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1. Einleitung

Metallnitride zeichnen sich durch interessante und niitzliche Eigenschaften aus und wer-
den deshalb in unterschiedlichen Bereichen eingesetzt. Sie zeigen hervorragende che-
mische, physikalische und mechanische Eigenschaften wie zum Beispiel einen hohen
Schmelzpunkt, eine hohe Héarte und eine hohe Verschleiflbestandigkeit sowie im Fal-
le von Ubergangsmetallnitriden gute elektrische Leitfahigkeit [1]. Deshalb werden sie
haufig fir Beschichtungen von Werkzeugen und in Hochtemperaturkeramiken [2-6],
in lichtemittierenden Dioden und Halbleiterlasern [7, 8], sowie als Diffusionsbarrieren
und Passivierungsschichten in der Mikroelektronik eingesetzt [9]. Diese technologisch
relevante Materialklasse verdankt ihre niitzlichen Materialeigenschaften der zu Grunde
liegenden Nitridchemie.

Metallnitride sind Verbindungen von isolierten Nitridionen N3-, Dinitridionen Ng_ oder
Azidionen N3 mit Metallen [10]. Die Vielzahl von Metallnitriden kann iiber das Metall
und die primar vorliegenden Bindungstypen klassifiziert werden [11]. Bekannte kovalente
Metallnitride sind die Halbleiter wie AIN, GaN und InN, welche wegen ihrer optoelektro-
nischen Eigenschaften bei lichtemittierenden Dioden zum Einsatz kommen [12]. Demge-
geniiber bilden die Erdalkalimetalle Be bis Ba ionische oder gemischt ionisch-kovalente
Verbindungen mit kleinen Anteilen metallischer Bindungen [13-15]. Dabei degradieren
diese Nitride rasch in Kontakt mit jeglicher Luftfeuchtigkeit iber Hydrolysereaktionen [16].
Eine Besonderheit sind Ubergangsmetallnitride die bevorzugt Einlagerungsverbindungen,
ahnlich wie die Hydride und Karbide, in denen Nitridionen in den Oktaederliicken der
meist kubisch flichenzentierten Metallatome sitzen, bilden [17]. Dies fiihrt zu einer groflen
Bandbreite an nicht-stochiometrischen Verbindungen bis zu einer Grenzzusammensetzung
von 1 : 1 bei gleicher Kristallstruktur. Der Bindungscharakter zwischen Ubergangsmetall
und Nitrid ist dabei meist kovalent. Die Materialeigenschaften der Ubergangsmetallnitride
ahneln oft den Eigenschaften der Metalle [18, 19]. Sie haben meist eine hohe elektrische
Leitfahigkeit und viele zeichnen sich durch ihre hohe Héarte aus. Diese hohere Hérte
wird durch Stickstoffbesetzung zwischen den Metallschichten verursacht, da dadurch das
Gleiten der Metallschichten aneinander durch Stickstoff verhindert wird [20].

Trotz dieser interessanten und niitzlichen Materialeigenschaften ist die Materialgruppe
der Nitride weit weniger untersucht als Metalloxide. Wesentliche Griinde hierfiir sind ther-
modynamisch. Nitride sind meist weniger stabil als Metalloxide, und direkte Reaktionen
sind energetisch ungiinstiger als eine Oxidation von Metallen bedingt durch die héhere
Bindungsenergie von N; von 945 kJ/mol gegeniiber 493 k] /mol fiir O, [11, 21].

Deshalb sind auch im Bereich der Geologie Nitride kaum untersucht und stellen au-
Berst rare Funde dar. Meist wird Stickstoff sogar ignoriert und nicht gemessen, da nach
vorherrschendem Denken keine nennenswerten Konzentrationen in Mineralen vorliegen
[22]. Die wenigen gelaufigen stickstoffhaltigen Minerale beschranken sich meist auf die



1. Einleitung

Gruppe der Nitrate wie zum Beispiel Nitratin (NaNOs) und Gerhardit (Cu;(NO3;(OH)3)),
welche unter ariden Bedingungen gebildet werden [23-25]. Zudem kann NH** in Silikat-
mineralen fixiert werden [26]. Nitridminerale konnen nur in ganz spezifischen Milieus
entstehen. So wurden Osbornit (TiN), Carlsbergit (CrN) und Nierit (SisNy) in Meteoriten
nachgewiesen. Die Bedingungen fiir eine Bildung von Nitriden in Meteoriten ist aufgrund
der geringen Funde jedoch kaum erforscht [27]. Auch Nitride geogenen Ursprungs sind
bekannt [28-32]. Beispiele hierfiir sind Titannitrid und Bornitrid als Einschliisse in Chro-
mitit Proben des tibetischen Luobusa Ophiolits, die mit elektronenmikroskopischen und
elektronenspektroskopischen Techniken nachgewiesen wurden [33, 34]. Diese Nitride sind
mit weiteren Ultrahochdruck- und stark reduzierten Phasen wie TiO; II und elementarem
Fe vergesellschaftet. Hierbei befinden sich die Nitrideinschliisse in Coesit, der Stishovit in
einer retrograden Pseudomorphose ersetzt hat. Dies impliziert eine Tiefe von mindestens
300 km basierend auf der Druckstabilitit der gefunden Phasen. Die Existenz von Nitriden
deutet dariiber hinaus auf ein stark reduziertes Milieu im Mantel mit einer niedrigen
Sauerstoftfugazitat an. Der tibetische Ophiolith ist hierbei nicht einzigartig, denn in einem
Ophiolith im polar uralischen Gebirge sind ebenfalls Indikationen fiir sehr niedrige Sauer-
stofffugazititen gefunden worden [35]. Somit geben diese Nitridfunde einen raren Einblick
in die komplexe Geochemie des Erdmantels und erweitern das Verstiandnis des tiefen
N-Kreislaufs der Erde [28, 29]. Des Weiteren erscheint unter solchen stark reduzierenden
Bedingungen bei hohen Driicken im Erdmantel und im Erdkern die Bildung von weiteren
Nitridphasen denkbar [32, 36].

Neben diesen neueren Untersuchungen geogener Nitride betreffen aktuelle Entwicklungen
die Anwendungsmoglichkeiten von Nitrid-Nanomaterialien fiir die Wasserstoffspeiche-
rung [37-40], als Elektrodenmaterial in Hochleistungsbatterien [41, 42], Elektrokatalysa-
toren insbesondere fiir Wasserspaltung und Sauerstoffreduktionskatalyse [43-45], Nitride
als Permanentmagnete [46] oder als Katalysator in Brennstoffzellen [47]. Hierbei um-
fasst der Sammelbegriff “Nanomaterialien® eine Vielfalt von Stoffen mit unterschiedlichen
Geometrien, chemischen Zusammensetzungen, Herstellungs- und Anwendungsarten. Die
Teilchen oder Korngrofien unterschreiten dabei in mindestens einer Dimension 100 nm
[48]. Nanoskalige Phasen kénnen nur in einer Raumrichtung Nanometer-diinn sein und
werden in diesem Fall als Nanoschichten bezeichnet. Nanosiulen liegen vor, wenn Nanos-
kaligkeit in zwei Raumrichtungen gegeben ist. Dementsprechend spricht man von einem
Nanopartikel wenn alle drei Raumrichtungen im Nanometerbereich liegen. Die Motiva-
tion hinter der Synthese und der potentiellen Anwendung von Nanomaterialien basiert
auf dem Effekt, das nicht nur die chemische Zusammensetzung und die Kristallstruktur,
sondern auch Gréfie und Anordnung der Teilchen die chemischen und physikalischen
Eigenschaften beeinflusst. So ist ein verandertes Verhalten hinsichtlich der Oberflachen-
chemie und des Schmelzpunkts, der elektrischen und optischen Eigenschaften und des
Magnetismus von kristallinem makro-mesoskopischen Festkérper ! zum Nanoteilchen
zu beobachten. Manche dieser geanderten physikalischen Eigenschaften sind direkt tiber
den grofien Oberflichenanteil zu verstehen. So zum Beispiel ist eine hohere katalytische

Im fortlaufenden Text wird der Begriff Festkérper oder Volumenmaterial verwendet, welcher der engli-
schen Bezeichnung “bulk® gleich zusetzen ist



Aktivitat zu kleineren Partikeldurchmesser bedingt durch die grolere Oberflache, die
fir oberflachenaktive Stoffe zur Verfiigung steht. Optische und elektrische Eigenschaf-
ten von Nanoteilchen werden zudem durch eine Anderung der Zustandsdichte mit der
Teilchengrofie begriindet. Bei einer Grof3enreduktion eines metallischen Festkorpers mit
freibeweglichen, delokalisierten Ladungstragern zum Nanoteilchen sinkt die Anzahl der
Energieniveaus und der Grad der Delokalisierung der Ladungstrager nimmt ebenfalls mit
sinkendem Partikeldurchmesser ab. Dies fithrt zu einer niedrigeren elektrischen Leitfahig-
keit gegeniiber dem Festkorper. So gesehen, befinden sich Nanoteilchen hinsichtlich ihrer
elektronischen Zustidnde zwischen Festkorper und Molekiilen.

Die verdnderten Materialeigenschaften motivieren die Synthese und Analyse von nanoska-
ligen Nitriden aus Magnesiumnitrid (MgsNy), Tantalnitrid (TasNs), Molybdannitrid (MoN)
und Titannitrid (TiN). So konnte MgsNj als potentieller Kandidat in der Wasserstoffspei-
cherung zum Einsatz kommen. Hierbei wiirde man reversible Hydrierungsreaktionen
zwischen Nitrid, Imid (MgNH), Amid (Mg(NH;),) und Hydrid (MgH;) ausnutzen kénnen
[49, 50]. Nach [49] findet die Dehydrierungsreaktion zwischen 360 bis 450 °C statt.
Ebenfalls im Bereich potentiell bedeutender Zukunftsinnovationen kann die Verwendung
eines MoN Nanomaterials in Wasserstoff-Brennstoffzellen angesehen werden [51, 52]. In
diesem Zusammenhang wiirde ein nanopordses MoN als kostengiinstiger Elektrokata-
lysator fir die Sauerstoffreduktionsreaktion das teure Platin ersetzen konnen [53]. Dies
ist ebenfalls die Motivation hinter der Synthese von nanoskaligem TiN als katalytische
Schicht der Gegenelektrode in elektrochemischen Farbstoffsolarzellen, sogenannten Gra-
tzel-Zellen [54]. Diese drei Nanomaterialien nutzten den bereits beschrieben Effekt einer
groflen Oberflache auf die katalytische Aktivitat aus. Im Falle von nanoskaligem TaN ist
die Motivation eine Verdnderung der Bandstruktur zu kleinerer Kristallitgrofle, um den
Einsatz in der photokatalytischen Wasserspaltung zu verbessern [55, 56].

Limitiert werden die Eigenschaften und Anwendungen Nitrid Nanomaterialien haufig
durch unzureichende Synthese und Analyse, wobei besonders Sauerstoff- und Kohlenstoft-
Verunreinigungen problematisch sind. Nanoskalige Nitride wurden in der Vergangenheit
selten erfolgreich synthetisiert [57]. Dies ist hauptséachlich auf die fiir konventionelle
Synthesen erforderlichen hohen Temperaturen und die sehr hohen Reaktivitaten dieser
Materialklasse gegeniiber Hydrolyse und Oxidation zuriickzufithren. Die gilt insbeson-
dere, wenn ein nanoskaliges Material mit entsprechend grofien Oberflichen angestrebt
wird [16, 58, 59]. Standardmethoden zur Synthese von Nitriden sind einerseits die direkte
Ammonolyse von Metallverbindungen und andererseits die Nitridierung von Metallen
[60-62].

Vergangene Arbeiten demonstrieren eine erfolgreiche Synthese hochwertiger, hochreakti-
ver Nanomaterialien mithilfe einer Ammoniak-in-Ol Mikroemulsion [63-65]. Hierbei ist
eine Mikroemulsion ein System aus zwei nicht mischbaren Fliissigkeiten, einem Tensid
und gegebenenfalls einem Kotensid [66]. Bei ausreichender Tensidkonzentration bilden
sich Mizellen, die einen nanoskaligen Reaktionsraum abkapseln kénnen [67]. Bei weiterer
Erh6hung der Konzentration von Tensiden kommt es zu einer Ordnung der Mizellen
und einer Ausbildung einer Mesophase bei der die Tenside netzartig ein Aggregat bilden
[68, 69]. Solche Tensidaggregate konnen als Templat oder Reaktorraum zur Synthese
komplexer und vielfaltiger Nanostrukturen wie beispielsweise nanopordse Phasen oder



1. Einleitung

Nanoschichten ausgenutzt werden [70-73].

Die hierbei erzeugten komplexen physikalischen und chemischen Eigenschaften kon-
nen dabei nur mithilfe aufwendiger Techniken im Transmissionselektronenmikroskop
umfassend untersucht werden. Der wesentliche Grund hierfiir ist die Kombination von
Probenabbildung im Realraum, Beugung im reziproken Raum und chemischer Analyse bei
gleichzeitiger hoher Ortsauflosung.

Hierbei ermdglicht die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) und Rastertransmis-
sionselektronenmikroskopie (STEM) eine detaillierte Untersuchung der Gefuigeeigen-
schaften, was insbesondere fiir katalytische Nanomaterialien kritisch ist. Vor allem die
Grofle der Partikel oder Kristallite und die Porenstruktur sind entscheidend fiir die Giite
des Materials. Zur Untersuchung der Kristallinitit der Nanomaterialien konnen Feinbe-
reichsbeugungsbilder (SAED: selected area electron diffraction) und hochauflésende TEM
(HRTEM) Aufnahmen ausgewertet werden. Des Weiteren kann die chemische Zusam-
mensetzung ortsaufgeldst mittels energiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDXS) im
STEM-Modus analysiert werden. Hierbei werden Elementverteilungsbilder generiert, die
eine Bestimmung der Konzentrationen innerhalb des Nanomaterials, sowie die Unterschei-
dung von Fremdphase oder Kontaminationen des Untergrundes erméglichen. Methodisch
bedingt ist die Analyse jedoch weniger geeignet fiir leichte Elemente wie Stickstoff und
Sauerstoft. Hier kann die Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS) sehr hilfreich sein,
da Ionisationskanten leichter Elemente mit hoher Energieauflosung aufgenommen werden
konnen. Daritiber hinaus konnen identifizierbare Kantenfeinstrukturen durch Vergleiche
mit Referenzspektren und publizierten Spektren Auskunft iiber die chemische Bindung,
Oxidationsstufe, Koordination und Nahordnung des Materials geben.

Hierbei stellt die hohe Reaktivitat mit Luftsauerstoff und Luftfeuchtigkeit und somit
Vulnerabilitat gegeniiber materialschdadigenden Reaktionen dieser Nanomaterialien eine
besondere Schwierigkeit und Herausforderung bei der Analyse dar. Voraussetzung fiir
eine Minimierung der Materialdegradation ist ein Transfer in das Elektronenmikroskop
unter Ausschluss der dufleren Luft. Hierfiir werden die synthetisierten Nanomaterialien
in einem Ar gefiillten Schlenk-Kolben verschlossen und in eine Glovebox eingeschleust.
Innerhalb der Glovebox kann die Probe in einen Transfer-Probenhalter eingebaut werden,
der sicher in das Mikroskop eingeschleust werden kann. Nur mit diesen aufwendigen
Schutzgasmafinahmen kénnen die komplexen physikalischen Eigenschaften der reaktiven
Nanomaterialien mit den beschriebenen elektronenmikroskopische Techniken detailliert
charakterisiert werden.

Diese Arbeit beschaftigt sich mit Phasen, welche im Institut fiir Anorganischen Chemie der
Arbeitsgruppe von Prof. Claus Feldmann synthetisiert wurden. Hierbei wurden verschie-
dene nanoskalige Nitride und reaktive Nanopartikel von Dr. Viktor Rein, Dr. Alexander
Egeberg und Daniel Bartenbach hergestellt. Ziel dieser Arbeit ist die elektronenmikrosko-
pische und elektronenspektroskopische Charakterisierung dieser hochreaktiven Phasen,
um ihre komplexen physikalischen und chemischen Eigenschaften detailliert zu verstehen.
Hierbei stellt die hohe Reaktivitat und somit Vulnerabilitidt gegeniiber materialschédi-
genden Reaktionen dieser Nanomaterialien eine besondere technische Hiirde dar. Hierin
leistet diese Arbeit zudem einen Beitrag zum besseren Verstandnis im Umgang mit Proben,
die empfindlich gegeniiber Hydrolyse und Oxidation sind.

Diese Arbeit ist in zwolf Kapitel unterteilt. Die ersten Kapitel befassen sich dabei mit den



elektronenmikroskopischen und elektronenspektroskopischen Grundlagen, allgemeinen
Grundlagen der Nitridchemie und der Nanomaterialien, sowie Beschreibungen der ver-
wendeten Methoden. Die darauf folgenden Kapitel behandeln Magnesiumnitrid auf Seite
51, Tantal- und Lithiumtantalnitrid auf Seite 69, Chromnitrid auf Seite 83, Molybdannitrid
auf Seite 95, Wolframnitrid auf Seite 105, Titannitrid auf Seite 129 und Samarium auf Seite
145 gewidmet. Diese einzelnen Materialkapitel enthalten Unterkapitel zum materialspe-
zifischen Stand der Forschung, einer Beschreibung der Synthese und einer Analyse der
Ergebnisse. Materialiibergreifende Aspekte werden in Kapitel 11 auf Seite 159 ausgewertet
und diskutiert.

Nicht in dieser Arbeit enthalten sind Analysen der reaktiven Eisennanopartikel. Ergebnisse
hierzu konnen in [74] gesehen werden.






2. Grundlagen

In diesem Kapitel werden im ersten Teil die Grundlagen der in dieser Arbeit angewandten
Methoden vorgestellt. Hierbei befasst sich Kapitel 2.1 mit den bildgebenden Aspekten der
Transmissionselektronenmikroskopie sowie Wechselwirkungen von Elektronen und Mate-
rie, wahrend Kapitel 2.2 sich den Grundlagen der Elektronenspektrokopie widmet. In den
Kapiteln 2.3 und 2.4 werden wesentliche Eigenschaften von Nitriden und Nanomaterialien
erlautert.

2.1. Transmissionselektronenmikroskopie

De Broglie’s Theorem (1925) besagt, dass Elektronen Welleneigenschaften besitzen, wobei
ihre Wellenldnge sehr viel kleiner als die des sichtbaren Lichts ist. Diese Erkenntnis legte
den Grundstein fiir die Entwicklung von Transmissionselektronenmikroskopen. Mit ihnen
sollte die begrenzte Auflosung von Lichtmikroskopen, bedingt durch die Wellenlange des
sichtbaren Lichts, iberwunden werden. Ein Transmissionselektronenmikroskop wurde
zum ersten Mal erfolgreich von Knoll und Ruska (1933) aufgebaut, fiir das Ruska 1986 den
Nobelpreis verliehen wurde. Deutlich nach der Entwicklung des ersten Prototyps durch
Knoll und Ruska wurden weitere Vorteile des Nutzens von Elektronenwellen gegeniiber
Lichtwellen evident [75]. Hierbei vorrangig zu erwahnen ist die groffe Anzahl an detek-
tierbaren Signalen aufgrund von elastischen und inelastischen Wechselwirkungen mit
dem Probenmaterial. Unter anderem wird eine Analyse der chemischen Zusammenset-
zung, der Kristallstruktur und der Gefiigemerkmale bei gleichzeitiger hoher Ortsauflosung
ermoglicht.

2.1.1. Aufbau eines Transmissionselektronenmikroskops

Im Folgenden werden die Aufbauten der beiden fiir die vorliegende Arbeit am haufigsten
verwendeten Transmissionselektronenmikroskope vorgestellt. In Abbildung 2.1 sind die
Komponenten des Transmissionselektronenmikroskops Titan® 80-300 (ehemals FEI, heute
Thermo Scientific) schematisch gezeigt. Die Hauptkomponenten sind Feldemissionska-
thode, Kondensorsystem, Objektivsystem mit Objektivblende in der hinteren Brennebene,
Feinbereichsblende, Zwischenlinse, Projektionssystem und die Bildebene. In Abbildung
2.1 sind Linsen als Ellipsen und Blenden als Balken gezeichnet. Die Probe ist als grof3erer,
griiner Balken zu sehen. Mikroskopbestandteile in Abbildung 2.1 in grauer Farbe sind nur
im Titan® 80-300 jedoch nicht im Osiris Chemi-(S)TEM (ehemals FEI, heute Thermo Scien-
tific) vorhanden. Es fehlt Monochromator, dritte Kondensorlinse (3. CL), Offnungsfehler
(Cs)-Korrektor und Mini-Kondensorlinse (Mini CL). Als Feldemissionskathode (FEG) wer-
den grundsétzlich sowohl beim Titan als auch beim Osiris eine Schottky FEG verwendet.
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Abbildung 2.1.: Schematischer Aufbau des Transmissionselektronenmikroskops Titan®
80-300. (a) Strahlengang in paralleler Beleuchtung im Abbildungsmodus
und (b) im STEM-Modus dargestellt.
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2.1. Transmissionselektronenmikroskopie

Im Falle des Osiris kommt eine sogenannte X-FEG zum Einsatz, welche vom Aufbau wie
eine konventionelle Schottky FEG ist, jedoch eine hohere Strahlstromdichte besitzt.

Wie in Abbildung 2.1 gezeigt ist, besteht diese aus einer Wolframspitze die mit ZnO,
beschichtet ist und zwei Anoden. Mithilfe der ersten Anode tunneln Elektronen aus der
Spitze. Diese Extraktion erfolgt durch Anlegen eines starken elektrischen Felds zwischen
Spitze und erster Anode. Mit der zweiten Anode werden die Elektronen aufihre Zielenergie
beschleunigt. Unmittelbar nach der Quelle befindet sich eine elektrostatische Linse, die
“Gun lens®, durch welche Stromstirke und Sondendurchmesser variiert werden kénnen.
Danach passieren die Elektronen den Monochromator. Bei Anregung kann dieser die
geringe Energieverschmierung von in der Regel AE = 0,6 eV bis zu < 0,2 eV minimieren
bevor der Strahl durch das Kondensorsystem geformt und zur Probe transferiert wird. Mit
dem Kondensorsystem wird die Strahlkonvergenz, Strahlkohédrenz und Strahlintensitat
eingestellt. Dabei ist das Kondensorsystem bei konventioneller Transmissionselektronen-
mikroskopie (TEM) so eingestellt, dass ein nahezu paralleler Strahl mit ebener Wellenfront,
die Probe trifft. Demgegeniiber erzielt das Kondensorsystem bei Rastertransmissions-
elektronenmikroskopie (STEM) einen Strahl mit sehr kleinem Durchmesser, der tiber die
Probe gerastert wird. Mit der ersten Kondensorlinse (1. CL) variiert man die Grof3e der
Quelle also die sogenannte “Spot Size®. Dabei bezeichnet eine grolere “Spot Size® Zahl
einen Strahl mit kleineren Durchmesser. Mit der zweiten und dritten Kondensorlinse (2./3.
CL) konnen Strahlkonvergenzwinkel und Strahldurchmesser justiert werden. Im TEM
Betrieb bildet die 3. CL die Quelle in der vorderen Brennebene der oberen Objektivlinse ab,
wihrend sie bei STEM den Strahl so formt, dass er nahezu parallel die obere Objektivlinse
durchlauft. Der unterste Teil des Kondensorsystems ist die Mini-Kondensorlinse (Mini
CL). Sie verbessert die Beleuchtung im TEM-Modus durch eine Kompensation der obe-
ren Objektivlinse, sodass grof3ere Flachen beleuchtet werden konnen. Im STEM-Modus
fithrt sie zu einer Reduktion des Konvergenzwinkels und einer Vergroflerung des Son-
dendurchmessers. Mithilfe dieses Kondensorsystems wird der Strahl so geformt, dass er
die Probe parallel im TEM-Modus oder fokussiert in STEM beleuchtet. Die Objektivlinse
(OL) befindet sich oberhalb und unterhalb der Probe. Sie dispergiert die aus der Probe
emittierte Elektronenwelle als Beugungsbild in der hinteren Brennebene und bildet durch
Rekombination eine Vergrofierung des Objekts.

In der hinteren Brennebene erméglicht die Objektivblende eine Beeinflussung des Kon-
trasts. Eine konventionelle TEM Abbildung entsteht durch Verwendung einer kleinen
Objektivblende, die nur den Nullstrahl (Hellfeldabbildung) oder einen ausgew#hlten Bragg-
Reflex (Dunkelfeldabbildung) zur Abbildung selektiert. Mithilfe einer grof3en Objektivblen-
de konnen mehrere Bragg-Reflexe fiir die Abbildung selektiert werden, die in der Bildebene
koharent interferieren. In diesem Fall entsteht eine hochauflosende TEM Abbildung. Eine
Bereichsauswahl zur Erzeugung des Beugungsbildes ermoglicht die Feinbereichsblende
(engl. “selected area electron diffraction” (SAED)). Durch Positionierung der Blende in der
Zwischenbildebene konnen einzelne Bereiche ausgewahlt und hiervon ein Beugungsbild
erzeugt werden. Hierbei wechselt die Zwischenlinse zwischen Abbildung und Beugung.
Das Beugungsbild oder die Abbildung der Probe wird mit den Projektionslinsen weiter
vergrofert und auf den Schirm beziehungsweise der “Charged-coupled Device® (CCD)
Kamera projiziert. Das Titan besitzt einen Offnungsfehler (C;) Korrektor welcher sich im
Strahlengang unterhalb des Objektivsystems befindet. Nach dem Astigmatismus, der korri-
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2. Grundlagen

giert werden kann, ist der C; der entscheidende Faktor, der die Auflésung des Mikroskops
beeinflusst. Hierfiir kompensiert der C;-Korrektor Abbildungsfehler durch Ansteuerung
magnetischer Multipolelemente. Durch diese Korrektur kann eine Erh6hung der HRTEM
Auflésung erzielt werden.

Nicht im Strahlengang gezeigt sind die analytischen Messapparaturen fiir energiedisper-
sive Rontgenspektroskopie (EDXS) und Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS),
sowie die ringformigen Detektoren welche bei der Abbildung im STEM Betrieb verwendet
werden. Der innerste und kleinste Detektor erfasst Elektronen der STEM-Sonde die nicht
oder nur zu sehr geringen Winkel relativ zur optischen Achse gestreut werden. Er wird
Hellfelddetektor genannt und seine Bildgebung @hnelt der konventionellen Hellfeldab-
bildung im TEM-Modus. Elektronen, die zu hoheren Winkeln gestreut werden, treffen
auf segmentierte Dunkelfelddetektoren. Der duflerste und flichengrofite Detektor heif3t
“high-angle annular dark field* (HAADF) Detektor und ist zur Abbildung von Elektronen,
welche in Winkel gestreut werden, die grofler als die von Bragg-gestreuten Elektronen
sind. Der EDXS-Detektor im Osiris Chemi (S)TEM befindet sich iiber der Probe unterhalb
des Polschuhs. Es handelt sich hierbei nicht um einen einzelnen Detektor, sondern um
einen Silizium Drift (SD) Flachendetektor mit vier Quadranten (Quantax Super-X) mit
einer Gesamtfliche von 120 cm? der Firma Bruker. Unterhalb der Bildebene befindet sich
im Titan ein Post-column (frei iibersetzt: nach dem Strahlengang) Energiefilter Gatan
Tridiem 846 zur spektralen Dispersion der transmittierten Elektronen fiir EELS.

2.1.2. Wechselwirkungen von Elektronen mit Materie
2.1.2.1. Elastische Streuung

Elastische Streuung ist jene Wechselwirkung zwischen Primérelelektronen und des unter-
suchten Materials, bei dem keine oder nur sehr wenig Energie transferiert wird. Coulomb
Streuung der Primiarelektronen an dem positiv geladenen Atomkern (Ordnungszahl Z) ist
im besonderen Maf3e fiir TEM relevant [76, 77]. Diese Wechselwirkung der Primérelek-
tronen mit einem Atom wird mit dem differentiellen Rutherford Streuquerschnitt unter
Beriicksichtigung der relativistisch korrigierten Wellenlédnge Ag, des Bohrradius ay und
der abschirmenden Wirkung der Elektronenhiille 6, in Gleichung 2.1 beschrieben [75, 78].

a(0) _ R 2.1)
Q 2 o (%)
6471 (ay) (sin2§ + (7‘)) )
h? 0,1172"
ap = 602 0o = —n (2.2)
Tmoe E

0

Der Rutherfordsteuquerschnitt in 2.1 beschreibt die Wechselwirkung mit einem einzelnen
Atom. Kollektive Streuung an einer Gruppe von Atomen kann als Uberlagerung und
Interferenz von sekundédren Kugelwellen beschrieben werden [79, 80]. Im einfachsten Fall

trifft eine einfallende ebene Elektronenwelle mit Wellenvektor lgo auf zwei Atome die einen
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2.1. Transmissionselektronenmikroskopie

Abstand 7 zueinander haben. Hierbei entstehen sekundire Wellen mit Wellenvektor I; mit
einer Phasenschiebung A¢ die vom Abstand der Atome 7 tiber Gleichung 2.3 abhéngen.

Ao = 277 (k — ko) (2.3)
Fir eine beliebige Anzahl M an Atomen in einer beliebigen Anordnung ist die gestreute
Wellenfunktion ¥; in Abstand R durch Gleichung 2.4 abhiangig von der Streuamplitude
gegeben.

ex 27ril_c)R M > -
Y, = ‘I’OP(T) Zﬁ(g)exp(zm[k — kor]) (2.4)
i=1

Streuamplitude

Hierbei ist in Gleichung 2.4 f;(g) der atomare Formfaktor, der von der Ladungsverteilung
des Atoms abhéngt.

Findet die Streuung nicht wie in Gleichung 2.4 in einer beliebigen Atomanordnung wie es
fiir ein Glas der Fall wire, sondern in einem Kristall statt, kann die Streuamplitude mit dem
reziproken Gittervektor g mit k—ko = g vereinfacht werden. Sofern gr eine ganze Zahl ist,
erfolgt konstruktive Interferenz, was zu Intensitdtsmaxima in kristallspezifischen Winkeln
fihrt. Somit ergeben die Abstdnde und die Symmetrien einer Kristallstruktur bestimmte
Reflexmuster im Beugungsbild. Welche reziproken Gittervektoren ¢ zur konstruktiven
Interferenz fithren und somit die Bragg-Bedingung erfiillen, kann mit einer Ewald-Kugel
in Abbildung 2.2 veranschaulicht werden [81].

Gitterpunkt'e \Ewald-KugeI

Abbildung 2.2.: Die Ewald-Kugel mit einem Radius von Igo gezeigt als Querschnitt im
reziproken Kristallgitter.

Die periodisch angeordneten Punkte in Abbildung 2.2 sind die reziproken Gitterpunkte

eines Kristalls. Der Radius des Kreises ist mit |l;| = ; abhingig von der Wellenlénge
A der einfallenden Elektronenwelle. Des Weiteren kann man mit der Ewald-Kugel in

Abbildung 2.2 und den darin gezeigten Wellenvektoren der Primarelektronenwelle ko und
der gebeugten Welle k die gelaufige Bragg-Bedingung folgendermaflen herleiten.
ko und k spannen ein gleichschenkeliges Dreieck auf, dessen Verbindungsvektor ¢ ist. Der
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2. Grundlagen

Winkel zwischen IZO und k ist 26. Daraus kann Gleichung 2.5 gebildet werden.

sin(0) = (2.5)

ST

Dabei ist |lz| = 1/3und |g| = /4 und die Bragg-Bedingung kann mit Gleichung 2.5 und 2.6
hergeleitet werden.

sin(0) = ;_d & 2dsin(0) =4 & 2dsin(0) = nA (2.6)

In der Bragg-Bedingung ist n die Beugungsordnung, welche immer eine ganze Zahl ist.
Demzufolge ist fiir die reziproken Gitterpunkte, die den Kreis schneiden, die Bragg-Beding-
ung erfiillt. Die Intensitat der Reflexe im Beugungsbild entspricht dabei dem Betragsquadrat
der Streuamplitude nach der kinematischen Beugungstheorie, sofern die Bedingungen fiir
kinematische Beugung erfiillt sind [82].

Elektronenbeugung im Kristall kann aber auch dynamisch beschrieben werden. Im Gegen-
satz zu der kinematischen Betrachtung, bei der angenommen wird, dass ein Elektron nur
einmal gestreut wird, beriicksichtigt die dynamische Beschreibung Mehrfachstreuprozesse
[83]. Da mit zunehmender Kristalldicke die Wahrscheinlichkeit fiir Mehrfachstreupro-
zesse zunimmt, ist die Verwendung der kinematischen Betrachtung nur bei sehr diinnen
Kristallen mit schwachen Kristallpotentialen erlaubt [84]. Dies gilt insbesondere fiir Zo-
nenachsenorientierungen, bei denen mehrere Reflexe stark angeregt sind [85]. Da die
Zonenachsenorientierung kritisch fiir HRTEM ist, ist die dynamische Beschreibung beson-
ders hier und in den damit verbundenen Simulationen relevant.

Allgemein beschreibt die stationére Schrodinger-Gleichung 2.7 die Zustéande von Elektro-
nen mit der Wellenfunktion ¥ (7) und Energie eU im Festkorper mit einem Potential V (¥)
[75, 86, 87].

h2

— V2 (F) - eV(F)Y(F) = eU¥(F) (2.7)
8T m

Gleichung 2.7 kann zu Gleichung 2.8 umgeformt werden.

8°me

VA (7) + %

(eU+V(F)) =0 (2.8)
Gleichung 2.8 kann geldst werden, wenn V (¥) periodisch ist !. Dies ist zwingend zutref-

fend fiir einen idealen Kristall. Somit kann V (7) als Fourierreihe {iber eine Summe von
reziproken Gittervektoren ¢ in Gleichung 2.9 formuliert werden.

V(F) = > Vgexp(2nigr) (2.9)
g

!Auch fiir nicht periodische Potentiale ist eine Losung mdglich. Jedoch ist hierfiir ein betrichtlicher
Rechenaufwand erforderlich.

16



2.1. Transmissionselektronenmikroskopie

Nun wird die Fourierkomponente V; durch U; mit Gleichung 2.10 ersetzt.

h2

Dieser U; Wert ist der Fourierkoeffizient des Kristallpotentials. Im Vakuum ist Uy = 0, im
Kristall ist Uy # 0. Fiir einen Kristall kann die zeitunabhingige Schrodinger-Gleichung 2.7
mit der Blochwellentheorie nach Bethe gelost werden [88, 89]. Hierbei wird angenommen,
dass die Elektronenwelle im Kristall aus einer Summe von Blochwellen gebildet wird.
Dabei sind die einzelnen Blochwellen Losungen der Schrodinger-Gleichung [78]. Jede
Blochwelle j mit Wellenfunktion ¥/ (r) hat einen Wellenvektor kJ und wird mit Gleichung
2.11 definiert.

¥ (r) = b(k',r) = 1/ (r)exp(2mik’7) (2.11)

Dabei ist in Gleichung 2.11 p/(r) die Blochfunktion, die im Falle eines Kristalls periodisch
ist und somit wiederum iiber eine Fourierreihe in Gleichung 2.12 mit Blochkomponente
C!J] vereinfacht werden kann.

1 (r) = Z Cé (k/) exp(27igr) (2.12)
g

Mit Gleichungen 2.11 und 2.12 ergibt sich die Blochwelle b/ (¥) in Gleichung 2.13.

b (F) = Z Clexp(2mi (K +§) 7 (2.13)
F

In Gleichung 2.13 lasst sich erkennen, dass eine Blochwelle immer eine Summe tber alle
reziproken Gittervektoren g ist und somit von allen g abhangt. Wie grof die Beitrage der
einzelnen Blochwellen zur totalen Wellenfunktion ¥'*! sind, hingt von verschiedenen
Messbedingungen wie zum Beispiel der Orientierung der Probe ab und wird mit Bloch-
wellen Anregungskoeffizienten €/ ausgedriickt. Somit ist die gesamte Wellenfunktion in
Gleichung 2.14 eine Summe der einzelnen Blochwellen gewichtet mit dem Anregungsko-
effizienten €’.

ot — Z /bl (7) (2.14)

J

Die Schrodinger-Gleichung 2.7 wird nun umformuliert, um die Eigenschaften der Bloch-
wellen aus Gleichungen 2.11-2.13 zu beinhalten.
Fir den Zweistrahlfall ist die Wellenfunktion nach Gleichung 2.14:

¥(r) = e'bl(r) + €2b*(r) mite! = cos (g) und €2 = sin (g) (2.15)

Die Anregungskoeffizienten ! und €? der ersten und zweiten Blochwelle geben die Inten-
sitat beziehungsweise Interaktionsstiarke der Blochwellen mit den Atomséulen der Probe
an. Dies ist in Abbildung 2.3(a) und (b) nach [75, 86] dargestellt. In (a) ist das Maximum von
¢! von Blochwelle 1 an der Stelle der Atomsaulen, wihrend Blochwelle 2 ihr Maximum
zwischen den Atomséulen nach (b) hat.
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2. Grundlagen

(a) Intensitat (b) Intensitat
Blochwelle 1 Blochwelle 2

k1 k1 +g 2 k2+g

AR R

Abbildung 2.3.: Schematische Darstellung nach [75] der Intensititslokalisierung von €'
und €2 relativ zu der Position der Atomsiulen von Blochwelle 1 (Rosa) und
2 (Violett) eines Reflexes.

Somit interagiert Blochwelle 1 sehr viel starker mit den Atomsaulen als Blochwelle 2
und wird starker “absorbiert”. Demgegeniiber wird Blochwelle 2 zwischen den Atomsaulen
durchgeleitet. Demzufolge gibt es fiir jeden Bragg-Reflex eine Blochwelle, die tiber den
Atomsaulen lokalisiert ist und eine Blochwelle, die sich zwischen den Atomsaulen befin-
det [83]. Diese unterschiedlichen Lokalisierungen der Blochwellen haben experimentell
zur Folge, dass durch Interferenz der Blochwellen Dickenkonturen entstehen [75]. Diese
Dickenkonturen sind auch bei einer Hellfeld-Abbildung, bei denen ausschliefilich der
Nullstrahl verwendet wird, sichtbar, zu dem zwei Blochwellen beitragen.

(@)

Abbildung 2.4.: Dispersionsrelation im Kristall somit U, # 0 mit zwei Kugeln vereinfacht
dargestellt. Die Kugeln schneiden sich nicht.

Fiir diesen exemplarischen Zweistrahlfall mit nur einem angeregten Bragg-Reflex ist
die Konstruktion der zwei Blochwellen simpel. In der Regel liegen jedoch viele angeregte

Reflexe vor und somit miissen alle erlaubten Wellenvektoren k/ eines Kristalls in Abhingig-
keit der Kristallorientierung bestimmt werden. Dies kann mithilfe der Dispersionsrelation

erfolgen, welche die Energie als Funktion von ki graphisch als Kugeln darstellt [75, 83].

Hierbei besteht zu jedem k/ Vektor eine Kugel mit einem Mittelpunkt der Kugeln mit
Abstand g. Eine vereinfachte Darstellung der beschriebenen Dispersionsrelation ist in
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2.1. Transmissionselektronenmikroskopie

Abbildung 2.4 fiir den Zweistrahlfall gezeigt. Die erlaubten k Vektoren liegen dabei auf
den Dispersionskugelflichen. Im Kristall mit U, # 0 schneiden sich die Kugeln nicht, da

kJ unterschiedlich grof} sind. Dies fiihrt zu einem Versatz Ak entsprechend dem Kehrwert
der Extinktionslange.

2.1.2.2. Inelastische Streuung und Probenschadigungen

Trifft der Elektronenstrahl auf die Probe, findet neben elastischer Streuung auch inelasti-
sche Wechselwirkung mit den Atomen des untersuchten Materials statt. Hierbei entstehen
neben auswertbaren Signalen wie Rontgenstrahlung, Auger-Elektronen, Kathodolumines-
zenz, Plasmonen und Phononenanregungen auch Probenschiadigungen durch Elektronen-
anregungsschiaden und Atomverlagerungsschiden. Haufig werden bei der inelastischen
Streuung entweder Elektronen im Atom angeregt oder das Atom ionisiert. Dabei sind die
Signale durch Ionisation in dieser Arbeit von besonderer Bedeutung, da sie zur chemischen
Analyse verwendet werden konnen.

lonisation Schematisch ist die inelastische Streuung, bei der es zu einer Ionisation des
Atoms kommt, in Abbildung 2.5 gezeigt. Mit Linien und Kugeln sind Energieniveaus und
Elektronen der K- und L, 53-Schalen sowie das Leitungs- und Valenzband eines Atoms
in einem Festkorper dargestellt. Das hochenergetische Elektron des Primérstrahls mit
Energie E,, violett in Abbildung 2.5, durchdringt die aufleren Schalen und trifft auf ein
Elektron der inneren K-Schale. Sofern der Energietransfer des einkommenden Elektrons
auf das Elektron der K-Schale die Bindungsenergie E. ibersteigt, wird das Elektron der K-

VaKUUIM s
Leitungsband (¢) Ex.ray = EL,~ Ek
Valenzband . (b)

“:,’, L3 “ . ‘ . r\) -

E L, —. ‘

. Elektron
K 4‘ . Primirelektron
/.:)\E/:EO-AE W Rontgenstrahlung

Abbildung 2.5.: Schaubild einer Ionisation durch Energietransfer des Primarelektrons in
(a) mit der Anregung eines K-Schalen Elektrons in hohere unbesetzte Ener-
giezustinde in (b). Relaxation durch einen Ubergang eines L3 Elektrons in
die K-Schale und Emission von Réntgenstrahlung Ex_ray in (c).
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2. Grundlagen

Schale herausgeschlagen und hinterlésst ein Loch. Das Atom ist jetzt in einem angeregten
Zustand und ist ionisiert. Das Elektron des Primérelektronenstrahls hat nach diesem
Energietransfer eine um die Ionisationenergie AE reduzierte Energie was in Abbildung
2.5 in Rosa gezeigt ist. Dabei sinkt E; von den inneren zu den dufleren Schalen und steigt
mit zunehmender Ordnungszahl des Atoms [78]. Die totale Wahrscheinlichkeit einer
Ionisation kann fiir K-Elektronen tiber den Ionisationsquerschnitt ¢ in Gleichung 2.16,
welches von dem Verhaltnis von E, zur Ionisationsenergie der betreffenden Schale E., der
sogenannten Uberspannung, der Anzahl an Elektronen in der ionisierten Subschale ng und
von zwei Subschalen-Konstanten bs und c; abhangt, berechnet werden [78].

metbgng c.Eo
= I 2.16
’ ( EE. ) Og( E ) ( )

Das ionisierte Atom relaxiert von diesem angeregten Zustand zum Grundzustand, in
dem ein Elektron einer dufleren Schale das Loch der inneren Schale fiillt. Bei diesem
Ubergang wird ein Rontgenquant emittiert. Dabei ist die Energie der Rontgenemission die
Differenz der Bindungsenergien der zwei Schalen des Ubergangs und somit charakteristisch
fur ein Element. Dieser Relaxationsprozess fithrt nicht jedes Mal zur Erzeugung von
Rontgenstrahlung, sondern kann zu einer Emission eines Auger-Meitner Elektrons? fithren
[90]. Hierbei wird die Energiedifferenz einem weiteren Elektron der dufleren Schalen
iibertragen. Sofern die Energie ausreichend grof3 ist, verlasst das Elektron das Atom und
wird emittiert. Diese Auger-Meitner Elektronen besitzen niedrige Energien von mehreren
100 eV bis zu wenigen kV. Daher findet ihre Emission hauptséchlich aus oberflachlichen
Bereichen der Probe statt [91]. Demgegeniiber konnen Rontgenquanten aus tiefer liegenden
Regionen emittiert werden [92]. Die Wahrscheinlichkeit der Emission eines Rontgenquants
gegeniiber eines Auger-Meitner Elektrons wird mit der Fluoreszenzausbeute w als Funktion
der Ordnungszahl Z und einer Konstante a ~ 10° in Gleichung 2.17 ausgedriickt [78].

Z4

0=—— (2.17)
Mit Gleichung 2.17 lasst sich erkennen, dass die Fluoreszenzausbeute mit der Ordnungszahl
zunimmt, wobei die Steigung immer weiter abnimmt. Daher ist die Detektion von leich-
ten Elementen tiber Rontgenstrahlung ineftektiver verglichen mit schweren Elementen,
weshalb die Auger-Meitner-Elektronenspektroskopie vor allem bei leichten Elementen
angewendet wird [93]. Auger-Meitner Elektronen konnen mit Spektrometern in spezi-
ellen Rasterelektronenmikroskopen detektiert werden [94]. Jedoch ist die Analyse der
charakteristischen Rontgenstrahlung sehr viel geldufiger und wurde in dieser Arbeit mit
energiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDXS) untersucht. Hierbei analysiert man die
Energie der emittierten Rontgenquanten, da die Energie der Photonen charakteristisch
fir einen Schalentibergang eines Elements ist. Der Zusammenhang zwischen Energie
der Rontgenstrahlung kann mit dem Mosleyschen Gesetz in Gleichung 2.18 ausgedriickt

werden. 3
Eka, = ZhR (Z - 1) (2.18)

?Hiufig wird der Begriff Auger-Elektron verwendet, da filschlicherweise die Entdeckung Pierre Auger
1925 und nicht Lise Meitner, die vier Jahre zuvor diesen Effekt entdeckt und publiziert hat, zugewiesen
wird.
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Dabei ist in Gleichung 2.18 neben der Rydberg und Planck Konstante R und h, Eg,, die
Energie einer ionisierten K-Schale, welche durch einen Ubergang aus der a;-Subschale
der L-Schale gefiillt wird. Man sieht in Gleichung 2.18, dass die Energie der charakte-
ristischen Rontgenstrahlung mit der Ordnungszahl Z, bedingt durch die Zunahme der
Coulombkraft ansteigt. Die Anzahl der Rontgenquanten n, beziehungsweise die Intensitét
der Rontgenstrahlung, wird durch den Primérelektronenstrom i und auch wesentlich
von der Fluoreszenzausbeute w aus Gleichung 2.17 und dem Ionisationsquerschnitt o aus
Gleichung 2.16 beeinflusst.

n=owNi (2.19)

Wobei N die Anzahl an Atomen eines Elements ist.

Bremsstrahlung Rontgenstrahlung entsteht nicht nur bei einer Ionisation eines bestrahl-
ten Atoms, sondern auch durch Umlenkung und Abbremsung von Priméarelektronen im
elektrischen Feld der Atome [95, 96]. Hierbei wird Rontgenstrahlung iiber ein breites Ener-
giespektrum emittiert. Die Intensitat der Bremsstrahlung héngt wegen der Coulombkraft
im Wesentlichen von der mittleren Ordnungszahl der Probe ab.

Plasmonenanregungen Plasmonen sind Quasiteilchen, welche die kollektive Ladungs-
schwingung freier Elektronen beschreiben. Solche Plasmonen werden im Transmissions-
elektronenmikroskop durch die Interaktion des eintreffenden Priméarelektrons mit dem
Elektronen-“Gas“ der Probe hervorgerufen. Dieser Effekt kommt aufgrund der mittleren
freien Weglange von ungefahr 100 nm sehr haufig vor und ist vor allem dominant bei
Metallen [97, 98]. Die Intensitit der Plasmonenanregung hangt von der Dicke der Probe
ab. Je dicker die Probe, desto hoher die Intensitat. Innerhalb der Plasmonen kann zwischen
Oberflachen- und Volumenplasmonen unterschieden werden [99].

Schadigungs- und Kontaminationsprozesse Die zuvor beschriebenen inelastischen Pro-
zesse konnen nitzliche Signale in der TEM erzeugen. Ungiinstigerweise entstehen jedoch
bei der Bestrahlung von Proben auch Schadigungen, welche in zwei Kategorien nach
dem wesentlichen Mechanismus unterteilt werden konnen. Hierbei unterscheidet man
zwischen Elektronenanregungsschéden, auch Radiolyse genannt, bei der chemische Bin-
dungen gebrochen werden, und Atomverlagerungsschaden, wo Atome durch Elektronen
des Primérstrahls aus ihren Gitterplédtzen verlagert werden [100, 101].

Radiolyse tritt vor allem bei elektrisch schlecht leitenden Materialien auf [102]. Hierfiir
entstehen durch den Elektronenstrahl induzierte Uberginge zwischen Valenz- und Lei-
tungsband, welche Elektron-Loch Paare bilden. Dieser metastabile Zustand fiihrt zu einer
Dissoziation der Verbindung und zu einer Bildung von Radikalen, die zu einer Anderung
der Atomanordnung fiithrt. Bei leitenden Proben, wie zum Beispiel Metallen, wird eine
Radiolyse grofitenteils abgefangen. Eine besondere Art von Radiolyse, der sogenannte
Knotek-Feibelmann Mechanismus, kann bei Ubergangsmetallverbindungen beobachtet
werden [103]. Beispielsweise ionisiert ein Primérelektron ein Ubergangsmetallatom ei-
nes Ubergangsmetalloxides [104]. Dabei relaxiert das ionisierte Ubergangsmetallatom
durch einen Auger-Meitner Zerfall des benachbarten Sauerstoffs [105]. Dabei entsteht
ein positiv geladenes O-Atom welches vom Ubergangsmetall abgestof3en wird und ins
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Vakuum iibergeht. Dieser Sputterprozess, welcher durch eine interatomare Relaxation
entsteht, basiert auf einer Ladungsénderung und Abstof3ung eines Verbindungspartners
wie zum Beispiel Sauerstoff oder Stickstoff. Generell nimmt dieser Schadigungsprozess
bei steigender Energie des Priméarelektronenstrahls ab. Demgegeniiber steigt das Risiko
von Atomverlagerungsschiaden zu hoheren Energien des Elektronenstrahls. Hierbei wird
ein Atom herausgeschlagen, was zu Frenkeldefekten fithren kann. Hier konnen Sché-
digungskaskaden entstehen, wenn das herausgeschlagene Atom eine hohe kinetische
Energie hat. Des Weiteren ist Elektronenstrahlsputtern ein weiterer Typ von Atomverla-
gerungsschadigung [102]. Hierbei wird Material auf der Oberflache abgetragen bis hin zur
Formation von Kratern und Lochern. Dabei hangt die benétigte Sputterenergie von der
Primérelektronenenergie ab.

Ein weiterer ungiinstiger Effekt, der wahrend einer Bestrahlung der Probe auftritt, ist
die Bildung von Kontamination. Hierbei wird das Probenmaterial selbst kaum veréan-
dert, jedoch wachst mit zunehmender Bestrahlungsdauer eine amorphe Schicht auf der
bestrahlten Flache auf. Die Zusammensetzung der Kontaminationsschicht ist dabei ein koh-
lenstoffreicher Komplex, welcher abhéngig von den Kontaminationsquellen sein kann, zum
Beispiel Losungsmittelriickstinde und auf der Probe adsorbierte Gruppen oder Verschmut-
zungen im Mikroskop. Dabei ist die treibende “Kraft” hinter dem Kontaminationsprozess
die Energie der Sekundarelektronen (SE), welche durch Radiolyse Kohlenstoffverbindun-
gen dissoziieren und weitere Verbindungen bilden kann sowie die Oberflachendiffusion
[106, 107]. Daher ist Kontamination vor allem in STEM und weniger im TEM Betrieb,
bedingt durch die hohere Ausbeute von SE, vorhanden.

Die SE sind weniger geldufig in TEM verglichen mit Rasterelektronenmikroskopie, wo
sie als Signal genutzt werden. SE sind jene Elektronen welche durch eine inelastische
Wechselwirkung mit den Primérelektronen aus der Probe emittiert werden [108]. Dabei
konnen sie aus dem Valenz- oder Leitungsband durch einen geringen Energietransfer
emittiert werden, wodurch ihre Energie < 50 eV betragt. Des Weiteren werden Auger-
Meitner Elektronen ebenfalls zu den SE hinzugezahlt. Hoherenergetische SE stammen aus
inneren Schalen der Atome und werden durch eine Ionisation wie bereits in Kapitel 2.1.2.2
beschrieben, emittiert. Ihre Energie kann bis zu 1/2 E, sein, weshalb sie nicht nur einen
wesentlichen Einfluss auf Kontamination haben, sondern auch die bereits beschriebenen
Schadigungsprozesse hervorrufen konnen.

2.1.3. Kontrastentstehung bei der konventionellen Transmissions-
elektronenmikroskopie und Rastertransmissionselektronen-
mikroskopie

Beim Durchstrahlen einer elektronentransparenten Probe entstehen Kontraste im TEM-
Bild durch die unterschiedlichen Intensitaten der transmittierten Elektronen bedingt durch
lokal verschieden starke Elektronenstreuung. Hierbei kann hinsichtlich der Bildentste-
hungstechnik zwischen TEM und STEM unterteilt werden. In STEM wird die Probe mit
einem fokussierten Elektronenstrahl abgerastert. Dabei ermoglichen die ringférmigen
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Detektoren eine Erfassung der verschiedenen Kontraste in Abhéngigkeit des Streuwinkels.
Bei der TEM wird die Probe stationédr mit einem aufgeweiteten Elektronenstrahl beleuch-
tet. Eine Verdnderung des Kontrasts wird mithilfe der Objektivblende im TEM-Modus
erzeugt wird. Die Kontrastentstehung wird durch unterschiedliche Wechselwirkungs-
mechanismen zwischen Elektronenstrahl und Probe beeinflusst. Hierbei kann zwischen
Amplitudenkontrast (zum Beispiel Massendickenkontrast und Beugungskontrast) und
Phasenkontrast der HRTEM-Aufnahmen sowie der Moiré-Muster unterschieden werden.
Viele Mechanismen fithren zu einer Anderung der Amplitude der Elektronenwelle, weshalb
die Kontrastinterpretation meist komplex ist. Ma3geblich hangt dieser Kontrast von den
Materialeigenschaften ab, wahrend der Phasenkontrast auch stark von Aufnahme- und
Mikroskopparametern beeinflusst wird. In diesem Kapitel werden die fiir die untersuch-
ten Proben relevanten Kontrastmechanismen besprochen, wobei die Bildentstehung mit
HRTEM bedingt durch die Komplexitét separat in Kapitel 2.1.4 behandelt wird.

2.1.3.1. Massendickenkontrast

Der Massendickenkontrast kann in amorphen Strukturen sowie kristallinen Bereichen
ohne starke Bragg-Beugung beobachtet werden [78, 109]. Dieser Kontrast wird durch
inkohirente elastische Rutherford Streuung der Elektronen verursacht und ist von der
Ordnungszahl Z (siehe Gleichung 2.1), der Probendichte und der Probendicke abhangig.
Hierbei entstehen Kontrastunterschiede durch die starkere Streuung an Atomen mit hohen
Z und durch die steigende Streuung mit zunehmender Probendicke.

2.1.3.2. Beugungskontrast

Wie bereits in Kapitel 2.1.2.1 beschrieben, kann der einfallende Elektronenstrahl an den
Netzebenen eines Kristalls Bragg-gebeugt werden. Diese koharente elastische Rutherford
Streuung fithrt zu einem Amplitudenkontrast in Abhangigkeit des Braggwinkels. In einem
polykristallinen Material sieht man, dass je nach Orientierung, beziehungsweise je nach
Zonenachse, kristalline Doménen heller oder dunkler im TEM-Bild erscheinen. Syste-
matisch kann diese Kontrastentstehung nur bei einzelnen grof3en Kristallen durch eine
Kippung der Probe in eine Zweistrahlbedingung ausgenutzt werden. In dieser Bedingung
wird ein Reflex zur Bildentstehung in TEM ausgewéhlt. Die Selektion des Nullstrahls mit
einer kleinen Objektivblende wird als Hellfeldabbildung, die Selektion eines Bragg-Reflexes
wird als Dunkelfeldabbildung bezeichnet. In STEM kann ein Braggkontrast ebenfalls mit-
hilfe der radialen Detektoren beobachtet werden. Hierbei detektiert der innere Hellfeld
(BF) Detektor den direkten einfallenden Strahl, wihrend der “annular dark-field“ (ADF)
Detektor die Bragg-gebeugten Strahlen aufnimmt. Dabei ist diese Kontrastentstehung
vom Strahlkonvergenzwinkel 2as und vom Kollektionswinkel 2fs abhangig [75]. Bedingt
durch den radialen Aufbau des ADF Detektors tragen meist mehrere Bragg-Reflexe zur
Bildentstehung bei, weshalb der Beugungskontrast in TEM scharfer ist [75].

2.1.3.3. HAADF-STEM Kontrast

Der zuvor beschriebene Bragg-Kontrast wird auf dem ADF Detektor, welcher sich radial
um den BF Detektor befindet, detektiert. Elektronen die zu groflen Halbwinkeln > 50 mrad
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gestreut werden, konnen mit dem duflersten radialen Detektor, dem “high-angle annular
dark-field* (HAADF) Detektor, erfasst werden. Dieser HAADF-STEM-Kontrast entsteht,
ahnlich wie der Massendickenkontrast in TEM, durch eine inkoharente elastische Streu-
ung, welche maf3geblich nach Gleichung 2.1 von der Ordnungszahl wie auch Dichte und
Dicke des durchstrahlten Materials abhéngt [83, 110, 111]. Hierbei ist, wie auch beim
Bragg-Kontrast, die Detektorgeometrie ein entscheidender Faktor, da durch Anderung der
Kameraldnge die Erfassung von Bragg-gestreuten Elektronen auf dem HAADF-Detektor
verhindert werden kann. Daher hat die HAADF-Abbildung im STEM gegeniiber dem
TEM Massendickenkontrast den Vorteil, dass durch die Wahl zwischen ADF- und HAADF-
Detektor zwischen kohdrent und inkoharent gestreuten Elektronen selektiert werden kann.
Hingegen ist die Kontrastentstehung in TEM meist eine Mischung aus Massendicken- und
Bragg-Kontrast.

2.1.3.4. Moiré-Muster

Translationsmoiré Rotationsmoiré komplexes Moiré-Muster

(a) Uberlagerung von zwei Gitter- (b) Rotation von zwei Schichten (c) Drei Schichten mit unter-
mustern. mit gleicher Gitterkonstante. schiedlichen  Gitterkonstanten
und rotiert zueinander.

Abbildung 2.6.: Linienmuster mit groferer Periode entsteht durch Translation (a) oder
Rotation (b) zweier Schichten. Mehrere Schichten und Kombinationen aus
Translation und Rotation kénnen komplexe Moiré-Muster generieren (c).

Moiré-Muster sind sichtbar, wenn mehrere periodische Muster iibereinander liegen [112].
Ein Moiré-Muster im TEM-Betrieb entsteht durch Phasenkontrast bedingt durch die
Interferenz zweier Reflexen mit reziproken Gittervektoren g; und g, [75]. Diese zwei
Strahlen konnen durch zwei iibereinander liegende Kristalle entstehen, wobei g; dem
oberen und g, dem unteren Kristall zugeordnet wird. Dabei ist jeder Reflex des oberen g;
Strahls ein einfallender Strahl im unteren Kristall, wodurch es zu einer Doppelbeugung
kommt. Man unterscheidet zwischen Translations-Moiré, Rotations-Moiré und komplexen
Moiré-Mustern, welche in Abbildung 2.6 vereinfacht dargestellt sind. Bei dem Translations-
Moiré Muster in Abbildung 2.6(a) fiihrt eine Uberlagerung von zwei Gittermustern mit
unterschiedlichen Abstinden zur “Uberstruktur” mit Periodizitit [Ag|™! = Iﬁlilgél'

(b) haben beide Schichten gleiche Gitterebenenabstinde, jedoch ist die obere Schicht
rotiert, sodass ein Linien-Moiré-Muster mit Periode |Ag|™! sichtbar ist [113-115]. Hierbei
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entspricht g nicht dem Gittervektor. Eine Kombination von Translation und Rotation der
oberen Schicht ist in (c) dargestellt.

2.1.4. Kontrastentstehung bei der hochauflosenden
Transmissionselektronenmikroskopie

Im vorigen Kapitel wurden neben den Amplitudenkontrasten in TEM und STEM auch
Kontraste erldutert, welche durch eine Anderung der Phase der Elektronenwelle hervor-
gerufen werden. Hierbei wurde spezifisch der Phasenkontrast beschrieben, der durch
Mehrfachbeugung zu Moiré-Muster fiihrt. Darauf aufbauend widmet sich dieses Kapitel
speziell der hochauflésenden Transmissionselektronenmikroskopie (HRTEM), da das Ver-
standnis der Kontrasterzeugung in der HRTEM einer anderen Herangehensweise bedarf.
Hierbei wird die Optik des Mikroskops als Informationstransfer von der Probe zum Bild
als Ansatz genommen.

2.1.4.1. Bildentstehung

Bei HRTEM wird ein kristallines Objekt mit einer nahezu ebenen, (teil)kohdrenten und
monochromatischen Elektronenwelle beleuchtet. Diese Elektronenwelle wird an den elek-
trostatischen Potentialen, beziehungsweise dem inneren Potential eines Kristalls, gestreut
und tritt aus dem Objekt heraus. Unter der Annahme, dass elastische Streuprozesse domi-
nieren, kann dieser Abbildungsprozess bei HRTEM iiber eine Fourier-Transformation (FT)
der Austrittswellenfunktion in der Brennebene und einer inversen Fourier-Transformation
von Brennebene zu Bildebene beschrieben werden [83]. In der ersten FT, der sogenannten
Fourier-Zerlegung, nach Gleichung 2.20 und 2.21 erhélt man ein Beugungsbild Wyg (i)
des Objekts W,p;(7) unter Beriicksichtigung des Ubertragungsverhaltens des Mikroskops
mit der Kontrasttransferfunktion H(u) [78]. Hierbei ist 7 der Gittervektor im Realraum,
wihrend u die Raumfrequenz im reziproken Raum von 7 ist.

Yaigr () = FT (Wobi (7)) (2.20)

W (i) = Yaier (i) H (i) (2.21)

Bei der inversen FT in Gleichung 2.22, auch Fourier-Synthese genannt, wird aus dem
Beugungsbild ¥y (i) das Bild ¥giq (7).

Wa(F) = FT7 Wy () (2.22)

Die Kontrasttransferfunktion H (i) beschreibt die abbildenden Eigenschaften des Mikro-
skops und beinhaltet nach Gleichung 2.23 den Einfluss der Blenden A(i), der Abschwi-
chung der Elektronenwelle E(#) und der Linsenfehler B(i) [78].

H(#i) = A(#)E(#)B(Z) (2.23)

Diese Einflussfaktoren fithren zu einer Verschlechterung des resultierende Bilds. In einem
idealen Mikroskop wire die Objektwellenfunktion ¥, gleich der Bildwellenfunktion ¥jjq.
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2. Grundlagen

Die Aperturfunktion A(u) beschreibt, wie Raumfrequenzen u durch die Objektivblende
abgeschnitten und nicht transferiert werden. Sie ist daher vom Radius der gewahlten
Blende abhingig. Die Enveloppe-Funktion E(u) beschreibt die Dampfung des Transfers
von groflen Raumfrequenzen durch partielle raumliche und zeitliche Koharenz bedingt
durch eine nur naherungsweise ebene einfallende Elektronenwelle sowie Schwankungen
der Linsenstrome, der Hochspannung und der Elektronenenergie der aus der Kathode
austretenden Elektronen [78].

Der letzte und kritischste Einflussfaktor ist die Wellentransferfunktion B(#) in Gleichung
2.24, die eine Phasenschiebung um y(u) in Abhingigkeit des Winkels 0, des Offnungsfeh-
lers Cs, des Defokus Af verursacht. Da der Astigmatismus niaherungsweise vollstandig
korrigiert werden kann, wird er in Gleichung 2.24 nicht bericksichtigt.

B(@) = exp (ix(@) = )((u):nAf/l02+%7rCs)t304 (2.24)

Nach Gleichung 2.24 ist der Einfluss des Offnungsfehlers sehr grof8. Durch die Entwicklung
von Cs-Korrektoren wurde das Auflosungsvermogen daher sprunghaft verbessert.

2.1.4.2. Bildsimulation

Zwar sieht der Gitterkontrast in HRTEM unter vielen Aufnahmebedingungen aus wie eine
Abbildung der Kristallstruktur, allerdings handelt es sich dabei um ein Interferenzmuster
aus denen Gitterabstinde, jedoch nicht direkt die jeweiligen Atompositionen bestimmt
werden konnen. Nur mithilfe einer Bildsimulation, bei der die Austrittswellenfunktion
Wexit unter Berticksichtigung von Mehrfachstreuprozessen berechnet wird, ist eine weitere
Interpretation der HRTEM Aufnahme hinsichtlich der Position verschiedener Atome be-
ziehungsweise Atomsédulen moglich [116]. Hierfiir gibt es mehrere Verfahren, unter denen
primir das Blochwellen Verfahren fiir einfache Kristallite und die Multislice Methode fiir
komplexe Kristalle und Defektstrukturen verwendet werden [75]. Beide Verfahren setzen
ein Wissen iiber die Eigenschaften des Elektronenstrahls und der Probe, der Streuprozesse
und des Kontrasttransfers des Mikroskops voraus.

Das Blochwellen Verfahren beschreibt elastische dynamische Beugung in einem idea-
len Kristall und ist in Kapitel 2.1.2.1 beschrieben. Fiir komplexe, heterogene und grofe
Strukturen erméglicht die von Cowley und Moody [117] entwickelte Multislice Methode
eine Simulation von W.y;;. Dabei basiert die Multislice Methode auf einer mathematischen
Zerlegung des dreidimensionalen Kristalls in viele diinne Schichten senkrecht zum Elektro-
nenstrahl [75, 118]. Die Wechselwirkung des Elektronenstrahls mit dem Kristallpotential
wird in einzelne Streuprozesse fiir die jeweiligen diinnen Schichten mit Dicke Az berechnet
[119]. Diese Herangehensweise ist schematisch in Abbildung 2.7 dargestellt.

In einem ersten Schritt zerlegt man einen 3D Kristall mit Dicke H und 3D Kristallpo-
tential V},(x,y,z) in n diinne Schichten mit einem 2D projizierten Potential V, (x,y). Diese
Schichten sind so diinn, dass sie als Phasenobjekt approximiert werden konnen. Diese
Approximation besagt, dass Potentiale V,(x,y) nur die Phase und nicht die Amplitude

26



2.1. Transmissionselektronenmikroskopie
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Abbildung 2.7.: Schaubild der Multislice Methode.

der einfallenden Elektronenwelle modifizieren. Dieses Transmissionsverhalten wird mit
der Phasengitterfunktion (s. Gleichung 2.25) q(x,y) mit Wechselwirkungskonstante o
beschrieben und die Austrittswellenfunktion Weyi; aus einer Schicht ist gegeben durch
Gleichung 2.26.

q(xy) = exp(=ioVp(xy)) (2.25)

\Pexit (X,y) = \Po(r)q(xsy) (226)
Fiir eine beliebige Schicht kann Gleichung 2.26 zu 2.27 geformt werden.

¥, (xy) = ¥,_; (x.y)q(x.y) (2.27)

Nach dem Huygenschen Prinzip ist jeder Punkt der Wellenfront ein Ausgangspunkt fiir
eine sekundére Kugelwelle [78]. Mithilfe des Fresnel-Propagators p(x,y) (s. Gleichung
2.28) wird die Wellenfunktion ¥, iiber n Schichten iiber die Ausbreitung des Wellenfelds in
(x,y) entlang der Schichtdicke Az mit Gleichung 2.29 berechnet. Der Fresnel-Propagator
beruht auf dem Huygens-Fresnelschen Prinzip, welches durch eine Vereinfachung des
Kirchhoftf-Beugungsintegrals nach Kirkland [120] zu Gleichung 2.28 definiert wird [121].
Hierbei betrachtet man Emissionen von Kugelwellen an allen Punkten der Ebene in Tiefe
z, welche in den Punkten der Ebene in Tiefen z + Az miteinander interferieren.

1 im
Az) = ——exp | ——(x* +1° 2.28
an(x’y’Z + AZ) = {\Pn—l (x>y,z)q(x’y’z)} ®p(xsysAz) (229)
[
Transmission Propagation

Die aus der Probe emittierte letzte Wellenfunktion wird iterativ durch eine n-fache Durch-
fihrung von Gleichung 2.29 bestimmt, welche die Streuung und Fresnelpropagation tiber
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2. Grundlagen

die Tiefe Az berechnet. Mit diesem Formalismus kénnen auch nicht-periodische Atoman-
ordnungen angenommen werden. Dies ermdglicht die Berechnung des Streuverhaltens
von Defekten. Die Berechnung kann auf Basis des Faltentheorems beschleunigt werden
[121-123]. Dies ermdglicht Berechnungen der Austrittswellenfunktion grof3er Modelle,
welche nicht nur wenige Einheitszellen, sondern auch heterogene Strukturen wie zum
Beispiel Defekte umfassen. Im zweiten Schritt wird die Bildwellenfunktion entsprechend
Gleichung 2.20 bis Gleichung 2.23 berechnet.

2.2. Elektronenspektroskopie

Die Entwicklung der Transmissionselektronenmikroskope war am Anfang motiviert durch
das Bestreben hohere Ortsauflosungen zu erzielen, um Objekte abbilden zu kénnen, die zu
klein fiir Lichtmikroskope sind. Dariiber hinaus konnen neben der Abbildung und Beugung
viele weitere Signale durch die inelastische Interaktion zwischen Elektronen und Probe
wichtige Aufschliisse tiber die Zusammensetzung und die elektronischen Eigenschaften
der Probe geben. Dies wird durch das Ionisationsvermdgen des Primarelektronenstrahls
ermdglicht, welcher Elektronen aus inneren Schalen des beprobten Elements heraus schla-
gen kann. Dieser Ionisationsprozess kann tiber mehrere Signale gemessen und quantifiziert
werden und lasst Einblicke in die chemische Zusammensetzung zu. Solche chemischen
Untersuchungen sind eine Voraussetzung fiir die Analyse der vorliegenden Materialphase
und sind auch bei Proben mit bereits bekannten Kristallstrukturen relevant, da Isostruktu-
ren meist nicht mit HRTEM und SAED Analysen ausgeschlossen werden konnen. In dieser
Arbeit wurde die energiedispersive Rontgenspektroskopie (EDXS) und die Elektronen-
energieverlustspektroskopie (EELS) verwendet. Mit diesen Methoden werden sowohl der
primére Ionisationsprozess mit EELS als auch der sekundare Relaxationsprozess, die Emis-
sion charakteristischer Rontgenstrahlung, mit EDXS untersucht. Die zugrunde liegende
Wechselwirkung zwischen einfallendem Elektron und untersuchtem Atom ist in Kapitel
2.1.2.2 beschrieben. Im Folgenden werden die Grundlagen der Analyse dieser Prozesse fiir
EDXS und EELS erldutert.

2.2.1. Energiedispersive Rontgenspektroskopie

Bedingt durch eine Ionisation der Atome bei einer Bestrahlung mit hochenergetischen
Primirelektronen kann es zu einer Emission charakteristischer Rontgenstrahlung kom-
men. Dieser inelastische Wechselwirkungsprozess ist in Abbildung 2.5 dargestellt. Die
Energie und Intensitdt der Rontgenstrahlung wird mit Gleichung 2.18 und 2.19 ausge-
driickt. Aufgrund der Ordnungszahlabhangigkeit von Gleichung 2.18 kann die chemische
Zusammensetzung der Probe untersucht werden. Des Weiteren ermoglicht Gleichung 2.19
mithilfe der Anzahl der Atome eines Elements N eine quantitative Auswertung hinsichtlich
der detektierten Atomkonzentrationen. Jedoch sind solche quantitativen Auswertungen
bedingt durch Artefakte bei ungiinstigen Messbedingungen oder bei bestimmten che-
mischen Zusammensetzungen des Probenmaterials, unter Vorbehalt zu behandeln [124,
125].
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2.2. Elektronenspektroskopie

2.2.1.1. Detektion

Fir EDXS wird eine Probenstelle im STEM-Modus abgescannt und die dabei generier-
te Rontgenstrahlung mit einem Halbleiterdetektor detektiert. Dieser besteht aus einem
n/p-Ubergang in einem Silizium Kristall, bei dem die eintreffende Rontgenstrahlung Elek-
tronen im Valenzband so anregt, dass sie ins Leitungsband iibergehen. Dieser Ubergang
verursacht ein Elektron-Loch Paar der zu einem messbaren Ladungspuls fiihrt. Die Anzahl
an generierten Elektron-Loch Paaren ist direkt proportional zur Energie der Rontgen-
strahlung [126]. Dabei ist die Energieauflosung der Rontgenstrahlung im detektierten
Spektrum limitiert durch den Detektionsmechanismus und dem elektronischen Rauschen
des Detektors. Hierbei haben sensitive “Silicon Drift“ Detektoren (SDD) eine sehr viel
hohere Zihlrate als konventionelle Si(Li) Detektoren [127]. Diese SDD ermoglichen die
Aufnahme eines Spektrums an jedem gescannten Pixel, wodurch Elementverteilungskarten
generiert werden konnen [128, 129].

2.2.1.2. Quantitative Auswertung

Quantitative Auswertungen der EDXS Daten konnen mit der Cliff-Lorimer Gleichung 2.30
als Konzentrationen C verschiedener Elemente A und B relativ zu einander ausgewertet
werden [130]. Hierfiir setzt man voraus, dass das detektierte Intensititsverhaltnis der
zwei Elemente A und B proportional zu deren Konzentrationsverhaltnis C,/Cp unter
Beriicksichtigung eines Empfindlichkeitsfaktors k4p ist [131].

—= =kap - — 2.30
Cc, = ke (2.30)

Der kyp Faktor beriicksichtigt elementspezifische Faktoren sowie die Detektoreffizienz.
Dabei sind der Ionisationsquerschnitt nach Gleichung 2.16 und die Fluoreszenzausbeute
nach Gleichung 2.17 die wichtigsten Einflussfaktoren fiir die Erzeugung von Réntgenquan-
ten. Nach Gleichung 2.30 ist das Verhéltnis der Konzentration von Element A zu Element
B proportional zum Verhaltnis der jeweiligen Intensitdten. Dies ist ndherungsweise richtig,
vernachlassigt jedoch Absorptionseffekte von Rontgenstrahlung auf dem Weg zwischen
Emissionszentrum und dem Detektor, welche die gemessene Intensitit reduzieren [95, 96].
Hierbei kann eine hohere Absorption bei dickeren Probenstellen erwartet werden. Zudem
steigt die Vulnerabilitat einer Absorption mit abnehmender Rontgenquantenenergie [75,
132].

2.2.2. Elektronenenergieverlustspektroskopie

In der EDXS wird die chemische Zusammensetzung eines Probenbereichs iiber den sekun-
déaren Relaxationsprozess, der Emission charakteristischer Rontgenstrahlung, untersucht.
Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS) kann den priméren Ionisationsprozess ana-
lysieren [133]. Dies hat den Vorteil, dass die Fluoreszenzausbeute nach Gleichung 2.17
vernachlassigt werden kann, was eine Untersuchung auch leichter Elemente erméglicht.
Mit EELS werden transmittierte Elektronen detektiert und energiedispersiv entlang ihres
Energieverlusts AE = Ey — Ej,.] dargestellt. Das resultierende Spektrum enthélt dabei nicht
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2. Grundlagen

nur die Energieverluste von Ionisationen, sondern aller inelastischen Streuprozesse mit
Energie Ej,], die in Kapitel 2.1.2.2 beschrieben sind.

(a) Nullverlust + sehr niedrige (b) lonisationskanten (C) N-K (d) "White Lines"
Anregungen - Cr-ls
___—Cr-L,

Interbandiibergéange
/Plasmonenanregungen
/ }\\ ELNES  EXELFS
T

0 200 R E460 600 200 46AoE 600 400 AE 450 560 5éAsE 630

Abbildung 2.8.: Vollstandiges EELS Spektrum in (a). Im blauen Kasten in (a) und dargestellt
in (b) ist der AE in dem Ionisationskanten, welche fiir die N-K in (c) und
fur Cr—Ly3 (d) vergrofiert dargestellt sind, gezeigt. Dabei sieht man in
(c) eine kantennahe Struktur (< 50€eV) - die ELNES, welche in (d) zwei

Maxima, die sogenannten “white lines® zeigt.

In Abbildung 2.8 ist ein EELS Spektrum mit den verschiedenen Energiebereichen bei-
spielhaft dargestellt, welche unterschiedliche inelastische Beitrage enthalten. Es enthalt
mehrere Peaks und Kanten auf einem exponentiell abfallenden Untergrund. Der Un-
tergrund besteht aus unspezifischen mehrfach inelastisch gestreuten Elektronen. Das
Spektrum beginnt bei AE = 0 eV mit dem sogenannten Nullverlustpeak. Dieser enthélt
Elektronen, welche ndherungsweise keinen Energieverlust erlitten. Dieser Peak hat bei
geniigend diinnen Proben mit groflem Abstand die hochste Intensitat, da die meisten Elek-
tronen bei der Passage durch die Probe nicht oder nur schwach wechselwirken. Die Breite
dieses Peaks gibt die Breite der Energieverteilung der Quelle und die Energieauflosung des
Spektrometers wieder. Bis etwa 50 eV erstreckt sich der Bereich der Niedrigenergieverluste,
welcher vor allem Plasmonenanregungen und Interbandiibergange enthélt [75, 95, 133].
Hierbei leisten Anregungen der Volumenplasmonen und im geringeren Mafle Oberfla-
chenplasmonen, die grofiten Beitrdge in diesem Bereich des Spektrums. Dagegen sind die
weiteren Prozesse kaum sichtbar. Zu hoheren Energieverlusten von mehr als 50 eV sind
Energieverluste durch Ionisation, also Wechselwirkungen zwischen den Priméarelektronen
und den innerschaligen Elektronen, zu sehen.

2.2.2.1. Analyse der lonisationskanten

In Abbildung 2.8(c) ist eine Ionisationskante der N — K Schale gezeigt. Man erkennt einen
sprunghaften Anstieg der Kante bei E. = 400 eV, welche sich iiber dem exponentiell ab-
fallenden Untergrund erhebt. Die Kante kann dabei in der Nahe des Kantenbeginns bis
etwa E, + 25 €V eine Struktur, die sogenannte “electron energy loss near edge structure®
(ELNES), vorweisen [134]. Details in noch groflerer Entfernung zum Kantenbeginn, etwa
> 50 eV, gehoren zum Bereich der kantenfernen Feinstruktur, der sogenannten “extended
electron energy loss fine structure” (EXELFS), welcher im Gegensatz zur ELNES im Spek-
trum in der Regel kaum zu erkennen ist. Signale zwischen der ELNES und der EXELFS
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2.2. Elektronenspektroskopie

geben die intermedidre Ordnungsstruktur wieder. Zwischen etwa 25 — 50 eV oberhalb des
Kantenbeginns lassen sich Einfliisse von Bindungsabstinden und auch Beitrdage durch
Koordination erkennen.

A Energiediagramm eines Metalls Zustandsdichte A

E(V) E(V) Zustandsdichte

............................................... —_ A
unbesetzte Zustande Zustandsdichte A kritische Intermediate
[besetzte zustande | | T u lonisations- | rangenorder

M energie Nachbarabstande

L2,3

L,

K

J ELNES IEXELFS
1
- Energy Loss AE
Abstand N(E)

Abbildung 2.9.: Schematische Darstellung des Einflusses der Zustandsdichte auf die Fein-
struktur der Ionisationskante - adaptiert von [75].

Die Struktur im kantennahen Bereich wird als ELNES bezeichnet. Sie liefert unter an-
derem Informationen tiber chemische Bindungen, Oxidationszustdnde und Koordination
des ionisierten Atoms. Diese Struktur ist in der Ionisationskante zu erkennen, da der
Energietransfer ein Elektron aus einer inneren Schale entfernt und dieses auf ein héheres
Energieniveau anregt [75]. Dabei begibt sich das angeregte Elektron in einen unbesetzten
Zustand, was in Abbildung 2.9 schematisch dargestellt ist. Solche Ubergénge in die ver-
schiedenen unbesetzten Zustdande besitzen unterschiedliche Wahrscheinlichkeiten. Somit
wird die ELNES neben den Eigenschaften des Atoms mit Ubergangsmatrixelement M(E)
auch von der Dichte der unbesetzten Zustande N (E) bestimmt, welche wiederum stark
von der chemischen Bindung und Oxidationsstufe des Atoms abhangt [135, 136]. Dies
kann mit dem differentiellen inelastischen Streuquerschnitt in Abhéngigkeit der Energie
E und des Raumwinkels Q mit Gleichung 2.31 beschrieben werden [78].

d’c
dQdE

o |[M(E)2N(E)| (2.31)

Eine besondere Form der ELNES sind sogenannte “white lines” der L, und L3 Kanten von
Ubergangsmetallen, welche fiir Cr in Abbildung 2.8(d) gezeigt sind [134]. Diese scharfen
Maxima werden durch Anregung der p Elektronen der L, 5 Schalen in unbesetzte 3d Zustan-
de, geringfiigig auch s Zustinde, erzeugt. Dadurch sind scharfe Peaks zu erkennen, welche
besonders sensitiv gegeniiber Anderungen in der Oxidationsstufe sind [78]. Vergleicht
man zum Beispiel ein Metall mit einer oxidierten Form des Metalls, so sieht man eine
sagezahnartige Kante beim Metall, da alle 3d Zustdnde gefiillt sind [137]. In der oxidierten
Form fehlen 3d Elektronen, wodurch Uberginge in diesen unbesetzten Zustand erlaubt
sind. Je hoher die Oxidationsstufe, desto hoher sind die L, 3 Peaks. Des Weiteren dndert
sich E, mit der Oxidationsstufe um bis zu mehrere eV, bedingt durch eine Anderung der
Bindungsenergie.
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Die ELNES wird weiterhin von der Bindungsliange sowie der Koordination beeinflusst.
Dies ist in der ELNES erkennbar, wenn die Zustandsdichte (DOS) von den Wechselwir-
kungen mit den Nachbaratomen dominiert wird [138]. Details der Feinstruktur, die durch
Anderungen von Nachbarabstinden und Koordination bestimmt sind, sind in der ELNES in
einem Energiebereich > 20 — 30 eV der E. erkennbar [139]. Daher wird dieser héhere Ener-
gieverlustbereich der Ionisationskante, etwa 25 — 50 eV, “intermediate range order” (IRO)
genannt [140-143]. Anderungen von Bindungslangen r in beispielsweise Oxiden konnen
zu Details in der Feinstruktur mit Energieverlusten proportional zu 1/r? fithren, da dieser
Energiebereich bei vielen Verbindungen aus Ubergéngen aus ¢* Orbitalen stammt [140].
Die ¢ Orbitale befinden sich direkt entlang der Atomkernachse. Ist eine Bindungsliange
kiirzer, sind Elektronen in o Orbitalen stirker gebunden als bei grofieren Bindungslangen,
was zu einer Verschiebung zu hoheren Energieverlusten fithrt [144].

Ahnlich kann der Einfluss der Koordination auf die ELNES verstanden werden. Die Umge-
bung des ionisierten Atoms beeinflusst ihre DOS und damit die ELNES. Dies wurde bereits
fir Aluminiumoxide gezeigt, welche tetraedrisch und oktaedrisch mit O koordiniert sein
konnen. In diesem Beispiel wird durch eine Anderung der Koordination von tetraedrisch
zu oktaedrisch die Anzahl und Orientierung (Winkel) der Nachbaratome beeinflusst [140,
145, 146]. Somit andern sich die moglichen Hybridisierungen der Orbitale des ionisierten
Atoms mit den Nachbaratomen, was direkt in unterschiedlichen DOS resultiert. Zeitgleich
fithrt eine Anderung der Koordination meist auch zu einer Anderung der Bindungslingen.
Der Einfluss der Koordination ist ebenfalls bei sehr kleinen Nanopartikeln sichtbar, da dort
hohere Anteile an anisotroper Koordination vorherrschen [147-149]. Unter anisotroper
Koordination wird dabei eine fehlerhafte oder unvollstindige Koordination verstanden,
wie sie auf Oberflachen zu finden ist. Demgegentiber ist eine Koordination innerhalb in der
Mitte eines Kristalls oder Kristallits in der Regel isotrop. Fiir Kristalle in denen die grofie
iiberwiegende Mehrheit von “koordinierten Einheiten“ ® nicht die Oberfldche beriihren,
dominiert eine isotrope Koordination. Ist ein Kristallit so klein, dass die meisten Koordi-
nationseinheiten sich auf der Oberflache befinden, so ist mit Beitragen der anisotropen
Koordination auf die ELNES zu rechnen.

Direkte Interpretationen der gemessenen ELNES ist ohne Messungen von Referenzsub-
stanzen meist nur mithilfe aufwendiger Modellierung der DOS auf Basis der Dichtefunk-
tionaltheorie moglich [150, 151]. Eine vereinfachte Herangehensweise ermoglicht die
Kristallfeldtheorie, welche eine Koordination in einem elektrostatischen Modell mit Anio-
nen und Kationen beschreibt. Sie wurde urspriinglich fiir Ubergangsmetallverbindungen
und -komplexe entwickelt und beschreibt wie das dufiere, negativ geladene Anionenfeld
der Koordinationshiille auf das “Kristallfeld der Elektronen der d-Orbitale des positiv
geladenen Koordinationszentrums (analog zu Kation) wirkt [152-154]. In einem kugel-
symmetrischen Anionenfeld haben alle d-Orbitale die gleiche Energie und sind entartet.
Ein nicht-kugelsymmetrisches Anionenfeld, wie zum Beispiel ein Oktaeder, fithrt zu einer
Aufspaltung der d-Orbitale in energetisch hohere und niedrigere Niveaus in Abhangigkeit

3Damit sind nicht Einheitszellen im klassischen Sinne gemeint, da diese je nach Kristallstruktur viele
Koordinationen enthalten, sondern die erste koordinierte “Schicht® wie zum Beispiel SiO4 Tetraeder
oder AlO4 Oktaeder.
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der Geometrie. Beispielsweise fithrt ein oktaedrisches Anionenfeld zu energetisch hoheren
d2 und d,2_,2 und niedrigeren dyy, dx, und d,, Orbitalen [155]. Ist die Aufspaltung gering,
so werden alle Orbitale nach der Hundschen Regel zuerst einfach besetzt [156]. Dadurch
ergibt sich ein hoher Netto-Spin weshalb ein solches Kristallfeld “High-Spin“ genannt
wird. Ist die Aufspaltung grofier als die Spinpaarungsenergie erfolgt die Besetzung nach
dem Aufbauprinzip, bei dem zuerst die niedrigen Orbitale vollstandig mit Spin-up und
Spin-down Elektronen besetzt werden. Somit ist der Gesamtspin niedrig und man be-
zeichnet solche Kristallfelder demnach als “Low-Spin®. Solche Low-Spin Komplexe treten
vor allem bei starken Anionenfeldern (Lewis Sduren) und Zentralatomen der 5. und 6.
Periode wie zum Beispiel Mo, Ta, W und Sm auf [155]. Experimentell kann dieser geo-
metriebedingte Energieabstand in einer Aufspaltung der “White Lines” gesehen werden,
welche durch Anregungen der p-Elektronen in 3d-Zusténde entstehen [133, 157]. Diese
Kristallfeldspaltungsenergie wird als 10Dq bezeichnet.

2.2.2.2. Detektion

Im Zuge der Elektronenenergieverlustspektroskopie miissen minimale Energiedifferenzen
im eV-Bereich der austretenden vorwérts gestreuten Elektronen mit einem magnetischen
Prisma entlang ihrer Energie fraktioniert werden. Hierfiir wird ein magnetisches Feld B
angelegt, welches eine Kraft F auf ein mit einer Geschwindigkeit v bewegenden Elektrons
ausiibt [78]. Dadurch ergibt sich eine kreisformige Bewegung der Elektronen mit dem

Radius R,
2

mo mu
F=evB=—— = R=— wenn v L B (2.32)
R eB

wobei R von der kinetischen Energie der Elektronen abhéngt. Je niedriger die Energie,
desto kleiner ist R und desto hoher ist die Ablenkung. Dies fithrt zu einer Dispersion des
Elektronenstrahls abhédngig von der jeweiligen Energie. Die Intensitét des resultieren-
den Spektrums wird mit einem Szintillator und einer “Charged-Coupled-Device* (CCD)-
Kamera aufgenommen.

Das Spektrometer befindet sich unterhalb des Kamerasystems. Hinter der letzten Pro-
jektionslinse werden Elektronen durch eine variable Eingangsblende selektiert. Danach,
also hinter dieser Blende, gelangen sie tiber die “Drift Tube®, in der sich Justagespulen
befinden, in das Spektrometer, wo sie durch das magnetische Feld um etwa 90° abgelenkt
werden. Der genaue Grad dieser Ablenkung ist dabei von der Energie der Elektronen
abhéngig. Diese Eigenschaft macht man sich zu Nutze und dispergiert die Elektronen
entlang ihrer Energie, die als Energieverlust AE = Ej — Ej,.] angegeben wird. Man kann
dabei das Spektrum seriell oder parallel aufnehmen, wobei nur die parallele Akquisition
in dieser Arbeit verwendet wurde. Bei der parallelen Aufnahme wird das vollstindige
Energieverlustspektrum auf einmal aufgenommen. Durch die Wahl der Dispersion kann
der Energieverlustausschnitt und die Auflosung des Spektrums gesteuert werden. Hierfiir
befinden sich hinter dem Spektrometer weitere Linsen, die sich aus mehreren Quadropolen
und Sextupolen zusammensetzen. Nach dieser Dispergierung wird das Spektrum auf einer
CCD-Kamera aufgenommen. Entscheidend fiir die Detektion der Energieverlustspektren
sind die Akquisitionsparameter bei der Messung, da sie eine Auswirkung auf die Form
der Ionisationskanten haben. Hierbei sind der Konvergenzwinkel und vor allem der Kol-

33



2. Grundlagen

lektionswinkel entscheidend, da die Intensitit der Ionisationskante vom Streuwinkel der
Elektronen abhangt [158]. Der Kollektionswinkel {3, der standardméafiig als Halbwinkel
angegeben wird, kann durch die Wahl der Kameralange (in STEM) und die Grofle der Spek-
trometereingangsblende (kurz GIF-Blende) variiert werden. Er wird mit dem Durchmesser
der Eingangsblende d und dem Abstand von Probe zu Blende h, der von der Kameralange
abhangt, mit Gleichung 2.33 bestimmt.

d
B = oh (2.33)
Zu grofieren Kollektionswinkeln {3 steigt die Intensitat in EELS Spektren. Ist der Kollek-
tionswinkel grofy genug, detektiert man alle gestreuten Elektronen. Dies ist aber nicht
optimal, da auch unerwiinschte Beitrdge wie zum Beispiel das Kontinuum an Energien
der inkohirenten inelastischen Streuung aufgenommen werden [133]. Das erh6ht den
Untergrund der Ionisationskanten und das Signal/Rausch-Verhaltnis verschlechtert sich.

2.3. Nitridchemie

Metallnitride sind Verbindungen von isolierten Nitridionen N3, Dinitridionen N %‘ oder
Azidionen N mit Metallen [10]. Die Vielzahl von Metallnitriden kann iiber das Metall und
den primér vorliegenden Bindungstyp klassifiziert werden [11]. Bekannte kovalente Me-
tallnitride sind Halbleiter wie AIN, GaN und InN, welche wegen ihrer optoelektronischen
Eigenschaften bei Leuchtdioden zum Einsatz kommen [12, 159]. Erdalkalimetallnitri-
de konnen ionische und metallische Verbindungen sein [13, 14]. Dabei sind vor allem
metallreiche Nitride, sogenannte Subnitride, metallisch [15]. Demgegeniiber bilden die
Erdalkalimetalle Be bis Ba ionische oder gemischt ionisch-kovalente Verbindungen mit
kleinen Anteilen metallischer Bindungen bei steigender Periode [160]. Diese ionischen
Metallnitride zeichnen sich durch eine ausgepragte Hydrolyseempfindlichkeit aus. Metall-
nitride der Ubergangsmetalle bilden bevorzugt Einlagerungsverbindungen, dhnlich wie
die Hydride und Karbide, in denen Nitridionen in den Oktaederliicken der meist kubisch
flachenzentrierten Metallatome sitzen [17, 20]. Dies fithrt zu einer grofien Bandbreite an
nicht-stochiometrischen Verbindungen bis zu einer Grenzzusammensetzung von 1 : 1 bei
gleicher Kristallstruktur [19]. Sind die Oktaederliicken nur zur Hélfte und in regelméfligen
Abstinden mit N>~ besetzt, liegt eine Ordnung der Stickstoffvakanzen vor. Somit entsteht
eine N-Uberstruktur. Solche Verbindungen, wie zum Beispiel Mo, N, konnen mithilfe der
defekten NaCl Kristallstruktur beschrieben werden [18].

Der Bindungscharakter zwischen Ubergangsmetall und Nitrid wird je nach Autor unter-
schiedlich aufgefasst. Haufig werden Wechselwirkungen zwischen dem Ubergangsmetall
mit Stickstoff als ein Metallkafig mit Bindungen zwischen den Metallen veranschaulicht
[161]. Stickstoff, beziehungsweise Kohlenstoff oder Wasserstoff, liegt isoliert in den Liicken
mit vernachlassigbarer Metall-Nichtmetall Bindung vor [19]. Demgegeniiber gibt es viele
theoretische Arbeiten, die eine kovalente Bindung des Ubergangsmetalls mit dem Nitrid
nachweisen konnten [162]. Hierbei hybridisieren Metall d mit den Stickstoff 2p Elektronen
[10]. In experimentellen Arbeiten (vornehmlich XPS) wurde ein flieBender Ubergang von
ionischem zu kovalentem Bindungscharakter von ZrN zu MoN sowie von HfN zu WN
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gemessen, welche durch die Fiilllung der d-Orbitale begriindet werden kann [16, 163]. Diese
ionischen Beitrage, beziehungsweise die Mischung zwischen kovalenter und ionischer
Bindung, sind bei Ubergangsmetallnitriden stiarker ausgeprigt als bei Ubergangsmetall-
karbiden, da Stickstoff eine hohere Elektronegativitét als Kohlenstoff besitzt [164]. In einer
anderen Betrachtungsweise werden Wechselwirkungen mithilfe der Kristallfeldtheorie
beschrieben, nach der das Ubergangsmetallatom vom elektrostatischen Feld von N3~ iiber
die Spaltung, der d-Orbitale beeinflusst wird [165].

Die haufigste Beschreibung des Bindungstyps ist als Einlagerungsmischkristall. Dabei
dhneln die Materialeigenschaften dieser Nitride oft den Eigenschaften der Metalle. Sie besit-
zen meist eine hohe elektrische Leitfdhigkeit und viele zeichnen sich durch ihre hohe Harte
aus. Diese hohere Harte wird durch Stickstoffbesetzungen zwischen den Metallschichten
verursacht, da dadurch das Gleiten der Metallschichten aneinander durch Stickstoff verhin-
dert wird. Basierend auf dieser hervorgehobenen Eigenschaft sind Ubergangsmetallnitride,
wie zum Beispiel TiN, in vielen technischen Applikationsfeldern anzutreffen.
Metallnitride sind weniger stabil als Metalloxide und direkte Reaktionen sind energetisch
ungiinstiger als eine Oxidation von Metallen bedingt durch die héhere Bindungsenergie in
N, von 945 kJ/mol gegeniiber 493 kJ/mol in O, [11, 21]. Aus diesem Grund finden Nitrid
Synthesen iiber eine direkte Nitridierung sowie Nitridierung in Schmelzen bei hohen Tem-
peraturen unter Ausschluss von Sauerstoff statt [163]. Neben den direkten Nitridierungen
mit N, gibt es Synthesen iiber Reaktionen mit gasformigem Ammoniak NHs, die eben-
falls bei hohen Temperaturen stattfinden konnen [60-62]. Des Weiteren konnen Nitride
tiber Festkorper-Metathesereaktionen von Halogenid-Vorlauferverbindungen (sogenannte
“Prakursoren”) hergestellt werden [166-168].

2.4. Nanomaterialien

Der Sammelbegriff “Nanomaterialien“ umfasst eine Vielfalt von Stoffen unterschiedli-
cher Geometrien, chemischer Zusammensetzungen, Herstellungs- und Anwendungsarten
dessen Teilchen mindestens in einer raumlichen Dimension eine Lange von 100 nm unter-
schreiten [48]. Solche nanoskaligen Phasen kénnen nur in einer Raumrichtung Nanometer-
diinn sein, dann wiren es Diinnschichten oder 2D-Phasen . Sind zwei Richtungen na-
noskalig, ist der Habitus stingelig oder faserig, was beispielsweise als “Nanowires” oder
“Nanorods® in der Literatur bezeichnet wird [169-171]. Dementsprechend spricht man von
einem Nanopartikel, wenn die Grofle in allen drei Raumrichtungen im Nanometerbereich
liegt. Cluster und Quantenpunkte sind eine Unterkategorie von Nanopartikeln, welche
im Falle von Clustern aus einer kontrollierten und sehr geringen Anzahl von Atomen
bestehen®, wihrend Quantenpunkte sich iiber besondere optoelektronische Eigenschaften
definieren [172-175]. Die Motivation hinter der Synthese von Nanomaterialien ist der Ef-

“Der Begriff 2D-Phasen wird in der Literatur beliebig verwendet, wobei solche Phasen meistens nur aus
einer Atomlage bis maximal einer Schicht der Dicke einer Elementarzelle bestehen. Im Fachgebiet der
Physik verwendet man haufig Begriffe wie 0/1/2 D, wenn ihre elektrischen Eigenschaften diese geringere
Dimensionalitit widerspiegeln.

SUmgangssprachlich, vor allem in Fachgebieten auferhalb der Chemie, wird der Begriff Cluster fiir alle
sehr kleinen Nanopartikel verwendet.
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fekt, das nicht nur die chemische Zusammensetzung und die Kristallstruktur, sondern auch
Grof3e und Anordnung der Teilchen die chemischen und physikalischen Eigenschaften
verandert. So lasst sich ein verandertes Verhalten hinsichtlich der Oberflaichenchemie und
des Schmelzpunkts, der elektrischen und optischen Eigenschaften und des Magnetismus
von kristallinen makro-mesoskopischen Festkérpern ¢ zum Nanoteilchen erkennen. Ein
mafigeblicher Grund hinter der Abhéngigkeit dieser Eigenschaften von der Teilchengrofle
beruht auf einer Veranderung des Anteils von Oberflaichenatomen zu Volumenatomen bei
einer Veranderung des Teilchendurchmessers, was in Abbildung 2.10(a) gezeigt ist.

a) b) Volumenatome. c) Oberflachenatome
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Abbildung 2.10.: In a) ist ein Diagramm nach [176] des Anteils von Volumen- zu Ober-
flaichenatomen in jeweils blauer und rosa Farbe als Funktion des Parti-
keldurchmessers dargestellt. Die Koordination der Atome im Volumen
sowie auf der Oberflache ist schematisch in b) und c) gezeigt.

Dargestellt ist der prozentuale Anteil von Volumenatomen und Oberflachenatomen
als blaue beziehungsweise rosa Kurve entlang des Partikeldurchmessers in Nanometern.
Das hierfiir verwendete Partikelmaterial besteht aus MgO [176]. Oberflaichenatome unter-
scheiden sich von Volumenatomen in ihrer unvollstindigen Koordination und der damit
einhergehenden schwicheren Bindung gegeniiber vollstandig koordinierten Volumena-
tomen gezeigt in Abbildung 2.10(b) und (c). Man erkennt in Abbildung 2.10(a), dass mit
steigendem Durchmesser der Anteil an Volumenatomen logarithmisch zunimmt. Vergro-
ferungen im kleinsten Durchmesserbereich zwischen 0 — 5 nm wirken sich dabei sehr
viel starker auf den Verlauf der Kurve aus als bei grofleren Durchmessern bei 10 — 20 nm,
wo die Steigung geringer ist. Der Anteil an Oberflichenatomen verhalt sich dazu invers.
Bei 2,5 nm ist ein Schnittpunkt der Kurven mit gleichen Anteilen von 50 %. Zu kleineren
Durchmessern befinden sich mehr Atome auf der Oberflache als im Volumen.

Je hoher der Anteil an Oberflichenatomen ist, desto grofier ist die Reduzierung des Schmelz-
punkts, der elektrischen Leitfihigkeit und der magnetischen Kopplung [10, 177]. Des
Weiteren konnen eine grofiere Bandliicke und eine Erh6hung der katalytischen Aktivitat
mit einem prozentualen Anstieg der Oberflichenatome beobachtet werden [178]. Manche
dieser gednderten physikalischen Eigenschaften sind direkt iiber den grofien Oberflachen-
anteil zu verstehen. So ist zum Beispiel eine hohere katalytische Aktivitit zu kleineren
Partikeldurchmessern bedingt durch die grolere Oberflache, die fir oberflaichenaktive
Stoffe zur Verfiigung steht. Eine Schmelzpunkterniedrigung zu kleineren Partikelgrofien

%Im fortlaufenden Text ist der Begriff Festkorper oder Volumenmaterial der englischen Bezeichnung “bulk*
gleichzusetzen.

36



2.4. Nanomaterialien

ist bei der Betrachtung des Schmelzprozesses ebenfalls nachvollziehbar. Beim Schmelzen
schwingen die Atome im Feststoff zunehmend und es kommt zu einer sukzessiven Deplat-
zierung von schwicher gebundenen Oberflachenatomen gefolgt von Volumenatomen, die
zur Oberflache wandern [179, 180]. Je grofier der Anteil der Oberflachenatome ist, desto
schneller vollzieht sich dieser Prozess.

Optische und elektrische Eigenschaften von Nanoteilchen werden nicht nur durch den
Einfluss der bereits beschriebenen veridnderten Koordinationsumgebung (siehe Abbildung
2.10(b) und (c)), sondern auch durch eine Anderung der Zustandsdichte mit der Teilchen-
grofle und somit der Bandstruktur begriindet [56, 181, 182]. Feststoffe mit metallischer
Leitfdhigkeit zeichnen sich durch teilbesetzte Leitungsbander, freibewegliche und delo-
kalisierte Ladungstrager und eine hohe Dichte von Energiezustdnden am Fermi-Niveau
aus. Thre elektronische Struktur wird mithilfe des Bandermodells beschrieben und be-
rechnet. Hierbei stellt jedes Energieband ein Kontinuum an méglichen Energiezustanden
von Elektronen in einem Festkorper dar. Bei einer Groflenreduktion von Festkorper zu
Nanoteilchen sinkt die Anzahl der Energieniveaus und der Grad der Delokalisierung der
Ladungstrager nimmt ebenfalls mit sinkendem Partikeldurchmesser ab. Dies fiihrt zu einer
niedrigeren elektrischen Leitfahigkeit gegeniiber dem Festkorper. So gesehen befinden
sich Nanoteilchen hinsichtlich ihrer elektronischen Zustande zwischen Festkorper und
Molekiil, welches iiber seine einzelnen Orbitale betrachtet wird. Findet diese Veranderung
der Zustandsdichte bei Halbleitern mit Bandliicken statt, sind auch die optischen Eigen-
schaften durch eine Nanoskalierung betroffen. Dies geschieht durch eine Vergréflerung
der Bandliicke mit sinkendem Partikeldurchmesser, was zu einer Farbanderung bei der
Emission von Licht fithrt [183, 184]. Die magnetischen Eigenschaften von Feststoffen
werden bei Unterschreitung einer materialspezifischen kritischen Gréfle ebenfalls gra-
vierend beeinflusst. Dies geschieht, wenn ein Nanopartikel so klein ist, dass es nur noch
aus einer magnetischen Domane besteht [74, 185]. Solche Eindoménenteilchen haben ein
paramagnetisches Verhalten mit einem groflen magnetischen Moment und zeigen keine
magnetische Hysterese. Sie werden Superparamagnete genannt. Die Magnetisierung ist
dabei abhéngig von der Temperatur.

Bei der Synthese von Nanomaterialien unterscheidet man zwischen einer “Top-down“ und
“Bottom-up” Herangehensweise, was wortlich in deutscher Sprache tibersetzt “von oben
herab“ beziehungsweise “von unten nach oben® bedeutet [186]. Bei Top-down Synthesen
startet man mit einem Feststoff wie einem Kristall im gewohnlichen Millimeter bis Mikro-
meter Groflenbereich, der durch unterschiedliche Prozesse wie zum Beispiel mechanische
Beanspruchung und Exfoliation in nanoskalige Bruchstiicke zerkleinert wird [187, 188]. So
wird zum Beispiel eine Vielzahl an 2D-Materialien iiber Exfoliation hergestellt [189, 190].
Hierfiir wird ein Festkorper mit einem intrinsischen Schichtaufbau benétigt. Das heifit,
dass die Kristallstruktur aus gestapelten Atomlagen wie bei Graphit oder Schichten wie
bei Tonmineralen besteht. Solche Strukturen zeigen variierende Bindungstypen und Bin-
dungsstarken in Abhéngigkeit der kristallographischen Richtung und Position innerhalb
des Schichtstapels. Innerhalb einer einzelnen Atomlage oder Schicht sind die Bindungen
meist kovalent oder ionisch. Demgegeniiber ist die Bindung, welche die Atomlagen oder
Schichten zu Stapeln zusammenhalt, meist sehr viel schwacher wie zum Beispiel eine
van-der Waals Wechselwirkung. Fiir Graphit zum Beispiel betrigt die C — C Bindungs-
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energie innerhalb einer Atomlage 4,3 eV wahrend die Bindungsenergie zwischen zwei
Atomlagen bei 0,07 eV liegt [191]. Diese schwachen Bindungen zwischen den Atomlagen
konnen durch verschiedene Techniken uiberwunden werden, wodurch eine Delamination
und Exfoliation der Atomlagen erzielt wird. Fiir viele 2D-Materialien wird eine Exfoliation
durch eine Interkalation erreicht [192, 193]. Hierbei werden Ionen oder Molekiile in den
Zwischenschichtraum eingebracht, was zu einer Vergroflerung der Abstande zwischen den
Atomlagen und Schichten fiithrt. In einem solchen aufgeweiteten Stapel ist eine Exfoliation
einzelner Atomlagen und Schichten begiinstigt und eine selbstandige Delamination einzel-
ner Schichten kann in Losung stattfinden. In manchen Strukturen sind bereits so schwache
Schichtbindungen vorhanden, dass ein rein mechanischer “Lift-off“/Abhebmethode aus-
reicht, einzelne Diinnschichten zu isolieren. Dies ist bei der Herstellung von Graphen der
Fall. Mit gewohnlichem Klebeband konnen hier einzelne Graphenschichten aus Graphit
abtrennt werden [194]. Zwar werden diese Top-Down Herstellungen von 2D-Materialien
bereits divers angewendet, jedoch sind sie fiir eine Massenherstellung im industriellen
Maf3stab nur begrenzt skalierbar. Lithographie wird hingegen bei der Herstellung von
Computerchips angewendet und ist damit vermutlich die haufigste verwendete Top-down
Methode [48, 195].

Bei Bottom-up Methoden werden Nanopartikel meist nasschemisch synthetisiert, aber
konnen auch aus einer Gasphase kondensiert werden (“Chemical Vapor Deposition®).
Bei den nasschemischen Methoden startet man mit Atomen und/oder Molekiilen und
bildet kontrollierte Nanostrukturen durch Steuerung der Selbstassemblierungsparameter
[196, 197]. Géangige Herangehensweisen sind Synthesen mit Mikroemulsion, Template,
Wachstum mithilfe von Impfkristallen sowie evaporationsindizierte Selbstassemblagen
[198]. Des Weiteren konnen Bildungbedingungen, maf3geblich Redoxbedingungen, Fallung
und Kristallwachstum, gezielt eingestellt werden, sodass nur Nanopartikel ausfallen aber
nicht weiter zu Kristallen heranwachsen. Beispielsweise konnen Metallnanopartikel iiber
eine Reduktion gefallt werden [199-201]. Eine weitere Methode sind Mikroemulsions-
Synthesen. Dabei nutzt man ein “fliissiges Templat®, was durch Selbstassemblierung einen
Reaktorraum bildet [202]. Hierbei handelt es sich bei dem Templat um Tenside und Koten-
side, also oberflachenaktive Stoffe die nur die Form vorgeben, aber nicht bei der Synthese
beteiligt sind [203-205]. Innerhalb solcher “Zellen® wachsen Nanopartikel “quasi-isoliert®.
Eine Subform der Templatsynthese sind Synthesen, in denen das Templat mit den Vor-
produkten zum Nanopartikel oder zu einem Zwischenprodukt des Nanopartikels reagiert
[70].

Bei den verschiedenen Synthesen von Nanomaterialien ist es wichtig, einheitliche Gréfien
zu erzielen, da die Materialeigenschaften eng mit der Teilchengréfie verbunden sind. Bei
nicht-einheitlichen Groflen, also breiter gestreuten Partikelgroflenverteilungen, kommt es
zu Anderungen oder Degradation der Eigenschaften. Ein weiteres Problem stellen unge-
wollte Agglomerationen von Nanopartikeln dar, die durch hohe Gitterenergien begiinstigt
werden [206]. Hierbei bieten oberflachenaktive Substanzen einen Weg ein Verklumpen zu
verhindern [207].

Mit Bottom-up Synthesen wachsen Nanostrukturen in unterschiedlichen duleren Geo-

metrien bedingt durch intrinsische Materialgegebenheiten oder durch die spezifische
Synthese [208]. Ein intrinsischer Grund fiir das Wachstum von Phasen mit eindimensiona-
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ler oder zweidimensionaler Struktur, also mit nadeligem oder tafeligem Habitus, kann in
der Kristallographie der wachsenden Phase gefunden werden. Solch ein kristallographisch
bedingter Habitus entsteht durch eine raumliche Anisotropie der Wachstumsgeschwin-
digkeit des Partikels. In manchen Richtungen wéchst der Kristall schneller als in andere
Richtungen. Die Richtung, die am langsamsten wachst, bildet dabei die grofite dazugehd-
rige (also senkrechte) Schicht beziehungsweise Kante aus. Entgegengesetzt tendiert die
am schnellsten wachsende Kristallrichtung dazu, die kleinste Kristallfliche auszubilden
7. Hierbei sind die Gitterabstinde entscheidend. In der Regel beobachtet man schnelles
Wachstum in der kristallographischen Richtung mit geringeren Gitterabstédnden als in
Richtungen mit grofleren Abstdnden. Demgegeniiber ist der Habitus isometrisch, wenn die
Gitterachsenabstande gleich oder dhnlich grof sind, wie es im kubischen Kristallsystem
immer gegeben ist. Beispiele fiir einen nicht-isometrischen Habitus sind fiir eindimensio-
nale Formen Rutil und fiir zweidimensionale Formen die Glimmerminerale beispielsweise
Muskovit oder Graphit. Der oft als Nadeln im Quarz vorkommende Rutil (TiO,) hat eine te-
tragonale Kristallstruktur mit Raumgruppe P4,/mnm und Gitterabstande a = b = 0,46 nm
und ¢ = 0,3nm (COD 1532819) [209]. Der Gitterabstand der c-Achse ist kiirzer als der der
a- und b-Achse. Das fithrt zu einem dominanten Wachstum entlang ¢ mit einem daraus
resultierendem nadeligem Habitus. Demgegeniiber besitzt Muskovit-3T eine trigonale
Kristallstruktur (hexagonale Aufstellung) mit Raumgruppe P3;12 und Gitterabstande
a;2 = 0,52nm und ¢ = 2,98 nm (COD 9005201) [210]. In diesem Glimmer sind die zwei
hexagonalen Gitterachsen a; und a, wesentlich kleiner als ¢, weswegen Muskovit unter
idealen Bedingungen einen blattrigen Habitus besitzt. Die zur c-Achse zugehorige Netzebe-
ne, die (001) Schicht, ist die Basalflache. Daher lasst sich auf Basis der Kristallstruktur der
praferentielle Habitus eines Kristalls oder eines Nanomaterials abschéatzen. Hier noch zu
erwahnen ist die Wulff-Konstruktion mit der, ebenfalls aufbauend auf der Kristallstruktur,
die Kristallform mithilfe der Minimierung der Oberflachenenergie berechnet werden kann
[211]. Ein wesentlicher Vorbehalt stellt fiir beide Methoden die Wachstumsbedingungen
dar. Die beschriebenen Phasen wachsen nur in einem nédherungsweise thermodynamischen
Gleichgewicht, also unter optimalen Bedingungen, so. Die Bedingungen der Synthese
konnen hierbei ebenfalls die Geometrie beeinflussen [212]. Solche geometriekontrollierten
Synthesen konnen durch Passiervierung einzelner Kristallflichen erzielt werden. Hier-
bei beeinflussen oberflaichenaktive Substanzen das Wachstum des Kristalls, indem sie an
unterschiedlichen Netzebenen unterschiedlich stark Wechselwirkung. Dabei hangt der
Grad der Wechselwirkung von der Polaritat der Flache ab. Zhang et al. [213] stellten so
verschiedene Lanthanoidoxid Nanoschichten her, welche dann durch Selbstassemblierung
zu Stapelpaketen von Diinnschichten sich ordnen.

"Die Kristallflichen (hkl) sind senkrecht zur jeweiligen Wachstums-beziehungsweise Kristallrichtung
< hkl > (fur orthogonale Achsen).
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3.1. Probenpraparation und SchutzmafRnahmen

Alle Proben werden mithilfe der Schlenktechnik unter Argon-Schutzgas synthetisiert, da
jeder Kontakt mit Luft (insbesondere Luftfeuchtigkeit) zu Alterationsreaktionen fiihrt,
die das Material zerstoren. Bei der Schlenktechnik werden Glassapparaturen wie zum
Beispiel Schlenkrohre und -kolben, sowie Kiihlfallen und Pumpen iiber mehrere Schlauche
verbunden und mit einem Schutzgas durchstromt. Hihne an Réhren, Kolben und Ver-
bindungsstiicken erméglichen ein Abkoppeln des Systems ohne eine Kontamination des
Schlenkaufbaus. Bedingt durch die Luftsensitivitdt werden mehrere Transfermafinahmen
vom Syntheselabor zum Transmissionselektronenmikroskop benétigt. In Abbildung 3.1
sind von links nach rechts die drei Transferschritte dargestellt.

) —
([

[Vakuum-Transfer Halter]

Abbildung 3.1.: Transfer der TEM-Proben von der Synthese zum Mikroskop unter Ar-
Schutzgas mithilfe von Schlenktechniken (links), einer Ar Glovebox (Mitte)
und dem Vakuum-Transfer Halter (rechts).

Nach der Synthese der Phasen wird eine TEM-Probe in einem Schlenkkolben (siehe
Abbildung 3.1 links) préapariert. Innerhalb eines Schlenkkolbens wird ein TEM-Trager-
netzchen (Ultrathin C Film on Holey Carbon Support Film, 400 mesh, Cu Plano) in ein
Schnappdeckelglaschen, welches einen Alufolienbehélter enthalt, gelegt und bei 100—150°C
ausgeheizt. Mit diesem Ausheizschritt soll adsorbiertes Wasser auf der Oberflache des
Netzchens entfernt werden. Danach wird der Schlenkkolben an den Schlenkaufbau ange-
schlossen und mit Ar durchstromt. Der Uberdruck von Ar erméglicht es, in den gedffneten
Kolben eine Suspension des Probenmaterials in einem Losungsmittel (in dieser Arbeit
primér Chloroform oder Acetonitril) im Ar-Gegenstrom auf das TEM-Netzchen zu pipet-
tieren, ohne Kontakt mit der auf3eren Luft zu riskieren. Der verschlossene Schlenkkolben
kann nun zur Ar Glovebox, welche in Abbildung 3.1 in der Mitte gezeigt ist, transpor-
tiert und dort eingeschleust werden. Innerhalb der Glovebox wird die TEM-Probe in den
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Vakuum-Transfer Halter eingebaut. Wie man in Abbildung 3.1 rechts erkennen kann,
unterscheidet sich dieser TEM-Halter von konventionellen TEM-Haltern durch die Spitze,
in der das TEM-Netzchen fixiert wird. Die vordere Lanzenspitze kann durch Betétigen
eines Rads am Handstiick des Halters in die Lanze eingezogen werden. An der vorders-
ten Spitze befindet sich ein Gummiring, der beim Reinschrauben die Lanze abdichtet. In
der eingeschraubten Lanzenposition kann der Vakuum-Transfer Halter sicher aus der
Glovebox aus- und in das Transmissionselektronenmikroskop eingeschleust werden. Zum
weiteren mechanischen Schutz des Halters wird eine Hiille beim Transfer aus der Glove-
box aufgesetzt. Abgedichtet durch den vorderen Gummiring befindet sich die Probe beim
Ausschleusen aus der Glovebox in einer Ar-Atmosphire. Fiir das Einschleusen in das
Transmissionselektronenmikroskop wird die Pumpzeit des Mikroskops auf 10 min erhéht.
Nach der Pumpzeit wird der Halter mit der eingefahrenen Spitze eingeschleust. Innen
wird die Lanze langsam herausgefahren. Dies fithrt in der Regel zu einer kurzzeitigen
Verschlechterung der Vakuum-Werte, da das Ar nun aus der Lanze vollstandig heraustritt.
Fiir das Ausschleusen des Halters wird die Lanzenspitze wieder eingefahren und der Hal-
ter zuriick in die Glovebox gebracht. Hierbei ist anzumerken, dass die Abdichtung des
Halters beim Weg von der Glovebox zum Mikroskop besser wirkt als umgekehrt, da beim
Ausschleusen aus dem Mikroskop der Gummiring ein Vakuum im Gegensatz zu Argon
gegen die Umluft abdichten muss. Daher kann durch wiederholte Probentransfers ein
minimaler Kontakt mit der dufleren Luft nicht ausgeschlossen werden. Aus diesem Grund
werden kritische Messungen, wie beispielsweise EELS Untersuchungen, nach dem ersten
Einschleusen ins Mikroskop durchgefiihrt.

3.2. Elektronenmikroskopie

Elektronenmikroskopische und -spektroskopische Untersuchungen wurden mit einem FEI
Titan® 80-300 (FEI heute Thermo Fisher Scientific) mit einem Offnungsfehlerkorrektor im
abbildenden Linsensystem durchgefiihrt. Weitere verwendete Transmissionselektronenmi-
kroskope waren ein FEI Tecnai Osiris Chemi-(S)TEM (FEI heute Thermo Fisher Scientific)
und ein Philips CM200 (Philips heute Thermo Fisher Scientific).

3.2.1. Transmissionselektronenmikroskopie

TEM Untersuchungen wurden mit Elektronenenergien von 300 keV fiir das Titan® 80-300
und 200 keV fiir das Osiris und CM200 durchgefiithrt. TEM Abbildungen der Aggregate und
Partikel wurden zur Charakterisierung des Gefiiges, sowie der Analyse der Kristallstruktur
aufgenommen. Fiir Gefiigeuntersuchungen wurden Hellfeldaufnahmen von Aggregaten
und Agglomerationen zur Bestimmung der dufleren Aggregat-/Agglomeratform, der Ag-
gregatdurchmesser und der strukturellen Homogenitat aufgenommen. Hierbei umfasst
die Charakterisierung der strukturellen Homogenitét des Gefiiges die Verteilung der iden-
tifizierbaren Packungsdichte der Aggregate und Agglomerate, die Groflenverteilung der
Partikel, sowie die Verteilung der Partikel im Aggregat oder Agglomerat. Bei hoheren
Vergroflerungen wurde die Gefiigestruktur des Aggregat/Agglomerat-Randbereichs hin-
sichtlich der Abstdnde der Partikel zueinander untersucht.
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Die Feinbereichsbeugung (SAED) ermdglicht zudem eine Analyse der Kristallstruktur
im untersuchten Probenbereich. SAED Abbildungen wurden am CM200 und am Osiris
Chemi-(S)TEM mit Kameraldngen von 220 — 440 mm aufgenommen. Hierfiir wird die
SAED Blende in die Mitte eines Aggregats, welches ein fiir die Probe reprisentatives
Gefiige zeigt, positioniert und im Beugungsmodus SAED Abbildungen mit dem Beam-
stopper auf den Nullstrahl aufgenommen. Die in dieser Arbeit aufgenommenen SAED
Abbildungen besitzen unterschiedlich ausgepragte Debye-Ringe, welche mit Radialprofilen
der Beugungsbilder analysiert werden konnen. Hierfiir wird die Intensitat des SAED Bilds
azimuthal integriert und entlang des reziproken Abstands dargestellt. Hierdurch wird ein
Intensitatsprofil mit einem stetig abnehmenden Untergrund generiert, in dem Debye-Ringe
als Bragg-Reflexe auswertbar sind. Fiir diese Auswertung wurde das Programm ImageJ
mit dem Plugin Radial Profile von P. Baggethun (2009) verwendet. Eine detaillierte
Beschreibung dieser Methode zu Auswertung ist im Anhang im Kapitel B.1.1.1 enthalten.

3.2.2. Hochauflosende Transmissionselektronenmikroskopie

Neben SAED wird hochauflésende Transmissionselektronenmikroskopie (HRTEM) zur
Analyse der Kristallstruktur einzelner Kristallite verwendet. HRTEM Untersuchungen
wurden am Titan® 80-300 bei 300 keV durchgefiihrt. Hierfiir wurde nach der konventionel-
len TEM Justage die Offnungsfehlerkonstante C; Wert bei 360 — 800 k-facher Vergroflerung
bis zu einem Winkel von 22 — 25 mrad korrigiert. Aufgrund von kontinuierlichen Schwan-
kungen des Cs Werts, wurde fiir manche HRTEM Untersuchungen C; unmittelbar neben
der Messstelle wiederholt bis +200nm korrigiert. Mit dem nun verringerten Cs; wurden
diinne Stellen, meist am Rand der Aggregate oder Agglomerate untersucht. Hierfir wurde
die Probenstelle in den Fokus mithilfe der Live Fourier Transformation (FT) des Live
Bildmodus in Digital Micrograph gebracht. Danach wurden Kristallite, welche in geeig-
neten niederindizierten Zonenachsen orientiert sind, ausgewahlt und minimal unter- oder
tiberfokussiert um eine bestmogliche Punktauflosung (Scherzer Defokus) zu erreichen.
Zudem wurden Aufnahmen mit verschiedenen Defoki aufgenommen, um die Veranderung
des HRTEM Kontrasts in Abhangigkeit des Defokus nachvollziehen zu kénnen. HRTEM
Aufnahmen wurden mit ImageJ Fourier transformiert, um die resultierenden FT Bilder
mit JEMS und Kristallstrukturdateien aus den Datenbanken Inorganic Crystal Structure
Database (ICSD) und Crystallography Open Database (COD) zu indizieren. Detaillierte
Erlduterungen zur Generierung von FT-Bildern, sowie zur Indizierung mit JEMS ist im
Anhang im Kapitel B.1.1.2 enthalten.

3.2.3. Rastertransmissionselektronenmikroskopie

Rastertransmissionselektronenmikroskopie (STEM) wurde mit dem Titan® 80-300 und
dem Osiris Chemi-(S)TEM durchgefiihrt. Hierbei wurden HAADF-STEM Abbildungen
zur Analyse der Verteilung der Materialdichte, der Kristallitgroflen und Kristallitabstan-
de, sowie Unterschiede beziiglich der mittleren Ordnungszahl des Materials verwendet.
HAADEF-STEM Abbildungen wurden mit Kameraldngen (KL) von 91 —115 mm und Spotsize
6 — 8 aufgenommen.
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3.3. Elektronenspektroskopie

Zur Analyse der chemischen Zusammensetzung der Proben wurde EDXS am Osiris Chemi-
(S)TEM bei 200 keV sowie EELS am Titan® 80-300 bei 300 keV durchgefiihrt. Mit diesen
Methoden werden inelastische Wechselwirkungen zwischen den einfallenden Elektronen
und der Probe auf zweierlei Arten untersucht. Bei EDXS wird der Relaxationsprozess eines
zuvor ionisierten Atoms tiber die emittierten Rontgenquanten detektiert. Im Gegensatz
dazu konnen mit EELS der primére Ionisationsprozess sowie weitere inelastische Wechsel-
wirkungen iiber den Energieverlust des Primérelektronenstrahls untersucht werden.

3.3.1. Energiedispersive Rontgenspektroskopie

EDXS wurde im Osiris Chemi-(S)TEM, welches mit einem Quantax Super-X Detektor der
Firma Bruker ausgestattet ist, durchgefiihrt. Hierbei handelt es sich um fensterfreie Silizi-
um Drift Detektoren mit einer Gesamtflache von 200 ,umz, welche zwischen Polschuh und
Probe angeordnet sind. Die Akquisition und Quantifizierung wurde mit Brukers Esprit -
Version 1.9 Programm durchgefithrt. Hiermit wurden Elementverteilungsbilder, soge-
nannte “Q-Maps“ in der Grofle von 1024 X 1024 px bei unterschiedlichen Vergréfierungen
von Probenstellen aufgenommen. Bei solchen Q-Maps wird in jedem Pixel ein EDX Spek-
trum aufgenommen, welches eine Pixel fiir Pixel Quantifizierung des Elementverteilungs-
bildes ermdglicht. Die in dieser Arbeit gezeigten Quantifizierungen basieren auf Spektren
von integrierten Bereichen. Hierfiir wurde ein geeigneter Bereich ausgewahlt und mit
dem Cliff-Lorimer Verfahren, welches Fluoreszenz- und Absorptionseffekte vernachléssigt,
quantifiziert.

3.3.2. Elektronenenergieverlustspektroskopie

Mit EELS wurden mehrere Proben untersucht, um tiber die EDXS Untersuchungen hin-
aus Informationen iiber chemische Bindungen und Oxidationsstufen zu erhalten. Hierfiir
wurden EELS Spektren mit dem Titan3 80 — 300 aufgenommen, das mit einem Tridiem
865 HR post-column Energiefilter (Gatan) ausgestattet ist. Die Messung und Analyse der
Spektren erfolgte mit dem Programm Digital Mikrograph (Gatan). Vor Messungen wurde
eine standardisierte Spektrometer-Justage mit Tune Gif mit dem Ziel durchgefiihrt, eine
moglichst niedrige Energiebreite des Nullstrahls zu erzielen. Von den untersuchten Berei-
chen wurde zuerst ein Spektrum mit hoher Dispersion aufgenommen, sodass zuséatzlich zu
der zu untersuchenden Ionisationskante auch die C — K-Kante mit dem charakteristischen
r* Peak des amorphen Kohlenstofftragerfilms zu sehen ist. Anhand dieses C — 7* Peaks
wurde die Verschiebung des Nullstrahls korrigiert. Dies konnte nicht immer durchgefiihrt
werden, da Ionisationskanten einiger Elemente zu weit von der C — K-Kante entfernt
liegen. In diesen Féllen wurde der Nullverlustpeak immer unmittelbar vor der Messung
auf AE = 0eV gesetzt. Nach der Messung der relevanten Ionisationskante kann durch
wiederholte Aufnahme des Nullverlustpeaks eine mégliche Spektrumsdrift kontrolliert
werden. Kumulative Spektren mit kleiner Dispersion wurden danach von den relevanten
Elementen aufgenommen. Hierbei wurden die Akquisitionsparameter, vor allem Kamera-
lange und Eingangsaperturdurchmesser, fiir zu vergleichende Spektren konstant gehalten,
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da der daraus resultierende Kollektionswinkel die Form der Kante wesentlich beeinflusst.
Dies ist besonders bei der Bestimmung der Oxidationsstufen kritisch. In Tabelle 3.1 ist der
Kollektionswinkel fiir verschiedene Kameralingen und Aperturen fiir das Titan® 80 — 300
TEM gezeigt.

Tabelle 3.1.: EELS Kollektionswinkel bei gédngigen STEM Messeinstellungen fiir das GIF
Tridiem 865 Quantum (Angabe als Halbwinkel)

Kameralange GIF-Blende

mm lym 25uym 5pum
mrad mrad mrad

73 3,3 8,3 16,7

91 2,7 6,7 13,4

115 2,1 53 10,6

145 1,7 4,2 8,4

Eine vollstandige Tabelle iber eine gréf3ere Bandbreite von Kameraldngen ist im Anhang
in Tabelle B.1 zu finden. Die aufgenommenen Spektren wurden hinsichtlich der Gestalt
der Ionisationskanten analysiert und mit Literatur- sowie Datenbankspektren verglichen.
Hierbei wurde der Bereich von Beginn der Kante (“edge onset®) bis zu einem etwa 50 eV
hoheren Energieverlust untersucht. Die Kantenfeinstruktur wird maf3geblich durch die
Dichte der unbesetzten Zustédnde, Koordination, chemische Bindungstypen und dem Grad
der Nahordnung beeinflusst.

Zur Analyse der Oxidationsstufen werden Spektren der L, 5 oder der M4 5 Kanten des zu
untersuchenden Materials sowie von Referenzmaterialien in bekannten Oxidationsstufen
aufgenommen. In einem ersten Schritt wurde die Form der Kanten qualitativ miteinander
und die Intensitatsverhaltnisses L3 /L, beziehungsweise Ms5/M, zur weiteren Analyse der
Oxidationsstufe untereinander verglichen. Fiir das Intensititsverhéaltnis wird der Unter-
grund vor der Kante mit Digital Micrograph (Gatan) durch Anpassung einer exponential
abfallenden Funktion a-exp(—b) entfernt und die Fldchen der L 3 oder My 5 Peaks integriert
(>EELS>Extract>Integrated signal). Des Weiteren beeinflussen die Oxidationsstufen die
Bindungsenergie, was sich in einer Verschiebung des Beginns der Ionisationskante genannt
“chemical shift” widerspiegelt.

Einige Spektren wurden mit der Fourier-Transformations-Filtermethode (FT-Filter) in
OriginPro 2019 geglattet. Mit dem FT-Filter wurde ein Tiefpassfilter zum Blockieren von
Hochfrequenzkomponenten verwendet. Die Verwendung der Filterung wird im Folgenden
fir die entsprechenden Spektren angegeben.

3.4. Analyse der Gefiige- und Materialstruktur

3.4.1. Aggregat- und Kristallitdurchmesser

TEM, HRTEM und HAADF-STEM Aufnahmen von Aggregaten und Kristalliten wurden
zur statistischen Analyse der Aggregat- beziehungsweise Kristallitdurchmesser gemessen
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und ausgewertet. Da die meisten Aggregate und Kristallite keine spezifische Geometrie
besitzen, wurden sie als isometrisch angenommen. Daher wurde ihre Flache ausgemessen
und tber eine Kreisfliche als Kreisdurchmesser berechnet und ausgewertet. Hierfiir wurde
in der Aufnahme die Flache A des Aggregats oder Kristallits mit ImageJ ausgemessen und
der Durchmesser d mit d = 24/A/7 berechnet. Die statistische Verteilung der ermittelten
Aggregat- und Kristallitdurchmesser ist als Box-Plot Grafik oder Histogramm dargestellt.
Die in dieser Arbeit gezeigten Box-Plot Grafiken bestehen aus einer Box mit dem unteren
und oberen Quartil und dem Median. Hierbei sind 25 % der Datenwerte kleiner oder gleich
dem unteren Quartil, wiahrend 75 % kleiner oder gleich dem oberen Quartil sind. “Whisker*
oder Antennen stellen den Minimal- und Maximalwert dar.

3.4.2. Kristallitabstande

Der dominierende Anwendungsbereich und die Hauptmotivation fiir die Synthese der
untersuchten Materialien ist die Katalyseforschung. Hierfiir sind die Oberflache und
die effektive Porositat des Katalysators kritisch. Daher wurde eine quantitative Auswer-
tung der elektronenmikroskopischen Aufnahmen hinsichtlich der porésen Substruktur
durchgefiihrt. Hierfiir wurden die Abstidnde zwischen den Kristalliten in HAADF-STEM
Aufnahmen im Bereich des Rands der Aggregate ausgemessen. Der Kristallitabstand zweier
Kristallite ist dabei der senkrechte und kiirzeste Abstand, der in Abbildung 3.2 mit einem
griinen Pfeil dargestellt ist. Dieser Wert entspricht der effektiven Porenéffnungsweite,
welche standardmaflig fiir durchstromte Medien verwendet wird. Die Haufigkeiten der
Kristallitabstande ist in Histogrammen dargestellt.

Bildauswertung

Messung kleinster
/ Absténde zwischen zwei

sichtbaren Kristalliten

Abbildung 3.2.: Schematische Darstellung der Ermittlung von Kristallitabstdnden im Zuge
von Bildanalysen.

3.5. Bildsimulation

3.5.1. Blochwellen Verfahren

Da im HRTEM Bild Interferenzmuster der am Kristallpotential gestreuten Elektronen-
welle entstehen, benétigen Zuordnungen der Interferenzmuster zu den Atompositionen

46



3.5. Bildsimulation

des Kristalls eine Berechnung der Austrittswellenfunktion unter Beriicksichtigung der
Mehrfachstreuprozesse. Hierfiir kann das Blochwellen Verfahren verwendet werden.

Blochwellensimulationen konnen mit dem Programm JEMS durchgefithrt werden. Die
Kristallstruktur sowie die Zonenachse des Kristallits, welche anhand von Blochwellen-
simulationen untersucht werden sollen, mussen bekannt sein. Fir eine Simulation wird
zusétzlich zu dem HRTEM Bildauschnitt, welcher simuliert werden soll, die experimentell
erfasste Kontrasttransferfunktion des Bildes bendtigt. Diese kann mit Image] tiber ein FT-
Bild eines amorphen Bereichs desselben HRTEM Bilds ermittelt werden. Eine detaillierte
Beschreibung zur Generierung von FT-Bildern ist im Anhang in Kapitel B.1.1.2 enthalten. Es
werden die Raumfrequenzen an den Minima und Maxima der Intensitatsverteilung (Thon
Ringe) vermessen und mit der simulierten Kontrasttransferfunktion in JEMS verglichen.
Bei einer korrekten Simulation stimmt die simulierte Funktion mit der experimentellen
Funktion tiberein. In JEMS unter Imaging > Blochwave > Illumination ist diese PCTF als
schwarze Linie gezeigt. In einem ersten Schritt wahlt man das verwendete Mikroskop
mit den vorgegebenen Mikroskopeinstellungen als Startwert unter dem Mikroskopsymbol
aus und setzt das Beleuchtungsmodell auf Envelope. Nun werden die Mikroskop- und
Messparameter innerhalb eines fiir das Experiment realistischen Bereichs variiert bis eine
Ubereinstimmung zwischen der PCTF in JEMS und der experimentellen Kontrasttrans-
ferfunktion erreicht wird. Hierbei sind wesentlich beeinflussende Faktoren der Defokus
(Defocus), der Offnungsfehler (Cs), die Defokusbreite (Defocus spread) und die Vibrati-
on (TM noise). Mit diesen experimentellen Parametern werden Bilder mit verschiedenen
Defoki und Dicken simuliert und als Tableau (sogenannte HREM map) dargestellt. Unter
Imaging > Defocus parameters + Imaging parameters konnen Anzahl und Intervall, in
denen der Defokus variiert werden soll, gesetzt werden. Unter Iteration > Iteration
parameters wird das Dickenintervall vorgegeben. Nach der Berechnungszeit 6ffnet sich
das Tableau mit aufsteigenden Dicken entlang der y-Achse und steigenden Defokuswerten
auf der x-Achse. Iteration > Atomic columns v'ermoglicht beim Fahren mit der Maus
uber die einzelnen Bilder des Tableaus, die Positionen der Atomsaulen zu erkennen. Durch
einen Vergleich des Interferenzmusters der experimentellen HRTEM-Aufnahme mit den
simulierten Bildern, konnen die Atompositionen des simulierten Bilds mit der besten Uber-
einstimmung auf den Kristallit im experimentelle HRTEM-Bild iibertragen werden. Bei
einer unzureichenden Ubereinstimmung miissen Tableaus mit anderen Messbedingungen
unter Beriicksichtigung der PCTF wiederholt berechnet werden.

3.5.2. Multislice Methode

Die Multislice Methode mit JEMS wurde zur Simulation von Defekten eingesetzt. Die
methodischen Grundlagen sind in Kapitel 2.1.4.2 beschrieben. Dieses Verfahren erméoglicht
insbesondere die Simulation von komplexen Strukturen mithilfe von Superzellen. Vorher
muss jedoch das Material hinsichtlich seiner Kristallstruktur in einem defektfreien Bereich
mit einer geeigneten Strukturdatei (.cif) bekannt sein. Mit dieser .cif Datei wird die
Input Datei erstellt, die die gewiinschte Heterogenitét enthalt. Im folgenden Abschnitt ist
die detaillierte Herangehensweise beschrieben. Zusétzlich zu JEMS wurden die opensource
Programme VESTA und BLENDER zur Erstellung der Uberstrukturdatei verwendet. Des
Weiteren wurde ein Texteditorprogramm verwendet.
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Zunachst wurde die . cif Datei in VESTA importiert (File > Open) und die Einheitszel-
le in x,y,z vergroflert (Objects > Boundary > Range of fractional coordinates).Diese
vergroflerte Kristallstruktur oder “supercell” wurde als . xyz Datei exportiert. Im Gegen-
satz zu .cif Dateien bei denen die Atomkoordinaten als Bruchteil der Gitterparameter
angegeben werden, enthilt eine .xyz Datei absolute Atomkoordinaten. Offnet man diese
exportierte .xyz Datei in einem Texteditor, sind in der Kopfzeile die Gesamtzahl der Atome
und darunter die stochiometrische Formel der Atomstruktur aufgefiihrt. In der ersten
Spalte steht das Atom gefolgt von der x,y und z Koordinate in A in der zweiten bis vierten
Spalte. In Blender muss in einem ersten Schritt die Einheit zu mm ! (Scene > Units >
Units Presets) umgestellt werden. Kugeln, welche im Programm “Icospheres® genannt
werden (Shift+A > Mesh > Ico Sphere + Add Ico Sphere > Size), konnen mit einem
geeigneten Radius, zum Beispiel dem Ionenradius, fur alle in der Uberstruktur enthaltenen
Elemente hinzugefiigt werden. Diese Kugeln werden auf die Koordinaten aus der .xyz
versetzt (Object > Transform > Location). Hierbei ist es ratsam, die Objektnamen der
Icospheres in der .xyz Datei zu notieren. Durch Verschieben beliebiger einzelner Atome
oder ganzer Bereiche wird das gewiinschte Defektmodell gebildet. Die neuen Koordinaten
der verschobenen Atome konnen aus Blender ausgelesen und in der .xyz Datei verdndert
werden. Diese neue .xyz Datei kann wieder in VESTA importiert und als .cif exportiert
werden. Mit dieser . cif Datei konnen Multislice Simulationen mit den Messparametern
mit JEMS durchgefiihrt werden.

3.6. Untersuchungen mit weiteren Methoden

Die Materialien dieser Arbeit wurden zusitzlich zu den elektronenmikroskopischen Un-
tersuchungen mit mehreren anderen Methoden wie zum Beispiel Rontgenbeugung, Gas-
sorption, sowie verschiedenen spektroskopischen Verfahren im Institut fiir Anorganische
Chemie untersucht. Im Falle der Nitride wurden solche Analysen durch Viktor Rein durch-
gefiithrt und sind in seiner Dissertation [70] publiziert. Hierbei wurden die Messdaten,
die an den beiden zusammenarbeitenden Instituten erzeugt wurden, verglichen. Neben
direkten Vergleichen zwischen den Methoden wurden im Falle von MgsN, EELS Daten
mit Ultraviolet-visible (UV-Vis) und Photolumineszenz (PL) Spektroskopie verglichen, da
sowohl UV-Vis und PL als auch EELS sensitiv gegeniiber Defektdichten sind. Die durchge-
fithrten Analysen und Korrelationen zwischen Gassorption und HAADF-STEM Gefiige
Untersuchungen sowie EELS und UV-Vis und PL Spektroskopie sind in Kapitel 4.3.4 und
Kapitel 11.2. Im Folgenden werden diese Methoden kurz erldutert.

3.6.1. UV-Vis- und Photolumineszenz- Spektroskopie

UV-Vis Spektroskopie untersucht die Wechselwirkungen zwischen elektromagnetischer
Strahlung im ultravioletten bis sichtbaren Bereich mit einer Probe. Durch eine solche
Bestrahlung in diesem Energieintervall finden Elektronenanregungen im Bereich des
Valenzbands statt. Diese Anregungen und die damit einhergehende Absorption sind cha-
rakteristisch fiir die Bandstruktur des untersuchten Materials. Ein idealer Halbleiter mit

Inm ist zu klein fiir das Programm.
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einer Bandliicke von 2,8 eV entsprechend einer Wellenldnge von 442,8 nm im blauen Spek-
tralbereich wird Wellenldngen mit diesen Energien absorbieren. Gibt es keinen abrupten
Anstieg der Absorption, sondern eine graduelle Zunahme, kann dies eine Indikation fiir
Defekte zwischen dem Valenz- und Leitungsband sein, was im Spektrum “Urbach tail®
genannt wird [214, 215]. Die Photolumineszenz-Spektroskopie ist sehr dhnlich zur UV-Vis
Spektroskopie mit dem Unterschied, dass die Emission der Probe nach Bestrahlung mit
Licht, zum Beispiel durch einen Laser, analysiert wird. Im Falle eines PL-Spektrums des
gleichen idealen Halbleiters wird der Relaxationsprozess in Folge von Anregungen detek-
tiert. Hierbei emittiert ein bestrahlter idealer Halbleiter Licht der Wellenlange, die seiner
Bandliicke entspricht.

UV-Vis-Spektroskopie wurde mit einem Varian Cary Scan 100 im Reflektionsmodus mit
einer Ulbricht-Kugel mit einem BaSO, Standard gemessen und analysiert. Die optische
Bandliicke wurde mit der Kubelka-Munk-Funktion und dem Tauc-Diagramm fiir direkte
Bandliicken (F(R))? gegen die Photonenenergie bestimmt [216, 217]. Photolumineszenz
(PL) -Spektroskopie wurde mit einem Horiba Jobin Yvon Spex Fluorolog 3 (Horiba Jobin
Yvon, Frankreich) aufgenommen [70, 218], das mit einer 450 W Xe-Lampe und einem
Doppelgitter-Anregungs- und Emissionsmonochromator ausgestattet ist. Zundchst wurde
die diffuse Reflektion der Probe unter Anregungsbedingungen bestimmt (Anregungswel-
lenldnge der Lichtquelle A.x. = 363 nm). Danach wurde die Emission bei dieser Anregungs-
wellenldnge gemessen. Alle Messungen sind dabei auf eine leere Kiivette bezogen. Es
wurden Korrekturen hinsichtlich der spektralen Leistung der Anregungsquelle, des Reflek-
tionsverhaltens der Ulbricht-Kugel und der Empfindlichkeit des Detektors vorgenommen.
Hierzu wurde die FluorEssence Software Version 3.5.8.63 der Horiba Yvon Jobin GmbH
verwendet.

3.6.2. Gassorption

Mithilfe von Gassorptionsmessungen konnen Feststoffe hinsichtlich ihrer Porenstruktur
analysiert werden. Mit dieser Methode wird das adsorbierte Volumen eines Inertgases,
hier N,, gegen den relativen Druck P/P, bei der Kondensationstemperatur von N, =
77 K gemessen. Mit dieser Messung erhalt man eine Adsorptionsisotherme, bei der das
Volumen an adsorbiertem Gas, normiert auf das Probengewicht in mL/g, iiber den relativen
Druck aufgetragen wird [219]. Solche Isothermen besitzen meist drei charakteristische
Bereiche. Sie beginnen mit einem sprunghaften Anstieg bedingt durch die Adsorption
der ersten Monolage des Stickstoffs [220]. Danach folgt ein ndherungsweise linearer
Anstieg, bei der sich Multilagen bilden bis zum Punkt der Kondensation. Hier steigt der
Isothermenverlauf wieder steil an. Aus dem niedrigsten relativen Druckbereich kann die
Adsorptionsisotherme Informationen tiber Mikroporen enthalten. Demgegeniiber wird
der mittlere Bereich vor allem durch Mesoporen beeinflusst. Hierbei werden Poren mit
Durchmessern < 2 nm als Mikroporen und zwischen 2 — 50 nm als Mesoporen bezeichnet.
Wird die Desorptionskurve zusétzlich zur Adsorptionskurve gemessen, konnen Hysteresen
im Multilagenbereich erkennbar sein. Diese Hysteresen konnen durch Netzwerkeffekte
der Poren verursacht werden. Isothermen die Hysteresen zeigen werden dem Typ IV oder
V nach [221] zugeordnet. Hierbei ist die Typ IV indikativ fiir mesopordse Systeme, wo im
Falle von Subtyp IV(a) Porenweiten von mehr als 4 nm auftreten.
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3. Methoden

Diese Isothermen erméglichen zudem die Bestimmung der spezifischen Oberflaiche und
der Porengroflenverteilung mit weiteren Analysemethoden. Hierbei bestimmt man die
Oberflache mithilfe der Brunauer-Emmett-Teller (BET)-Methode. Des Weiteren kann der
Anteil an Mikroporen mit einem t-Plot geschatzt werden [222, 223].
Gassorptionsmessungen sind mit dem Gerat BELSORP Mini der Firma BEL Japan Inc. mit
Stickstoff bei der entsprechenden Kondensationstemperatur von 77 K von Viktor Rein
(AOC) durchgefithrt worden [70].
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4. Nanoporose Magnesiumnitrid
Aggregate

Zielsetzung und Fokus dieses Kapitels

« Analyse des Gefiiges, der Kristallstruktur und der chemischen Zusammenset-
zung

« Einfluss der Kristallitgrole auf die N — K und Mg — K ELNES
« Analyse der Mg — K ELNES hinsichtlich des Bindungstyps

4.1. Stand der Literatur

Magnesiumnitrid (MgsN;) ist ein hdufig vorkommender Katalysator und wird beispielswei-
se bei der Synthese von Legierungen, Keramiken und anderen komplexeren Nitriden wie
Seltenerdmetallnitriden, sehr hartem Siliziumnitrid und kubischem Bornitrid verwendet
[58, 224, 225]. Im Gegensatz zu den hiufig verwendeten Ubergangsmetallnitriden, Kohlen-
stoftnitrid und Bornitrid, die eine kovalente und teilweise metallische Bindung aufweisen,
wird angenommen, dass die Erdalkalimetallnitride, einschliefllich MgsN,, vorwiegend eine
gemischte ionisch-kovalente und partiell metallische Bindung aufweisen [20, 160, 226-228].
Der Grad der Ionenbindung nimmt jedoch mit zunehmender Ordnungszahl trotz abneh-
mender Elektronegativitat ab [57]. Insbesondere fiir MgsN, unterstiitzen Berechnungen
der Bandstruktur und der Zustandsdichte, die eine signifikante kovalente Wechselwirkung
zwischen Mgy, und N* belegen, eine solche Mischung aus ionischer und kovalenter Bin-
dung. Des Weiteren ist die Mg-Koordination unterséttigt was durch metallische Bindung
an benachbarte Mg-Atome kompensiert wird [57, 162, 229, 230]. Mg3N;, kristallisiert in
der kubisch flichenzentrierten Anti-Bixbyit-Kristallstruktur mit einer Raumgruppe Ia3
und einem Gitterparameter von a = 9,9528 A[231, 232]. Die Mg-Kationen sind tetraedrisch
an vier N-Anionen koordiniert (MgN,). Es gibt zwei nicht-dquivalente N-Ionenpositionen
(N; und N3), was zu vier unabhingigen Mg — N-Abstianden R;-R, von 2,145 A (6 X Nj),
2,084 A (2 x N3), 2,160 A (2 x N;) beziehungsweise 2,179 A (2 X N,) fiihrt [231, 233, 234]. In
jungster Zeit hat das Interesse an MgsN, aufgrund seiner potenziellen Anwendung bei der
Gastrennung wie zum Beispiel fiir Wasserstoffspeicherung und der Beseitigung nuklearer
Abfille erheblich zugenommen [50, 235-237]. Dariiber hinaus gibt es auf dem Gebiet der
Optoelektronik zunehmend theoretische Untersuchungen zur Bandstruktur von MgsN,
[229, 230, 238]. Viele Anwendungen erfordern jedoch ein hochpordses Material mit einem
hohen Reinheitsgrad. Solche hochpordsen und reinen MgsN; Materialien wurden in der
Vergangenheit selten erfolgreich synthetisiert [57]. Dies ist hauptséichlich auf die fiir die
konventionelle Synthese erforderliche hohe Temperatur und die sehr hohe Reaktivitit des
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4. Nanoporiose Magnesiumnitrid Aggregate

Materials gegeniiber Hydrolyse zuriickzufithren, die schwerer zu unterdriicken ist, wenn
eine hohe Porositat aus kleinen Kristalliten angestrebt wird [16, 58, 59]. Dartiber hinaus
wird die Anwendung von MgsN; durch die bisher weitgehend unerforschten physikali-
schen Eigenschaften behindert [160, 239, 240]. Erschwerend kommt hinzu, dass sich die
angegebenen physikalischen Eigenschaften fast ausschliefilich auf bulk Material beziehen,
das sich nicht notwendigerweise in ein nanopordses Material aus kleinen Kristalliten
iibertragen lasst, wie fiir zahlreiche Verbindungen bereits nachgewiesen wurde [10, 241,
242]. Ein Hauptgrund fir die unterschiedlichen physikalischen Eigenschaften von Bulk-
und nanostrukturierten Verbindungen ist das Verhéltnis von Oberfliche zu Volumen. Bei
kleinen Kristalliten ist die atomare Umgebung, also die Koordination, im Vergleich zu
grofleren Kristallen anisotroper, da oberflichennahe Atome weniger Nachbarn haben als
Atome im Zentrum des Nanopartikels [243]. Zusitzlich zu den Koordinationseffekten
wurden fiir verschiedene Nanopartikel haufig Bindungslangendanderungen und Gitterver-
zerrungen durch Beitrdge der Oberflaichenenergie beobachtet [147-149].

Solche Kristallgrofleneffekte sind in der ELNES von Ionisationskanten in Elektronen-
energieverlustspektren sichtbar. Die Empfindlichkeit des ELNES gegentiber Anderungen
der lokalen Atomkoordination wurde haufig gezeigt. Prominente Beispiele umfassen die
Unterscheidung zwischen oktaedrisch und tetraedrisch koordiniertem Al, was zu Verschie-
bungen und Unterschieden in den Peaks im Al — L, 3 ELNES fiihrt [140, 145] oder die Dif-
ferenzierung von sp?- und sp>-koordinierten Kohlenstoffatomen in Graphit und Diamant
[141]. In dhnlicher Weise fiithren Kristallstrukturdefekte, wie beispielsweise unterséttigte
Koordinationen von einer grofien Oberflache, zu Anderungen der Ladungstriagerdichte.
Dies wirkt sich wiederum auf die optoelektronischen Eigenschaften des Materials aus,
die mit UV-Vis- und Photolumineszenz- Spektroskopie und mit ELNES korreliert werden
konnen. Dariiber hinaus sind Energieverluste von 30 bis 60 eV iiber der Energie des Kanten-
beginns empfindlich gegeniiber Struktureffekten im mittleren Bereich innerhalb von 1 bis
2nm und haben einen signifikanten Einfluss auf die Form der Ionisationskante. Von sehr
kleinen Nanopartikeln mit Gréflen von wenigen Nanometern wird daher erwartet, dass sie
in diesem Energiebereich merkliche Veranderungen der Form der Ionisationskante zeigen.
Vor diesem Hintergrund ist die Analyse der Kristallstruktur, der Zusammensetzung und
der atomaren Umgebung von nanopordsem MgsNj, fiir eine mogliche Anwendung von
grolem Interesse, da bei einem nanopordsen Material, das aus Nanometer grof3en Kristal-
liten besteht, KristallgrofBeneffekte auftreten konnen. Insbesondere fiir Berechnungen mit
Dichtefunktionaltheorie ist eine genaue Strukturinformation von nanoskaligem Mg;N,
erforderlich. Leider gibt es keine hochqualitativen spektroskopischen Daten (EELS, XPS
oder verwandte Techniken) von MgsN,, um Unterschiede von N — K und Mg — K-ELNES
von nanopordsem MgsN, im Vergleich zu bulk Mg;N, zu beurteilen. In der Literatur
existieren zwei Berichte tiber N — K-Kanten von Magnesiumnitrid-Verbindungen, die mit
STEM in Kombination mit EELS aufgenommen wurden [244, 245]. In der Studie von Hu et.
al. [244] sind drei Peaks in der N — K Kante sichtbar. In einer neueren Verdffentlichung von
Nezafat et al. [245] sind EELS-Spektren von N— und O — K Kanten eines N-reichen Mg-
Dispersoids gezeigt, bei denen angenommen wird, dass es sich um MgsN; handelt [245].
Ihre N — K-Kante weist zwei Maxima auf. In Bezug auf andere Nitride im Allgemeinen
weist das ELNES von kovalenten Nitriden wie die meisten stickstofthaltigen Verbindungen
zwei Hauptregionen auf. Es gibt einen 1s 7* Ubergang am Beginn der N — K Kante, der
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4.2. Synthese

bei Energieverlusten zwischen 398,6 und 405 eV liegt [246, 247]. Bei Energieverlusten
AE > 405 eV gibt es einen breiten Riicken, der mit 1s o* -Ubergiangen zugeordnet werden
kann [144, 248]. Es wird berichtet, dass das o* Bereich der "FingerprintBereich fiir die N—K
Kante ist, welcher stark von Bindungslédngen und Koordinationswinkeln abhangt [144, 249].
Daher konnte die erheblich kleinere Kristallgrofle einen messbaren Einfluss auf die N — K
ELNES in diesem Energieverlustbereich haben. Beziiglich der ELNES der Mg — K-Kante
gibt es Rontgenabsorptionsspektren der Kantenstruktur (XANES) zahlreicher Mg-haltiger
Mineralien wie Magnesiumoxide, -sulfate, -carbonate sowie Mg-haltiger Silikatmineralien.
Die ELNES [250] und XANES [142, 143, 251] zeigen erhebliche Unterschiede zwischen
den verschiedenen Mg-Verbindungen. Die Unterschiede scheinen weitgehend auf die
Mg-Koordinationszahl und den Bindungstyp zuriickzufithren zu sein [142, 143].

4.2. Synthese

Mg(n-Bu), 20°C /14 h Warmebehandlung: 500°C

NH,

Mg(NH,),

DDAI Mg;N,
Hexylamin

Heptan

Abbildung 4.1.: Schritte der Synthese nanopordser MgsN, Aggregate iiber die Bildung
einer Gelphase durch eine Kondensation von Ammoniak.

Die Synthese wurde von Dr. V. Rein in der Arbeitsgruppe von Prof. C. Feldmann (Insitut
fir Anorganische Chemie, KIT) durchgefiihrt.

Nanoporése Magnesiumnitrid Mg;N, Aggregate wurden mit einer Ammoniak in Ol Mi-
kroemulsion Synthese hergestellt. Diese Mikroemulsion fungiert hier als Weichtemplat,
welches zur Bildung eines nanopordsen Gefiiges fithrt. Fir dieses NH; Weichtemplat
wird 0,6 g Dimethyldioctylammoniumiodid (1,5 mmol) als Tensid, 4,2 mL N-Hexylamin
(3,2 mmol) als Kotensid in 16 mL absolutem Heptan gemischt und mit Ammoniak auf —50°C
herunter gekiihlt. Dabei bildet sich hier in der Nahe des Gefrierpunkts von Ammoniak
eine Gelmasse. Sobald dieser Zustand erreicht wird, fiigt man das Magnesiumedukt Di-N-
Butylmagnesium zusammen mit 1 M Heptan hinzu und rithrt bei konstanter Temperatur
(—50°C) fiir drei Stunden. Nach einem 14 stiindigen Auftauprozess, wird der entstandene
Feststoff von der Losung abzentrifugiert und in einer N, Atmosphire bei 500 — 600°C fiir
funf Stunden getempert. Das hierbei hergestellte gelbliche MgsN, Pulver wird in einem
letzten Schritt mit Acetonitril oder Chloroform gewaschen.
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4. Nanoporiose Magnesiumnitrid Aggregate

4.3. Experimentelle Ergebnisse

4.3.1. Gefiige
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o (=3 [41]
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|
(a) TEM: MgsN, Aggregat (b) Box-Plot Aggregatdurchmesser

Abbildung 4.2.: (a) TEM Ubersichtsabbildung eines MgszN, Aggregat. (b) Verteilung der
Aggregatdurchmesser dargestellt als Box-Plot.

Die meisten MgsN, Aggregate, wie zum Beispiel in Abbildung 4.2(a) dargestellt, zeichnen
sich in TEM-Bildern durch eine meist rundlich-globulare Form mit wellig zerfransten
Aggregatgrenzen aus. Jedoch scheinen manche Aggregate auf3erhalb dieser zerfransten
Oberflache von einer homogenen, 5 — 20 nm dicken Schicht umsaumt zu sein. Uber die
Flache der Aggregate wurden Aggregatdurchmesser gemessen und in Abbildung 4.2(b)
als Verteilung dargestellt. Die meisten Aggregate haben einen Durchmesser zwischen 96
und 358 nm mit einem Median von 193 nm. Sie haben in TEM Hellfeldabbildungen meist
einen schwachen Kontrast verglichen mit dem amorphen Kohlenstoffuntergrund. Dieser
Kontrast und im Allgemeinen das Gefiige ist in den meisten Aggregaten homogen verteilt.
Das homogene Gefiige wiederum lésst sich ebenfalls in der HAADF-STEM Aufnahme
in Abbildung 4.3(a) erkennen. Das dargestellte Aggregat wie die meisten Aggregate in
HAADF-STEM Aufnahmen, zeichnet sich durch ein wolkenartiges Gefiige aus, was auf
eine niedrige Packungsdichte von MgsN; Partikeln oder eine niedrigere Aggregatdicke
hinweist.

An wenigen Stellen konnen jedoch auch dichtere Bereiche von etwa 50 — 150 nm neben
den pordsen Aggregaten in HAADF-STEM Aufnahmen erkannt werden.

Bei genauer Betrachtung mit HRTEM wird deutlich, dass das Gefiige aus kleinen Kristalliten
mit Durchmessern zwischen 2,48 nm — 4,43 nm besteht. Dieser Grof3enbereich befindet
sich jeweils in der unteren und oberen Grenze der Quartile in der Verteilungsgrafik in
Abbildung 4.3(b). In dem dort gezeigten Box-Plot Diagramm ist zudem mit 1,53 nm und
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9,28 nm der minimale und maximale Kristallitdurchmesser mit einem Median von 3,30 nm
dargestellt.
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(c) Verteilung der Kristallitabstande

Abbildung 4.3.: (a) HAADF-STEM Abbildung eines Mg;N, Aggregats. (b) Verteilung der
Kristallitdurchmesser dargestellt als Box-Plot Diagramm. In (c) ist das
Histogramm der ermittelten Kristallitabstande gezeigt.

Abbildung 4.3(c) zeigt die Verteilung der 493 ausgemessenen Kristallitabsténde als Hi-
stogramm. Es ist eine sehr engstufige Verteilung erkennbar. Es wurden Abstande zwischen
1 — 9 nm ermittelt, wobei 79 % zwischen 0,5 — 2,5 nm liegen. Hierbei hat der Balken mit
Messwerten von 1 nm — 1,5 nm mit 128 Abstdnden die hochste Frequenz und macht 26 %
der Gesamtanzahl an gemessenen Kristallitabstanden aus. Der mittlere Kristallitabstand ist
1,86 nm mit einer Standardabweichung von +1,22 nm. Nach IUPAC Klassifizierung [221]
fallen 66 % in den Mikroporenbereich und 34 % in den Mesoporenbereich.
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4. Nanoporiose Magnesiumnitrid Aggregate

4.3.2. Kristallstruktur

4.3.2.1. Feinbereichsbeugung

(a) SAED (b) Radialprofil
Indizierte Reflexe: kub. Mg;N,

(2511)

Azimut. integr. Intensitaten

Reziproker Abstand [nm']

Abbildung 4.4.: Feinbereichsbeugungsbild eines Aggregats (a) mit den azimutal integrier-
ten Intensititen dargestellt als Radialprofil (b).!

Das SAED-Muster des nanopordsen MgsN, Aggregats in Abbildung 4.4 gibt die Kris-
tallstruktur des Aggregats wieder. Das hintergrundkorrigierte Radialprofil der azimutal
integrierten Intensitat im SAED-Muster (Abb. 4.4(b)) zeigt mehrere breite Peaks, die sich
aus den diffusen Debye-Ringen in Abbildung 4.4(a) ergeben. Die breite Form einzelner
Peaks in Abbildung 4.4(b) beruht jedoch nicht nur auf den kleinen kohérenten Streudoma-
nen, die in der Groflenverteilung in Abbildung 4.3(b) gezeigt sind. In Abbildung 4.4(a) ist
zu sehen, dass mehrere Bragg-Reflexionen mit dhnlichen reziproken Abstanden zu den
Debye-Ringen beitragen, die die breite Form der Ringe im Radialprofil verursachen. Zum
Beispiel enthélt der innerste Debye-Ring Beitrage der (125), (044), und (334) Bragg-Reflexe,
die im Radialprofil durch griine Linien markiert sind. Alle Peaks des Radialprofils und
Bragg-Reflexe im SAED-Bild konnen Reflexen von MgsN; mit kubischer Anti-Bixbyit Kris-
tallstruktur nach [231] mit Raumgruppe Ia3 und Gitterkonstante a = 9,9528 A zugeordnet
werden.

4.3.2.2, FT Analyse

Mittels FT Analyse von HRTEM Aufnahmen wurde die Kristallstruktur der Kristallite in
den Aggregaten untersucht. Einige Kristallite konnen eindeutig mit der [001] Zonenachse
von MgsN; indiziert werden. Fir diese Indizierung wurde das kubische Strukturmodell
von Partin et al [231] mit Raumgruppe Ia3 und Gitterkonstante a = 9,9528 A verwendet.
Ein Beispiele hierfiir ist in Abbildung 4.5(a) dargestellt. Zudem konnten MgO Kristallite
mit Raumgruppe Fm3m und Gitterkonstante a = 4,217 A ([253]) mithilfe von FT-Bildern,
wie in Abbildung 4.5(b) indiziert mit [001] Zonenachse gezeigt, identifiziert werden.

! Adaptierte Abbildung aus [252]
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(a) MgsN; Kristallit in [001] Zonenachse
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trig. MgCN2 [122]
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(b) MgO Kristallit (c) MgCN; (trigonal) Kristallit indiziert mit [122]
Zonenachse

Abbildung 4.5.: HRTEM Aufnahmen von Kristalliten mit jeweiligen indizierten FT Abbil-
dungen.?

Solche MgO Kristallite wurden besonders bei wiederholten Messungen beziehungsweise
Proben die bereits einmal ein- und ausgeschleust wurden, beobachtet. Weiterhin zeigen die
FT Analysen von HRTEM Abbildungen Paragenesen mit Magnesiumcyanamid (MgCN5).
Dieses MgCN; liegt in zwei Modifikationen vor. Das FT-Bild in Abbildung 4.5(c) konnen
mit der trigonale Modifikation nach Berger und Schnick [254] mit Raumgruppe R3mH
und Gitterkonstante a;, = 3,27 A und ¢ = 14,13 A indiziert werden. tetragonalen Phase
nach Petukhov et al. [255] mit Raumgruppe [42d und Gitterkonstante a,b = 4,11 A und
¢ = 7,562 A indiziert werden. Die tetragonalen Phase nach nach Petukhov et al. [255]

?(a) ist eine adaptierte Abbildung aus [252]
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mit Raumgruppe I42d und Gitterkonstante a,b = 4,11 A und ¢ = 7,562 A beschreibt
FT-Bilder im Anhang in Abbildung B.1(a,b). MgCN; Phasen wurden ebenfalls mit XRD
und Fourier-Transform-Infrarotspektroskopie in [70] nachgewiesen. Dennoch sind diese
Phasen als Spurenkontaminationen anzusehen, da nur etwa vier bis fiinf MgCN, Kristallite
mit HRTEM beobachtet wurden und im SAED-Bild in Abbildung 4.4 keine Reflexe von
MgCN, und MgO identifizierbar sind.

4.3.3. Chemische Zusammensetzung

4.3.3.1. EDXS

90 NM eox-maps map3 90 NM eox.maps

MAG: 225kx 1AG: 225kx MAG: 225kx

(b) EDXS-Mapping nach mehreren wiederholten Probentransfers.

Abbildung 4.6.: Verteilung von O in rot, N in griin und Mg in tiirkis mit entsprechenden
HAADEF-STEM Abbildung eines reprasentativen Aggregats in (a) und eines
Aggregats einer Probe die bereits mehrmals ein- und ausgeschleust wurde.
C, I, Cl und Cu sind nicht gezeigt.

In Abbildung 4.6(a) ist eine HAADF-STEM Abbildung eines 236 nm ldnglichen und 93 nm
breiten Aggregats mit den jeweiligen Elementverteilungsbildern von Mg (Tiirkis), N (Griin)
und O (Rot) gezeigt. Das Aggregat weist im HAADF-STEM Bild in der unteren Bildhalfte
eine hohere Intensitat, die im Messpunkt 1 maximal ist, auf. Die Elementverteilungsbilder
von Mg, N und O zeigen eine vergleichbare Kontrastverteilung. Quantitative Analysen des
Messpunkts 1 im Aggregat und Messpunkt 2 im Untergrund sind in Tabelle 4.1 enthalten.
Demnach enthalt das Aggregat ein Mg/N Verhaltnis von 2,3 mit einer Nitridstochiometrie
von MgsNj 5, was einen Stickstoffdefizit darstellt. Zudem wurden hohe Konzentrationen
von C und O im Aggregat mit jeweils 38 at% und 26 at% und im Untergrund mit 81 at%
und 10 at% gemessen. Hieraus kann eine Oxidstochiometrie fiir Messpunkt 1 von MgO1 ,
gebildet werden. Weitere Verunreinigungen von Al, Cl, I und Si sind ebenfalls im Aggregat
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enthalten. Al Gehalte stammen von dem verwendeten Di-n-butylmagnesium Edukt, da
nach Produktspezifikationen es Triethylaluminium zur Viskositatsreduktion enthélt. Auch
C, Iund Cl sind auf Losungsmittelriickstdnde der Synthese zuriickzufithren. Hinsichtlich Si
kann eine mégliche Quelle die Glasgeféfie sein, die bei der Herstellung verwendet werden.
Da diese EDXS Messung von einer Probe, welche bereits einmal eingeschleust wurde,
stammt, konnen O Konzentrationen auch von sauerstofthaltigen Adsorbaten stammen.

Tabelle 4.1.: Quantitative Auswertung der MgsN, Elementverteilungsbilder (s. Abbildung
4.6). Werte mit 0 liegen tatsdchlich unterhalb der relevanten Schwelle von 0,5
und wurden daher vernachlassigt. Werte im Bereich 0,5 — 1 wurden aufgerun-

det.
Messstelle Elemente in at%
EDX-Map Messpunkt C N O Mg
. 1 38389 26 21
Abbildung 4.6(a) 5 81 1 10 0
1 88 2 9 1
. 2 22 3 46 0
Abbildung 4.6(b) 3 2 21 18 0
4 23 3 45 0

In Abbildung 4.6(b) lasst sich ein schadelformiges Aggregat erkennen. Die EDXS Mes-
sung wurde an einer Probe durchgefiihrt, die wiederholt ein- und ausgeschleust wurde.
Es sind helle Stellen im HAADF-STEM Bild erkennbar, was auf ein heterogenes Gefiige
des Aggregats deutet. Besonders im oberen Teil befindet sich ein etwa 100 nm breiter
Bereich, der hell erscheint. Weiterhin besitzen die ldnglichen Teile oben und unten rechts
eine hohere Helligkeit im HAADF-STEM Bild. Andere Bereiche zeigen einen homogenen
Grauton. Die Sauerstoffverteilung, in Abbildung 4.6(b) das rote Verteilungsbild, dhnelt der
Helligkeitsverteilung in der HAADF-STEM Abbildung. Helle Bereiche in HAADF-STEM
korrelieren mit intensiver rot gefarbten Bereichen in der Sauerstoffverteilung. Mg (tiirkis in
Abbildung 4.6(b)) ist inhomogen iiber dem gesamten Partikel zu messen. Eine lokal héhere
Intensitat wurde in drei Bereichen dhnlich wie im HAADF-STEM Bild und der O-Verteilung
gemessen. N hat im Gegensatz zu O und Mg kaum eine Korrelation mit der Helligkeits-
verteilung im HAADF-STEM Bild, jedoch gibt es eine homogene Untergrundverteilung
und zwei Zonen mit hoher Konzentration von N. Diese Zonen sind ein ovaler Bereich mit
ca. 150 nm Lange und 50 — 60 nm Breite in der Mitte des Aggregats und eine léngliche
Zone von ca. 140 nm Lange oben rechts. Diese N-reichen Segmente korrelieren mit einer
geringen O-Menge. Quantifizierungen verschiedener Stellen des Aggregats in Tabelle 4.1
zeigen niedrige N Konzentrationen an Messstellen 2 und 4 von 3 at% die nur geringfiigig
hoher sind als im Untergrund in Messstelle 1 mit 2 at%. Dafiir sind O-Konzentrationen
mit 46 at% und 45 at% sehr hoch. Fiir Messpunkt 2 und 4 kann eine Oxidstochiometrie
von MgO; g oder eine Hydroxidstochiometrie von MgO; gHy gebildet werden, wobei H
methodisch bedingt nicht ermittelt werden kann. Demgegeniiber ist Messstelle 3 d&rmer an
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4. Nanoporiose Magnesiumnitrid Aggregate

O mit 18 at%, aber stickstoffreicher. Hier wire eine Nitridstochiometrie von MgsNy 5, was
eine stickstoffiiberschiissige Komposition darstellt. Die Quantifizierungen an verschiede-
nen Stellen des Aggregats sowie im Untergrund deuten auf eine Prasenz von Oxid- oder
Hydroxidphasen im Aggregat in Messstellen 2 und 4. Diese (Hydr-)Oxid Verunreinigungen
sind heterogen im Aggregat verteilt, da Messstelle 3 sauerstoffirmer und stickstoffreicher
ist. Griinde fiir die O—Verunreinigungen konnen auf den mehrfachen Transfer der Probe
zuriickgefithrt werden, bedingt durch die hohe Volatilitat von MgsN; gegeniiber Hydrolyse.
Neben Oxidverunreinigungen wurden Spuren von Al, CL, F, I, Si und Cu. Hierbei ist Al
von dem verwendeten Di-n-butylmagnesium Edukt. C, I, Si, F und Cl sind bedingt durch
Losungsmittelriickstande der Synthese und der Probenpréparation.

4.3.3.2. EELS

Ein bulk Referenzmaterial (MgsN, Pulver mit 99,6% Reinheit von Alfa Aesar (CAS: 12057-71-
5)) und nanoporoses MgsN, wurden mit STEM-EELS untersucht, um néhere Informationen
iiber die chemische Umgebung und Bindungszustande der Materialien zu erhalten. Abbil-
dung 4.7(a) und (b) zeigen die N — K Kante jeweils des bulk und nanoporésen MgsNy. In
Abbildung 4.7(c) und (d) sind die dazugehorigen Mg — K Kanten der zwei Proben. Hierbei
sind die EELS Spektren von nanopordsem MgsN; in Abbildung 4.7(b,d) zur Reduzierung
des Rauschens nach Kapitel 3.3.2 gefiltert gezeigt. Gestrichelte Linien markiert mit a-
g, sind Feinstrukturelemente, deren Energieverluste in Tabelle 4.2 aufgefiihrt sind. In
dieser Tabelle sind ebenfalls Energieverlustunterschiede zwischen Referenzmaterial und
nanopordsem MgsN, als “Peakshift” gekennzeichnet. Eine Vergleichsmessung mit dem
Referenzmaterial wurde durchgefiihrt, um potentielle Effekte durch die Kristallite mit
Grofien von wenigen Nanometern im Falle des nanopordsen Materials zu untersuchen.
Vorherige Analysen des Referenzmaterials ergaben, dass das Material aus Kristalliten mit
Durchmessern zwischen 25 nm bis 275 nm besteht. SAED Analysen ermittelten die selbe
kubische Anti-Bixbyit Kristallstruktur von MgsN; nach [231], welche zur Indizierung von
nanopordsem MgsN; verwendet wurde.

Analyse der ELNES Die N — K Spektren von bulk und nanoporésem MgsN, haben einen
nahezu gleichen Kantenbeginn innerhalb der Energieauflésung von =+ 0,5 eV bedingt durch
die gleiche Bindungsenergie des 1s Elektrons, da beide die gleiche Kristallstruktur besitzen.
Unmittelbar am Kantenbeginn sind zwei scharfe Peaks a und b zu sehen. Peak a befindet
sich an der gleichen Stelle in beiden Materialien bei 399,4 eV und 399,9 eV fiir jeweils
bulk und nanopordses Material. Demgegeniiber gibt es eine signifikante Verschiebung
von b von +1,8 eV, der deutlich iiber der spektralen Auflésung von +0,5 eV liegt. Nach
diesen zwei scharfen Peaks folgt in beiden Materialien ein breiter Bereich bestehend aus
schwicheren Peaks c-g, wobei d im nanopordsen Material nicht sichtbar ist. In diesem
Bereich unterscheiden sich die exakten Energieverlustpositionen von ¢-f um kleine Werte
zwischen +0,6 eV bis —0,3 eV, wohingegen g um —0,8 eV bei nanoporésem Mg3N, verscho-
ben ist. Dabei muss man bei Betrachtung von Abbildung 4.7(a) jedoch feststellen, dass g

3 Adaptierte Abbildung aus [252]
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Abbildung 4.7.: EELS N — K und Mg — K-Kante von (b,d) nanoporésem Mgs;N, Aggregat
und (a,c) bulk Mg3N, eines Referenzmaterials.’
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4. Nanoporiose Magnesiumnitrid Aggregate

Tabelle 4.2.: Energieverlustpositionen von Feinstrukturen a-g der N—K und Mg—K Kanten
des bulk Referenzmaterials gegeniiber der nanopordsen Probe.

N-K Mg -K
bulk  nanopords Peakshift bulk nanopords Peakshift
onset 398 1¢eV 398,4¢eV onset 1299.8eV  1301,1eV

a 399.4 eV 3999 eV +0,5eV a 1302,2eV  1303,3eV +1,1eV
b 405,0eV  406,8 eV +1,8eV b 1307,8eV  1307,8eV 0,0 eV
c 411,8eV  412,4eV +0,6 eV c 1313,0eV  1313,2¢eV +0,2eV
d 416,8 eV - - d 1321,9eV - -

e 421,4eV  422,0eV +0,6 eV e 1327,0eV  1325,6 eV —1,4eV
f 426,4eV  426,1eV —0,3eV f 1346,3 eV - -

g 431,2eV  430,4eV -0,8eV g 1356,7eV  1354,5eV —2,2eV

im Referenzmaterial sehr schwach ausgebildet ist. Weiterhin sieht man beim Vergleich
der zwei N — K Spektren, dass ein erheblicher Unterschied die Position des Minimums
im Spektrum ist. Beim Referenzmaterial ist das Minimum nach b bei 408,9 eV wihrend es
beim nanopordsen Material nach ¢ bei 415,2 eV sichtbar ist.

Die N — K Kanten beider MgsN, Materialien sind in etwa mit den EELS N — K Kanten von
[244] und [245] in Ubereinstimmung. Die N — K Kante von [245] hat einen vergleichba-
ren scharfen Peak am Kantenbeginn sowie den breiten Riicken der in dieser Publikation
bei 408 eV beginnt. Bedingt durch das ungiinstige Signal/Rausch Verhiltnis konnen tiber
diese zwei Eigenschaften hinaus keine weiteren Feinstrukturdetails identifiziert werden.
In [244] ist der Kantenbeginn ebenfalls durch einen scharfen Peak markiert. Er weist
aber eine deutlich hohere Intensitét als in den hier dargestellten Spektren auf. Dies kann
jedoch der Abhingigkeit der Intensitidten von den Parametern Kollektionswinkel und
Strahlkonvergenzwinkel zugeschrieben werden (siehe Kapitel 2.2.2.2). Des Weiteren sind
Ubereinstimmungen hinsichtlich zweier Peaks bei 410 eV und 425 €V vorhanden, die zu
Peaks ¢ und f beider MgsN; Messungen laut den entsprechenden Energieverlustpositionen
in Tabelle 4.2 passen.

Die beiden Feinstrukturelemente der N — K Kante welche am deutlichsten hervorstechen
und auch konsistent in publizierten Spektren auftreten, sind der scharfe Peak a und der
breite Riicken der bei etwa 412 eV beginnt. Diese zwei Strukturen sind ebenfalls in ELNES
und XANES Publikationen anderer Stickstoffverbindungen sichtbar. Basierend auf diesen
Arbeiten kann der erste Peak 7* Ubergiangen des 1s Elektrons zugeordnet werden. Dieser
a Peak kommt haufig vor und ist immer unmittelbar nach dem Kantenbeginn zu sehen [58,
233, 234]. Der breite Peakbereich der bei 408 eV (a) und 415 eV (b) beginnt und etwa bei
450 eV endet, konnte indikativ fir 6* Ubergénge sein, was basierend auf den hybridisierten
Orbitalzustdnden nach [230] plausibel erscheint.

Wie die N — K Kante, ist die Mg — K Kante des nanopordsen MgsN, Materials der Messung
des Referenzmaterials dhnlich. Beide haben eine rechteckige Form mit mehreren Feinstruk-
turen und einen dhnlichen Energieverlust des Kantenbeginns bei jeweils 1299,8 eV und
1301,1 eV. Im Referenzmaterial in Abbildung 4.7(c) besteht die Mg — K Kante aus sieben
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Feinstrukturen a-g, wiahrend nur vier Strukturen b, ¢, a und g im nanoporésen MgsN,
erkannt werden konnen. Der kleine erste Peak a ist in der nanopordsen Probe nur als
Schulter von b zu identifizieren. Nach Tabelle 4.2 gibt es kleinere Peakshifts bei b und ¢ so-
wie grofere Verschiebungen bei a, e und g bis zu —2,2 eV. Die rechteckige Form der Mg — K
Kante ist ebenfalls in der publizierten Mg — K Kante in [244] sichtbar, wo eine breite, recht-
eckige Kante ohne jeglicher Feinstruktur gezeigt ist. In den in Abbildung 4.7(c,d) gezeigten
Spektren sind jedoch wie bereits erwahnt zusétzliche Feinstrukturen zu sehen. Wenn man
die in der vorherigen Arbeit gezeigten Mg — K Kanten mit zuvor publizierten Mg — K Kan-
ten aus anderen Magnesiumverbindungen vergleicht, sind teilweise Ubereinstimmungen
zwischen MgsN, und Mg Metall sowie teilweise kovalent gebundenem Mg,Si sichtbar [142,
143, 250, 251, 256]. Sowohl Mg Metall als auch Mg,Si haben eine rechteckige Form, wobei
weiterhin Mg,Si Feinstrukturelemente in Form von kleineren Peaks tiberlagert auf die
rechteckige Kantenform zeigt. Die rechteckige Form ohne starke Intensitatsoszillationen
scheint auf den metallischen oder kovalenten Bindungscharakter hinzuweisen, da ionische
Magnesiumverbindungen Kanten mit scharfen Peaks besitzen [142, 250]. Basierend auf
den Unterschieds der Elektronegativitiat zwischen N (Pauling-Elektronegativitit 3) und Mg
(Pauling-Elektronegativitat 1,2) und Zustandsdichte-Berechnungen von [162, 230] sollte
MgsN; eine intermediar kovalent-ionische Bindung besitzen. In Abbildung 4.7(c) und (d)
konnen jedoch keine starken Intensitatsoszillationen der Mg — K-Kante erkannt werden,
wie sie in anderen Arbeiten fiir ionische Mg-Verbindungen beobachtet wurden. Da beide
Eigenschaften, also die grobe rechteckige Form und kleineren Feinstruktur Peaks, in den
Mg — K Kanten der zwei Mg3zN, Materialien vorhanden sind, kann man darauf schliefen,
dass MgsN, gemischt kovalent und ionisch gebunden ist.

Die Unterschiede in N — K und Mg — K ELNES in Tabelle 4.2 zwischen der Referenz-
probe und nanoporésem MgsN, kénnten durch intrinsische Materialfaktoren bedingt sein,
welche die N und Mg Umgebung beeinflussen. Ein anderer Grund fir feinstrukturelle
Differenzen konnte auch die niedrigere spektrale Auflosung bedingt durch ein héheres
Rauschen im Falle der Messung des nanopordsen Materials sein. Jedoch wiirde man dabei
keine Verschiebung einzelner Feinstrukturen und Peaks, sondern nur eine Verbreiterung
erwarten. Des Weiteren sind die verschobenen ELNES Peaks nicht mit einer Drift des
Nullverlustpeaks zu erkldren, da ein internes Kalibrieren am scharfen 7* Peak der C — K
Kante des amorphen Kohlenstofftragerfilms vorgenommen wurde. Weiterhin wiirde man
bei solch einer Drift konsistente Verschiebungen in die gleiche Richtung erwarten, was
nicht in der Tabelle 4.2 zu sehen ist. Fiir die Mg — K Kante war zwar eine Kalibration
mit 7* der C — K nicht moglich (die Energieverlustbereiche sind zu weit voneinander
entfernt), aber unmittelbar vor der Messung wurde der Nullverlustpeak auf 0 eV gesetzt.
Daher kann man davon ausgehen, dass Verschiebungen innerhalb der ELNES sowie das
Fehlen von Peaks in der N — K und Mg — K Kante durch unterschiedliche Variationen
in der Stickstoff- und Magnesium- Koordinationsumgebung zwischen Referenzmaterial
und nanopordsem MgsN, verursacht sind. Diese Variationen in der Koordination kon-
nen durch die signifikant groflere Oberflache bei nanopordosem MgsN, gegeniiber dem
Referenzmaterial erklart werde. Eine Oberfliche bedeutet zwangslaufig eine gestorte und
untersaturierte Koordination. Bei bulk Material wie der Referenzprobe sind die Kristalle
grofy genug, dass die Volumenatome gegeniiber den Oberflichenatomen weit tiberwiegen.
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4. Nanoporiose Magnesiumnitrid Aggregate

Aus der Kristallitgroflenverteilung ist die mittlere Kristallitgrof3e mit etwa 3,3 nm bei na-
nopordsem MgsN, bestimmbar. Nach dem Diagramm in Abbildung 2.10 befindet sich hier
der Bereich, in dem bereits mehrere zehn Prozent der Atome sich auf der Oberflache befin-
den. Dieser grofiere Anteil an gestorter Koordinationsumgebung macht sich durch kleine
Verschiebungen in der ELNES bemerkbar. Weiterhin konnen Koordinationsdifferenzen
zwischen den verschiedenen Proben durch Vakanzen in der nanopordsen Kristallstruktur
vorliegen.

4.3.4. UV-Vis und Photolumineszenz Spektroskopie
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Abbildung 4.8.: (a) UV-Vis Spektrum in (i) mit Tauc Plot zur Bandliickenbestimmung in
(ii) von nanopordsem MgsN, dargestellt in (iii) in Tageslicht. PL Spektrum
in (b) der nanopordsen Probe welche rot unter UV-Bestrahlung (366 nm)
erscheint. (c) Vergleich der Anregungen zwischen nanoporésem Material
und bulk Referenzprobe.*
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In Abbildung 4.8(a) ist ein UV-Vis Spektrum von nanopordsem MgsN,, welches in einer
Kiuwvette (iii) zu Abbildung 4.8(a) nach Kapitel 3.6.1 gemessen wurde, gezeigt. Das Spektrum
ist in Absorption iiber einen Wellenlangenbereich von 250 bis 800 nm dargestellt. Man er-
kennt in Abbildung 4.8(a) (i) geringe Absorptionen unter 320 nm im ultravioletten Bereich
und eine signifikante Absorption bei 380 bis 450 nm im violettblauen Spektralbereich. Die
letztere Absorption verleiht nanoporésem Mg;N, bei Tageslicht eine gelbe Farbe, wie in
Abb. 4.8(a) (iii) gezeigt ist. Die starke Absorption ist indikativ fiir die Bandliicke. In (a) (ii)
ist der Tauc-Plot der Kubelka-Munk-Funktion [218] fiir direkte Halbleiter dargestellt. Der
Schnittpunkt der linearen Regression der Funktion mit der x-Achse gibt die Bandliicke
wieder, welche fiir nanoporéses MgsN, mit 2,87 eV bestimmt wurde. Dieser Wert entspricht
zuvor verdffentlichten Messungen [239]. Das Absorptionsspektrum in Abb. 4.8(a) zeigt je-
doch nicht eine scharfe Bande im Wellenlangenbereich der Bandliicke 2,87 eV, was 432 nm
entspricht. Stattdessen ist der Absorptionspeak asymmetrisch mit geringerer Absorption
zu grofleren Wellenldngen. Dieses Phanomen wird als Urbach-Tailing bezeichnet. Solche
Tailings deuten auf Uberginge in Defektzustinde zwischen Valenz- und dem Leitungsband
hin. Es wurde gezeigt, dass ein solches Urbach-Tailing mit Strukturstérungen korreliert
und mit abnehmender Partikelgrole zunimmt [257, 258]. Solche Defektzustinde konnen
auch das nichtlineare Verhalten und damit Abweichungen von der linearen Regression,
die mit der gestrichelten roten Linie im Tauc-Diagramm in Abb. 4.8(a) (ii) markiert ist,
erklaren.

Es ist zu erwarten, dass das PL-Spektrum eines defektfreien Halbleiter-Bulkmaterials ein
enges Emissionsband im Energiebereich der Bandliicke zeigt. Fiir MgsN; mit einer Band-
licke bei 2,87 eV geméfy Abbildung 4.8(a) waren dies 423 nm im violettblauen Spektrum.
In Abb. 4.8(b) ist das PL-Spektrum als Emissionsintensitit entlang der Wellenldnge von
380 bis 850 nm gezeigt. Man erkennt ein breites Emissionsband im roten Spektralbereich
(650 bis 850 nm). Bei kleineren Wellenldngen unter 450 nm sind schwache Emissionen bei
395, 410 und 435 nm zu sehen. Das intensive rote Emissionsband steht im Gegensatz zu
der zu erwartenden blauen Emission, die bei einer Bandliicke von 2,87 €V, was 432 nm
entspricht, zu erwarten wiare. Die breite Emissionsbande im roten Spektralbereich kann
wieder durch Defektzustinde innerhalb der Bandlicke erkliart werden. Elektronen, die von
dem Valenzband zum Leitungsband angeregt werden, relaxieren in Defektzustdnde, von
denen aus sie wiederum in das Valenzband relaxieren. Dies fithrt zu einer Verschiebung
zu niedrigeren Energien, was wiederum Emissionen bei hoheren Wellenldngen entspricht.
Solche Defekte zwischen Valenz- und Leitungsband werden hiufig durch Fremdatome,
Vakanzen und Koordinationsfehler verursacht.

Hinweise auf erhohte Defektzustédnde fiir nanoporéses MgsN; sind vor allem sichtbar in
Abbildung 4.8(c), wo das PL Spektrum von nanopordsen MgsN, (Rosa) gegeniiber einer
Referenzprobe aus Volumenmaterial (Violett) dargestellt ist. Das Spektrum des Volumen-
materials besitzt eine Emissionsbande mit einem Maximum von 630 nm, wohingegen das
nanoporose Material eine rot verschobene Emission mit einem Maximum bei 750 nm auf-
weist. Des Weiteren ist die Intensitdt des nanopordsen Spektrums héher als die Intensitat
des bulk-Proben Spektrums. Einen Vorbehalt stellen die nicht-identischen verwendeten

* Adaptierte Abbildung aus [252]
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Anregungsenergien von Agx = 396 nm und Agy = 426 nm fiir jeweils nanoporéses und bulk
Mg3N2 dar.

4.3.5. Gassorption
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Abbildung 4.9.: Porenweitenverteilung von nanopordsen MgsN, Aggregaten ermittelt mit
der BJH-Methode. Rosa markiert den Mesoporenbereich, wahrend Violett
den Mikroporenbereich hervorhebt.

Gassorptionsmessungen wurden im Zuge der Dissertation von Dr. V. Rein [70] durchge-
fihrt. Hierbei wurde, wie in Kapitel 3.6.2 beschrieben, die BET-Oberflache bestimmt und
die BJH-Methode zur Berechnung der Porenweitenverteilung verwendet. In Abbildung
4.9 ist die Verteilung des Porenvolumens iiber die Porenweite dargestellt. In Rosa ist der
Mesoporenbereich und in Violett der Mikroporenbereich markiert. Eine Dominanz von
Porenweiten zwischen 1,1 — 3,1 nm, am Ubergang von Mikro- zu Mesoporen ist in Abbil-
dung 4.9 erkennbar. Die Kurve beginnt bei 0,83 nm mit einem steilen Abfall bis 1,1 nm. Zu
grofleren Porenweiten ist ein steiler Anstieg mit einem Maximum bei etwa 1,95 nm zu
sehen. Danach nimmt das Porenvolumen exponentiell ab. Auswertungen der Verteilung in
[70] zeigen ein Uberwiegen von Mesoporen mit 0,27 cm®/g gegeniiber Mikroporen mit
0,13cm?/g.

Dieser hohere Anteil an Mesoporen wird zum Teil auch durch eine Analyse des Verlaufs
der Isotherme (siehe Anhang Abbildung B.6) bestétigt. Hierbei kann die Isotherme eine
Mischung aus Typ IV(a) und Typ II zugeordnet werden [221]. Nach [221] ist Typ IV in-
dikativ fiir mesopordse Materialien. Weiter ist eine Zuordnung aufgrund der Hysterese
zu Subtyp IV(a) moglich. Demnach wird die Hysterese durch Kapillarkondensation in
Poren grofier 4 nm verursacht. Da die Isotherme nahe P/P, nicht horizontal verlauft, sind
ebenfalls Makroporen im Material vorhanden. Die BET-Oberflache des Materials wurde
mit 176 m?/g bestimmt.

Die Porenweitenverteilung, die eine Porenstruktur mit Mikro- und Mesoporen nachweist,
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ist in Ubereinstimmung mit der Kristallitabstandsverteilung in Abbildung 4.3(c) auf Seite
55. Vergleicht man die Verteilungen miteinander zeigt die Kristallitabstandsverteilung
hoéhere Anteile von Mikroporen mit einem Maximum bei 1,0 — 1,5 nm als in der Porenwei-
tenverteilung mit einem Maximum bei 1,95 nm. Dennoch kann diese Differenz der Maxima
beider Verteilungen mit 0,45 — 0,95 nm als sehr klein betrachtet werden.

4.4, Diskussion

Angeregt durch interessante Anwendungen wurde nanoporoses kristallines hochreines
MgsN; mithilfe einer neuartigen lyotropen Fliissig-Ammoniak-Phasensynthese syntheti-
siert. Aufgrund der starken Reaktivitdat von MgsN, in Kontakt mit Luft wurden Synthese,
Herstellung von TEM und Transport unter Argonatmosphére durchgefiihrt, um das Mate-
rial vor Hydrolyse zu schiitzen. Nanopordses MgszN; wurde mit verschiedenen elektronen-
mikroskopischer Techniken analysiert. Es besteht aus 1-6 nm kleinen Kristalliten mit einer
kubischen Anti-Bixbyit-Kristallstruktur. Der kleine Durchmesserbereich der Kristallite
und die Abstande der Kristallite zueinander baut eine mikro-mesopordse Substruktur auf,
welche ebenfalls durch Gassorptionsmessungen nachweisbar ist. EDXS Messungen bestati-
gen die hohe Vulnerabilitat des Materials gegentiber materialschddigenden Reaktionen, da
nach wiederholten Proteintransfer Schritten die Prasenz von Oxidphasen in Aggregaten
nachgewiesen werden konnte. Detaillierte EELS Analysen des nanopordosen MgsN,, die
mit einem Volumenmaterial als Referenzprobe verglichen wurden, geben weitere Einblicke
in die physikalischen Eigenschaften des Materials. Das Volumenmaterial (bulk) von MgsN,
mit dem die EELS Messungen verglichen wurden, kommt in der gleichen Kristallstruktur
vor, die Kristallitgrofien sind jedoch zwischen 25 und 200 nm signifikant grof3er.

Die Analyse von N — K— und Mg — K—Kante Feinstruktur in EELS-Spektren von bulk und
nanopordsem MgsNj zeigt, dass die N— K— und Mg — K—Kanten eine dhnliche Form haben.
Eine detaillierte Untersuchung des jeweiligen ELNES zeigt jedoch Verschiebungen und
fehlende Peaks in den Spektren von nanoporésem MgsN,. Diese Unterschiede im ELNES
von nanoporosem MgsN, konnten mit einer starkeren anisotropen Atomkoordination in
nanopordésem MgsN, zusammenhéngen, die durch das signifikant hohere Verhaltnis von
Oberflache zu Volumen in nanoporésem MgsN, im Gegensatz zu MgsN, im Volumenmate-
rial verursacht wird. Auch andere Faktoren wie etwa Leerstellen in nanopordsem MgsN,
konnten zu Abweichungen in der Koordination und damit im ELNES beitragen. Ferner
zeigt die allgemeine breite Form mit geringen Intensitatsschwankungen der Mg — K—Kante,
die in beiden Materialien zu sehen sind, eine gemischte ionisch-kovalente Bindung, da die
Form der Mg — K—Kante Ahnlichkeiten mit gemischt gebundenen Mg-Verbindungen auf-
weist. Diese Interpretationen der EELS Daten sind im Einklang mit der hohen Defektdichte
die mit UV-Vis und PL Spektrokopie nachgewiesen werden konnte.
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4.5. Schlussfolgerungen

Einige hervorstehende Schlussfolgerungen und Highlights der Analyse
« Hydrolyse des Materials konnte trotz der hohen Reaktivitat und Nanoporositat
meist vermieden werden.

« Wiederholte Messung von Proben fiihrt zu materialschadigenden Reaktionen
und zur Bildung von Oxiden, welche mit EDXS nachgewiesen werden konnten.

+ Analysen der N — K und Mg — K ELNES deuten auf einen groleren Grad an
anisotroper Koordination im nanopordsen Material bedingt durch die kleine
Kristallitgrof3e hin.

« Mithilfe der Mg — K ELNES kann eine gemischt ionisch-kovalente Bindung
nachgewiesen werden.
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5. Nanoporose Tantalnitrid und
Lithiumtantalnitrid Aggregate

Zielsetzung und Fokus der Analyse der nanoporosen Tantalnitride

+ Analyse des Gefiiges, der Kristallstruktur und der chemischen Zusammenset-
zung,.

« Fokus auf die Phasenzusammensetzung, da die Ta;N5 Phase als potentieller
Photokatalysator favorisiert wird.

+ Analyse der Kristallitgrole hinsichtlich potentiell ausnutzbarer Quantisier-
ungseffekte.

+ Analyse der Mg — K ELNES hinsichtlich des Bindungstyps.

Zielsetzung und Fokus der Analyse der nanoporosen Lithiumtantalnitride

« Analyse des Gefiiges, der Kristallstruktur und der chemischen Zusammenset-
zung.

5.1. Stand der Literatur

5.1.1. Tantalnitrid

Tantalnitrid ist ein Ubergangsmetallnitrid, welches in der Computerchipherstellung als
Sperr- und Haftschicht, sowie als Diinnschichtwiderstand zum Einsatz kommt [259-261].
Weiterhin nutzt man TaNy als Diffusionsbarriere in Solarzellen [262, 263]. Seit einigen
Jahren ist ein Anstieg im Interesse an Tantalnitriden aufgrund der geeigneten Halbleiter-
und Redox-Eigenschaften als Photokatalysator sowie in anderen “Solar Energy Harves-
ting“ Anwendungen zu erkennen [55]. Dabei hat der Stickstoff im Nitrid ein hoheres
Oxidationspotential als Sauerstoff in Tantaloxid Ta;Os bei gleicher H* Reduktion. Auf-
grund dieser Eigenschaften wird TasNs als potentieller Kandidat fiir Photoelektroden
untersucht [55, 264]. Hierbei besteht die Moglichkeit, das photochemische Redoxpotential
durch eine Nanoskalierung von TasN5 zu verschieben, was bereits in anderen Halbleiter-
Nanopartikeln beobachtet wurde [55, 56, 181]. Diese Anderung kann erzielt werden, wenn
ein Nanopartikel kleiner als der Radius eines Exitons ist. Hierbei kommt es zu einer
Lokalisierung der Ladungstrager, was die Bandliicke erhoht [56, 181, 182]. Trotz dieser
interessanten Anwendungsmoglichkeit von Tantalnitrid Nanopartikeln dominieren in der
Literatur vor allem Untersuchungen zu Synthesen von Diinnschichten. Ein wesentlicher
Grund fiir diesen Mangel sind die hohen Anforderungen an die Synthese im Hinblick
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5. Nanoporése Tantalnitrid und Lithiumtantalnitrid Aggregate

auf die erforderlichen hohen Temperaturen sowie jeglicher Ausschluss von Sauerstoff
und Wasserstoff wihrend der Herstellung und bei der Probenlagerung [265]. Deshalb
werden die verwendeten TaNy Phasen konventionell durch reaktive Sputtertechniken
oder aus chemischer Gasphasenabscheidung hergestellt. Mit diesen Methoden wird meist
die kubisch flachenzentrierte Tantalmononitridphase TaNy produziert. Weitere Phasen
im Ta — N System konnen in vier Gruppen unterschieden werden: Feste Losungen von
N im Ta-Metall, Phasen mit ungefahr M,;N Stochiometrie, Phasen nahe einer 1: 1 Zu-
sammensetzung und stickstoffreiche Nitride bei denen eine maximale Oxidationsstufe
von Ta’* mit TasNs erreicht werden kann. Die meisten Tantalnitride, die im technischen
Einsatz sind, haben eine kubische flichenzentrierte Struktur d—TaNj 9¢_1,30 mit sinkendem
Gitterparameter a zu steigender N Konzentration [266]. Eine Besonderheit im Ta — N
System ist TasNs, da die fiir Ta maximale Oxidationszahl von +5 als Nitrid erreicht wird.
Eine maximale Oxidationsstufe von +5 bei Nitriden wurde bisher nur bei Nb-Nitriden und
nicht bei anderen Ubergangsmetallnitriden beobachtet. Ta;Ns hat eine orthorhombische
Pseudobrookit Struktur, welche aus Schichten verzerrter TaNg—Oktaeder besteht. TasN5
zersetzt sich in Argon- und Stickstoffatmosphére zu TasN5 mit tetragonaler, defekter NaCl
Struktur, wobei bei Synthesen mit TaCls als Prakursor diese Phase direkt entstehen kann.
Es gibt mehrere Synthesen, die TaCls als Prakursor verwenden. Viele setzen dabei auf
eine Ammonolyse von TaCls mit Chloroform als Losungsmittel [265]. Choi und Kumar
[265] stellten hiermit stark aggregierte Kristallite mit mittleren koharent streuenden Do-
méanen von 21 — 27 nm bei 600 — 800 °C her. Parkin und Rowley [267] synthetisierten
hingegen kubisches § — TaN und Tas;N5 paragenetisch tiber eine Festkorperreaktion mit
Lithiumamiden [267, 268]. Des Weiteren bildet sich kubisches TaN durch den thermischen
Zerfall eines organischen Tantalkomplexes nach Winter et al. [269] und durch kolloidale
Synthesemethoden nach Ho et al. [56]. Diese vielféltigen Syntheserouten erzeugten meist
jedoch nicht ausreichend kleine Nanopartikel, um gewiinschte Quantisierungseffekte zur
Verbesserung der Redoxeigenschften in der Photokatalyse ausnutzen zu kénnen. Ho et
al. [56] stellten mit der Kolloidal-Methode Kristallite mit 23 nm und 10 nm Durchmesser
mit jeweils einem Tris(Trimethylsilyl)amin und LisN her. Des Weiteren erwahnten sie
grof3e Schwierigkeiten aufgrund der Oxidation, was eine Vergréflerung der hergestellten
Menge verhindert. Auch bei Choi und Kumar [265] ergab die Synthese mit der geringsten
Wairmebehandlungstemperatur kohérent streuende Doménen mit einer mittleren Grof3e
von 21,41 nm, wobei methodisch bedingt dieser Wert sogar kleiner als die eigentliche
KristallitgroBe ist. !

5.1.2. Lithiumtantalnitrid

Verglichen mit der Gruppe der Tantalnitride sind Lithiumtantalnitrid Phasen kaum er-
forscht. Nur wenige Publikationen beschiftigen sich mit diesem ternédren Nitrid und die
Studien zu diesem Thema befassen sich exklusiv mit der Synthese des Materials. In der
Materials Project Datenbank [270] sind sieben Phasen bekannt, welche in Tabelle 5.1 auf-

IDie mittlere Grofle der kohirent streuenden Doménen dieser Publikation (Ho et al. [56]) wurde mit XRD
und der Debye-Scherrer Gleichung ermittelt. Dieses Verfahren, im Gegensatz zu Rietveld Auswertungen
von XRD, unterschldgt Reflexverbreiterung durch Spannungen. Des Weiteren ist das Oberflaichenvolumen
nicht in diesem Wert beinhaltet.
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gefiihrt sind. Demnach wire orthorhombisches LiTasNy die stabilste Phase basierend auf
der niedrigsten Bildungsenergie. Somit sollte eine Synthese dominant in dieser Phase sein.
Unter den Phasen haben LiyTaN3 und Li;TaN, die grofite Bandliicke mit 2,675 eV bezie-
hungsweise 3,339 eV. Eine Motivation fiir die Synthese dieser Phasen ist eine mégliche
Erhohung der Oxidationsstufe von Ta, was bereits fiir Li; VN, gezeigt wurde [271-273].
Eine vielversprechende Syntheseroute fiir diese ternédren Nitride ist das Heizen mit Mikro-
wellen sowie Mikrowellen generiertes Stickstoff Plasma [274, 275]. Ternare Nitride mit
Lithium sind bekannt fiir ihre rasche Dekomposition sobald sie Luftfeuchtigkeit ausgesetzt
sind [276].

Tabelle 5.1.: Bekannte Lithiumtantalnitrid Phasen basierend auf der Materials Project Da-
tenbank [270]

Phase Kristallstruktur Bildungsenergie Bandliicke
LiTasNy orthorhombisch Pnn2 —1,385,eV 0,000 eV
Li;TaszNs5 monoklin C2/m —1,304 eV 0,000 eV
LiTaN, monoklin P2,/c -1,267 eV 0,425 eV
LisTaN3 orthorhombisch Ibca —1,053 eV 2,675 eV
LiTaN, hexagonal P63 /mmec —0,945 eV 0,000 eV
Li; TaNy kubisch Pa3 —0,935eV 3,339 eV
LigTa;1Nyg kubisch R3m —-0,538 eV 0,000 eV

5.2. Synthese

Die Synthese wurde von Dr. V. Rein in der Arbeitsgruppe von Prof. C. Feldmann (Insitut
fir Anorganische Chemie, KIT) durchgefiihrt.

Zur Herstellung von nanopordsen Tantalnitrid (TaNy) Aggregaten wurde einer Losung aus
10 mL absolutem Heptan, 355,8 mg Lithiumheptylamid (2,9 mmol) und 234,7 mg Lithium-
dimethylamid (4,6 mmol), 526,1 mg Tantalchlorid TaCls (1,5 mmol) als Feststoff zugefiigt.
Diese Suspension wird zwei Tage bei Raumtemperatur geriihrt. Nach dieser Zeit wird der
entstandene Feststoff durch Zentrifugierung vom Losungsmittel getrennt. Dieser Fest-
stoff wird in einem letzten Schritt bei 800°C getempert. Danach liegt das Tantalnitrid als
schwarzer, metallisch glanzender Feststoff vor.

5.3. Experimentelle Ergebnisse von Nanoporosen
Tantalnitrid Aggregaten

5.3.1. Gefiige

TaNy bildet dichte Aggregate mit einem sehr homogenen Gefiige. Die Aggregate sind un-
regelmafig geformt, jedoch meist gedrungen mit kérnigen Aggregatgrenzen. Ein Beispiel
fir ein typisches TaNy Aggregat ist in Abbildung 5.1(a) gezeigt.
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Abbildung 5.1.: (a) TEM Ubersichtsabbildung eines nanoporésen TaN, Aggregat. (b) Ver-
teilung der Aggregatdurchmesser dargestellt als Box-Plot.

In dieser TEM Aufnahme ist ein ca. 410 nm langes Aggregat zu sehen, welches in Abbil-
dung 5.1(b) im Histogramm etwa eine tiberdurchschnittliche Aggregatgrofie besitzt. Das
Gefiige von TaNy kann als sehr homogen und feinkornig beschrieben werden. So sieht
man in der HAADF-STEM Abbildung 5.2(a), dass weite Bereiche des Aggregats gleiche
HAADF-STEM Intensitaten besitzen und eine kornige Materialstruktur dominierend ist.
Diese Materialstruktur wird aus dicht gepackten, kleinen Kristalliten aufgebaut. Die Form
der Kristallite ist isometrisch und rundlich. Facettierungen der Kristallite und gerade
Kristallitrander konnen in HAADF-STEM Bildern nicht erkannt werden. Diese rundliche
Form ist ebenfalls im HRTEM Bild in Abb. 5.3(b) und im Anhang in Abbildung B.7 sichtbar,
wobei in anderen HRTEM-Bildern an wenigen Kristalliten Kristallitgrenzen parallel zu
Netzebenen erkannt werden konnen. Die Kristallite sind homogen im Gefiige verteilt. In
HAADF-STEM Bildern vom Rand von Aggregaten, so zu sehen in Abb. 5.2(a), erkennt man,
dass die Kristallite in einem Abstand zueinander vorliegen. Der Abstand der Kristallite
zu den benachbarten Kristalliten erzeugt eine pordse Substruktur aus Interpartikelporen.
Die Verteilung der nach Kapitel 3.4.2 ausgemessenen Kristallitabstande ist fiir Absténde
zwischen 0 — 6 nm in Abbildung 5.2(c) gezeigt und beinhaltet alle 117 Messwerte mit
einem Maximum von 5,9 nm. Das Histogramm der Kristallitabstdnde in Abbildung 5.2(c)
ist um einen Mittelwert von 2,3 nm mit einer Standardabweichung von 0,9 nm ausgepragt
engstufig verteilt. Die Intervalle oberhalb von 1,5nm bis 2,0 nm und 2,0 nm bis 2,5nm
beinhalten mit jeweils 27 % und 25 % die hochsten Anteile von Messwerten. Zu kleineren
und grofieren Kristallitabstdnden fallt die Haufigkeit gleichmafig auf jeweils 15 % fir Kris-
tallitabstande oberhalb von 1,0 nm bis 1,5 nm und 17 % fiir Kristallitabstande die grofler als
2,5nm bis 3,0 nm sind. Somit gibt es eine ausgepragte Dominanz von Kristallitabstdnden
bis zu 3,0 nm welche 85 % der Gesamtzahl an Kristallabstinden ausmachen. Beziiglich
der Klassifizierung der Kristallitabstande nach Porengréfienbereichen befindet sich die
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5.3. Experimentelle Ergebnisse von Nanoporosen Tantalnitrid Aggregaten

in Abbildung 5.2(c) gezeigte Verteilung direkt an der Grenze zwischen dem Mikro- und
Mesoporenbereich. Demnach wiare der Anteil an Mikroporen mit 43 % geringfiigig kleiner
als der Anteil von Mesoporen mit 57 %. In Abbildung 5.2(b) ist ein Box-Plot der Kristallit-
durchmesser gezeigt. Das Gefiige wird aus Kristalliten mit 0,8 nm bis 4,7 nm Durchmesser
mit einer Dominanz von Kristalliten in einem schmalen Durchmesserbereich zwischen
1,4 nm bis 2,0 nm aufgebaut. Der Median der Kristallitdurchmesser betragt dabei 1,7 nm.
Hinsichtlich der moéglicher Quantisierungseffekte, die bei einer Applikation als Photokata-
lysator vorteilhaft wéren [56], erscheint diese Kristallitdurchmesserbereich ausreichend
klein zu sein, da solche Effekte bei GaN Nanopartikeln mit Durchmesser zwischen 3 —4 nm
bereits beobachtet wurden [64].
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Abbildung 5.2.: (a) HAADF-STEM Abbildung eines TaNy Aggregats mit einer Vergrofie-
rung mit einzelnen sichtbaren Kristalliten im roten Kasten. (b) Verteilung
der Kristallitdurchmesser dargestellt als Box-Plot Diagramm. (c) Verteilung
der aus HAADF-STEM-Abbildungen ausgemessenen Kristallitabstande
dargestellt als Histogramm.
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5.3.2. Kristallstruktur
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Abbildung 5.3.: HRTEM Abbildungen mit indizierten Fourier Transformationen auf Basis
von 0—TaN in (a) und (b) mit [001] und (c) in [011] Zonenachse.

Die Kristallstruktur von TaNy, wurde mit Fourier-transformierten HRTEM Aufnahmen
untersucht. Exemplarisch sind in Abbildung 5.3(a), (b) und (c) Kristallite mit den dazu-
gehorigen und indizierten FT Bildern dargestellt. Kristallite in (a) und (b) kdnnen mit
der kubischen Fm3m Struktur (a = 4,331 A) der o Phase nach Gatterer et al. [266] mit
Millerschen Indizes in [001] Zonenachsen indiziert werden. Zusitzlich zu 0—TaN gibt es
Kristallite, welche ebenfalls mit Tantalcarbid TaC und Ta,;CN indiziert werden konnen, wie
der Kristallit in Abbildung 5.3(c). Hier ist ein etwa 2 nm runder Kristallit abgebildet. Die
Reflexe des FT-Bildes des Kristallits wurden mit der selben o—TaN Kristallstruktur in [011]
Zonenachse indiziert. In dieser Orientierung, kann jedoch auch das Tantalcarbid Fm3m
TaC mit a = 4,459 A nach Nakamura und Yashima [277] und Tantalkarbonitrid Fm3m
Ta,CN mit a = 4,43 A nach Gatterer et al. [266] das FT-Bild beschreiben. Dennoch kénnen
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Kristallite in [001] Orientierung, wie in (a) und (b), von TaC oder Ta;CN unterschieden
werden. Die TasNs5 Phase, welche als potentieller Kandidat fiir Photoelektroden besondere
Aufmerksamkeit in der Literatur erhalt [55, 264], konnte in keinem Kristallit nachgewiesen
werden.

5.3.3. Chemische Zusammensetzung - EDXS

HAADF-STEM

Abbildung 5.4.: Verteilung von O in blau, N in griin und Ta in rot mit entsprechender
HAADF-STEM Abbildung eines reprasentativen Aggregats. C, I, Cl und
Cu sind nicht gezeigt.

In Abbildung 5.4 ist im HAADF-STEM Bild und in den Elementverteilungsbildern ein
stabchenformiges Aggregat mit etwa 400 nm Lange und 130 nm Breite zu sehen. Die linke
Halfte des Aggregats sitzt auf den dickeren Kohlenstoffstegen des Tragerfilms; der rechte,
untere Bereich des Aggregats befindet sich auf dem diinnen Kohlenstofffilm der jedoch
in Abbildung 5.4 nicht zu erkennen ist.. Im linken Bereich des Aggregats ist eine hellerer
HAADF-STEM Kontrast welcher in Richtung des Rands, an den diinner werdenden Stellen,
abnimmt. Diese Helligkeitsverteilung korreliert mit den Elementverteilungen von Ta, N
und O. An Stellen, welche heller im HAADF-STEM Bild erscheinen, wurden mehr Counts
des jeweiligen Elements detektiert. Eine quantitativen Analyse in Tabelle 5.2 zeigt im
Aggregat in Messpunkt 1 ein grofles Stickstoffdefizit. Demgegeniiber wurden hohere
Konzentrationen von O und sehr hohe Konzentrationen von C im Aggregat gemessen.
Auch im Untergrund sind hohe Konzentrationen von C und geringere Konzentrationen
von O und N enthalten. C ist vor allem auf den Tragerfilm und Losungsmittelriickstande
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zuriickzufithren. Rickstdnde von Aminen der Synthese kénnen N Konzentrationen in
Messpunkt 2 im Untergrund erklaren. Eine mogliche Quelle fiir Si kann in den in der
Synthese verwendeten Glasgefafien gesehen werden. In diesen Kontext konnte auch die
O Verunreinigung von Glasgefiflen stammen. Auch wiederholter Transfer der Probe
konnte zu einer sekundéren Sauerstoffverunreinigung der Probe gefiihrt haben. Aus den
Quantifizierungen in Tabelle 5.2 kann eine Nitrid und eine Oxynitrid Stéchiometrie TaNj »
beziehungsweise TaN( 20y ¢ fiir das Material gebildet werden. Nicht gezeigt sind weitere
detektierte Spuren von Cl und I die synthese- und praparationsbedingt in der Probe
enthalten sind. Auch Cu ist in EDXS Messungen nachweisbar, da das TEM-Netzchen ein
Kupfernetz enthalt.

Tabelle 5.2.: Quantitative Auswertung der TaNy Elementverteilungsbilder (s. Abbildung
5.4). Werte mit 0 liegen unterhalb der relevanten Schwelle von 0,5 und wurden
daher vernachlassigt. Werte im Bereich 0,5 bis 1 wurden aufgerundet. I, Cl
und Cu Quantifizierungen sind im Anhang in Tabelle B.3 gezeigt.

Messstelle Elemente in at%
EDX-Map Messpunkt C N O Si Ta
1 74 1 9 2 5
Abb. 5.4(c) 2 92 1 3 0 -
3 9% 1 2 O -

5.3.4. Gassorption

Im Zuge der Analyse der Porenstruktur wurde eine Gassorptionsmessung von [70] durch-
gefiihrt. Die Adsorptions- und Desorptionsisotherme ist im Anhang in Abbildung B.11
auf Seite 225 uber den relativen Druck P/P, dargestellt. Hierin ist zu sehen, dass die
Desorptionsisotherme nicht wieder auf die Adsorptionsisotherrme trifft. Die Hysterese
ist offen. Ein Grund hierfiir ist wahrscheinlich eine zu schnelle Messung, sodass kein
Gleichgewichtszustand erreicht werden konnte. Unter Beriicksichtigung dieses Vorbehalts
ahnelt die Adsorptionsisotherme dem Typ I(b) nach [221], welcher indikativ fir mikro-
porose Materialien mit Anteilen von Mesoporen kleiner 2,5 nm ist. Zudem sind grofle
Ahnlichkeiten zwischen der Isotherme (Anhang Abbildung B.11) und der Isotherme eines
mikroporésen Materials in [278] erkennbar.

Eine BET-Oberflache von 76,87 m?/g und ein Mikroporenvolumen von 17 mL/g wurden
aus der Isotherme bestimmt. Dabei ist zu sagen, dass die Anwendung der BET-Methode
auf Typ I Isothermen meist unrealistische Werte ergibt und nicht von [221] empfohlen
wird.
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5.4. Experimentelle Ergebnisse von Nanoporosen
Lithiumtantalnitrid Aggregaten

5.4.1. Gefiige
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Abbildung 5.5.: (a) TEM Ubersichtsabbildung eines nanopordsen LiTazN,; Aggregats. (b)
Verteilung der Aggregatdurchmesser dargestellt als Box-Plot.

TEM und HAADF-STEM Untersuchungen, wie in Abbildung 5.5(a) verschiedener
LiTasN, Aggregate, zeigen bevorzugt rundliche Aggregatformen, sowie unférmige Ag-
gregate welche zum Rand ausdiinnen. Die Grofie der Aggregate schwankt stark, was im
Verteilungsdiagramm in Abbildung 5.5(b) zu sehen ist. Die meisten Aggregate haben eine
Aggregatgrofie zwischen 79 nm bis 227 nm, mit einem Median bei 121 nm. Das Getiige
kann als gleichmaf3ig kornig beschrieben werden. So erkennt man in Abbildung 5.5(a),
dass das 100 nm grof3e, rundliche Aggregat aus einzelnen dicht gepackten rundlichen
Partikeln besteht. Basierend auf dem TEM-Kontrast im Bild scheint die Verteilung der
Partikel homogen zu sein. Zum Aggregatrand sind einzelne Partikel beziehungsweise
Kristallite erkennbar. Die Form der Kristallite ist ebenfalls an einigen Stellen im TEM Bild
in Abbildung 5.5(a), in den HRTEM-Aufnahmen in Abbildung 5.7, sowie im Anhang in
Abbildung B.8 und im HAADF-STEM Bild in Abbildung 5.6(a) zu sehen. Sie haben eine
rundliche, tonnenférmige oder bohnenférmige Form mit stark abgerundeten Korngrenzen.
Einige Kristallite sind auch isometrisch. Die Verteilung der Kristallitdurchmesser ist in der
Verteilungsgrafik in Abbildung 5.6(b) dargestellt. Es zeigt eine Mehrzahl der Kristallite
zwischen 4,1 nm und 5,8 nm mit einem Median von 4,9 nm. Der kleinste und grof3te Kris-
tallit ist jeweils mit 2,1 nm und 9,2 nm gemessen worden. Das Gefiige der Aggregate wurde
hinsichtlich der Kristallitabstande analysiert um Aufschliisse tiber die Porenstruktur zu
erhalten.
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Abbildung 5.6.: (a) HAADF-STEM Abbildung eines LiTasN4 Aggregats mit einer Vergro-
Berung der Substruktur im roten Kasten. (b) Verteilung der Kristallit-
durchmesser dargestellt als Box-Plot Diagramm. (c) Verteilung der aus
HAADF-STEM-Abbildungen ausgemessenen Kristallitabstinde dargestellt
als Histogramm.

Die nach Kapitel 3.4.2 gemessenen 466 Kristallitabstande sind als Histogramm in Abbil-
dung 5.6(c) dargestellt. Nach Abbildung 5.6(c) sind die Abstande, die weniger als < 10 nm
betragen, zu sehen. Die Kristallitabstinde im Histogramm haben eine gleichméflige Ver-
teilung um den maximalen Frequenzbereich zwischen 3,5 nm — 4,0 nm, welcher 15 % der
Messwerte beinhaltet. Die Frequenz von Messwerten in sowohl den kleineren als auch
grofleren Intervallen nimmt dabei stetig ab. Hierbei kann man in Abbildung 5.6(c) jedoch
sehen, dass zu grofleren Abstanden der Abfall der Frequenz von 15 % im hochsten Inter-
vall zu 10 % im nachsten grofieren Kristallitabstandsintervall hoher ist als zum nachsten
kleineren Groflenintervall, der 13 % der Messwerte beinhaltet. Trotz dieser Verteilung liegt
der Mittelwert bei 4,7 nm mit einer Standardabweichung von +3,0 nm. Wenn man diese
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5.4. Experimentelle Ergebnisse von Nanoporosen Lithiumtantalnitrid Aggregaten

Verteilung in Abbildung 5.6(c) im Kontext der Porengrofienklassifizierung nach IUPAC
[221] betrachtet, so wiirde es mit 94 % eine signifikante Dominanz im Mesoporenbereich
gegeniiber 6 % im Mikroporenbereich geben.

5.4.2. Kristallstruktur

LiTa3Ng4 [001]

LiTa3Ng [111]
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(a) Kristallit indiziert mit LiTasNy
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Q=
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(c) Kristallit indiziert mit LiTazNy

Abbildung 5.7.: HRTEM Abbildungen mit indizierten Fourier Transformationen mit
LiTa3Ny in [001] fiir (a), [111] fiir (b) und [110] fiir (c).

HRTEM Untersuchungen von Kristalliten wurden durchgefiihrt, um die Kristallstruktur
einzelner Kristallite zu bestimmen. In Abbildung 5.7 sind drei typische Kristallite mit
ihren jeweiligen FT Bildern dargestellt. Alle untersuchten Kristallite konnen mit LiTasNy4
mit einer kubische Fm3m Kristallstruktur nach Brokamp und Jacobs [279] (ICSD 656683)
indiziert werden. Jedoch existiert eine Li- reichere Isostruktur Li; sTa; 2N4 von Brokamp
und Jacobs [279] (ICSD 71629), welche nicht nur die gleiche Fm3m Raumgruppe, sondern
auch die gleiche Gitterkonstante a = 4,03073 A Dbesitzt. Somit kann diese Li-reiche Phase
nicht ausgeschlossen werden. Die kubische Kristallstruktur ist nach der Materials Project
Datenbank [270] nicht die zu erwartende Kristallstruktur, da die orthorhombische Phase
von [270] mit der niedrigsten Bildungsenergie angegeben wird. Ein Vorbehalt bei der
Verwendung dieser Datenbank ist, das sie nicht die Fm3m Struktur auflistet, wobei diese
Datenbank nach eigenen Angaben auf die Inorganic Crystal Structure Database zugreift.
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5. Nanoporése Tantalnitrid und Lithiumtantalnitrid Aggregate

5.4.3. Chemische Zusammensetzung - EDXS

Abbildung 5.8.: Verteilung von O in blau, N in griin und Ta in rot mit entsprechender
HAADF-STEM Abbildung eines reprasentativen Aggregats. C, I, Cl und
Cu sind nicht gezeigt.

Die chemische Zusammensetzung wurde mit EDXS untersucht. Hierfiir wurden die Ele-
mentverteilung der LiTasN, Aggregate bestimmt und an verschiedenen Messbereichen
quantifiziert. Im den HAADF-STEM Bildern sind quantifizierte Messpunkte mit Nummern
markiert. Die jeweiligen Ergebnisse der Quantifizierung sind in Tabelle 5.3 dargestellt.
In Abbildung 5.8 ist im HAADF-STEM Bild ein circa 600 nm X 300 nm Aggregat mit Ele-
mentverteilungsbildern dargestellt. In der Mitte des Aggregats in Messpunkt 1 und im
Bereich des Untergrunds (Messpunkt 2) wurde die chemische Zusammensetzung quanti-
tativ analysiert und in Tabelle 5.3 gezeigt. Methodisch bedingt kann Li nicht gemessen
werden. Es besitzt eine hoheren HAADF-STEM Intensitét in der Mitte in Messpunkt 1. In
Richtung des Rands nimmt die Helligkeit ab. Diese Helligkeitsverteilung im HAADF-STEM
Bild korreliert mit dem Ta- und N-Verteilungsbild (jeweils Rot und Griin). Demgegeniiber
erkennt man das Aggregat in der O-Verteilung nicht. Stattdessen gibt es einen 680 nm
langen sauerstoffreichen Bogen. Diese erhchte Menge an O im Untergrund ist ebenfalls in
der Quantifizierung in Tabelle 5.3 nachvollziehbar. Der Untergrund in Messpunkt 2 enthalt
mit 32 at% O hohere Konzentrationen als im Aggregat in Messpunkt 1 mit 27 at% O. Dieser
Sauerstoff im Untergrund steht in Verbindung mit einer erhéhten Konzentration von Si
mit 13 at%. Eine mogliche Quelle fiir Si und O Verunreinigungen kénnen Glasgefafie der
Synthese angesehen werden. Zudem kann eine sekundére Sauerstoffverunreinigung durch
den wiederholten Transfer der Probe zwischen Glovebox und Mikroskop bedingt sein.
Eine Quantifizierung in Messpunkt 1 ergibt eine Nitrid-Stochimetrie von Ta; 33N4, was un-
ter Annahme einer (Li, Ta)4N4 Zusammensetzung eine Lithiumtantalnitrid Stochiometrie
von Liy ¢7Ta; 33N4, welche lithiumreicher und tantaldrmer als die zu erwartende LiTasNy
Zusammensetzung ist. Dies ist teilweise durch die Prasenz von N im Untergrund von 2 at%
bedingt. Zudem konnen Aminriickstande in der Porenstruktur erhéhte N Konzentrationen
erklaren. C ist vor allem auf den Tragerfilm und Losungsmittelriickstdnde zuriickzufithren.
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5.5. Diskussion

Tabelle 5.3.: Quantitative Auswertung der Elementverteilungsbilder von LiTasNy (s. Abbil-
dung 5.8). Werte mit 0 liegen unterhalb der relevanten Schwelle von 0,5 at%
und wurden daher vernachlassigt. Werte zwischen 0,5 at% — 1at% wurden
aufgerundet. I, Cl und Cu Quantifizierungen sind im Anhang in Tabelle B.4

gezeigt.
Messstelle Elemente in at%
EDX-Map Messpunkt C N O Si Ta
1 51 9 27 5 3
Abb. 5.8(b) ) =1 2 32 13 -

5.5. Diskussion

Motiviert durch die Anwendung der Tantalnitride als Photokatalysator in “Solar Energy
Harvesting” und einer Verbesserung der hierbei benotigten Redoxeigenschaften durch
Quantisierungseffekte, wurden nanoporose Tantalnitridaggregate von Dr. V. Rein (AOC
- AG Prof. C. Feldmann) synthetisiert. Zusatzlich zu TaNy wurden nanopordse Lithium-
tantalnitridaggregate hergestellt. Die Synthese beider Nanomaterialien basiert auf der
Verwendung von Tensidaggregaten als Weichtemplat und einer Selbstassemblierung im
Zuge einer Evaporation.

Das hierbei hergestellte nanoskalige TaNy besitzt ein feinkorniges und pordses Gefiige,
welches in TEM und HAADF-STEM Abbildung sichtbar ist. Dies wird durch Ergebnisse
der Gassorption bestatigt. Der hierbei ermittelte hohe Anteil an Mikroporen ist in Uber-
einstimmung mit der Kristallitabstandsverteilung in Abbildung 5.2(c), wo eine Dominanz
von Abstinden zwischen 1,0 — 3,0 nm zu erkennen ist. Die Kristallite besitzen eine c—TaN
Kristallstruktur. Dabei kann in [011] Orientierung Tantalkarbid Fm3m TaC und Ta,CN
nicht von 0—TaN unterschieden werden. Trotz der Indizierung der meisten Kristallite
mit 0—TaN wurde jedoch mit EDXS eine stickstoffdefizitare Stochiometrie von TaN;
oder eine mit Sauerstoff substituierte Oxynitrid-Stochiometrie von TaN; ;0 ¢ gemessen.
Ebenfalls denkbar waren Karbonitrid Verbindung aufgrund der EDXS Konzentrationen von
Kohlenstoff. Diese EDXS-Stochiometrien, die geringe Stickstoffgehalte aufweisen, stehen
nicht im Widerspruch mit der ermittelten Kristallstruktur, da Ubergangsmetallnitride
nicht-stochiometrische Einlagerungsverbindungen sind [19]. Hierbei sitzen Nitridionen
in den Oktaederliicken der kubisch flaichenzentrierten Metallatome, was zu einer grofien
Bandbreite an nicht-stochiometrischen Verbindungen von Taggs bis TaN bei gleicher
Kristallstruktur fithren kann [17, 168, 280]. Auch mdgliche Substitutionen von O und C
verandern nicht die Kristallstruktur, wie bereits fiir Cry(N,0);_x von [281] gezeigt wurde.

Die Lithiumtantalnitrideaggregate bestehen aus etwa 4,1 — 5,8 nm kleine Kristallite, die
mit eine kubische Fm3m Kristallstruktur LiTasN, oder lithiumreiche und tantalirmeren
Isostruktur Li; gTaz ;N4 [279] beschrieben werden kénnen. Dabei deutet die EDXS Quanti-
fizierung von N und Ta ebenfalls auf einer lithiumreichen und tantalarmeren Komposition
von Liz 7 Ta; 3Ny, wenn man von einer (Li,Ta);N4 Zusammensetzung ausgeht. Ein Vorbe-
halt der Quantifizierung ist dabei, dass auch Stickstoff im Untergrund gemessen wurde,
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5. Nanoporése Tantalnitrid und Lithiumtantalnitrid Aggregate

was das Verhiltnis von Ta/N im Aggregat beeinflussen kann. Zudem koénnen elektronen-
strahlinduzierte Schadigungen, wie Sputterprozesse, wahrend der langeren Expositionszeit
des EDXS Messung zu einer Verinderung der Zusammensetzung gefiihrt haben.

5.6. Schlussfolgerungen

Einige hervorstehende Schlussfolgerungen und Highlights der Analyse

« Nachweis von sehr kleinen Kristalliten mit einem Median bei 1,7 nm bei einer
engstufigen Durchmesserverteilung in TaNy.

= Diese Kristallitgrofle ist fiir eine Nutzung von Quantisierungseffekten zur
Beeinflussung der Redoxeigenschaften als Photokatalysator geeignet.

+ Material enthalt als Nitridphase nur 0—TaN; Ta3 N5 konnte nicht nachgewiesen
werden.

= Material ist als Photokatalysator weniger geeignet.

« Kristallite von Lithiumtantalnitridaggregaten liegen meist mit Durchmessern
zwischen 4,1 — 5,8 nm vor.

« Kristallite haben eine Fm3m LiTasNy oder Lij gTay 2Ny Kristallstruktur nach
[279].

= EDXS Messungen weisen eine tantaldarmere Stochiometrie von Lij 7 Ta; 3Ny
nach.
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6. Nanoporose Chromnitrid Aggregate

Zielsetzung und Fokus dieses Kapitels

« Analyse des Gefiiges, der Kristallstruktur und der chemischen Zusammenset-
zung.

+ Aufgrund von bisherigen Schwierigkeiten einer monophasigen Synthese, ist
die Analyse der Phasenzusammensetzung kritisch.

+ Fokus auf Kristallitgroflenverteilung, da viele publizierte Synthesen nur Phasen
mit mindestens 20 nm Grofe erzielen.

6.1. Stand der Literatur

Chromnitrid (CrNy) gehort zusammen mit Molybdannitrid und Wolframnitrid zur Gruppe
der Ubergangsmetallnitride der sechsten Hauptgruppe. Dadurch weisen die verschiedenen
Phasen (3 und y) der Chromnitride viele Ahnlichkeiten hinsichtlich der Materialeigen-
schaften mit anderen Ubergangsmetallnitriden auf. Sie zeigen hervorragende chemische,
physikalische und mechanische Eigenschaften, wie zum Beispiel einen hohen Schmelz-
punkt mit 1650 — 1750 °C, eine hohe Harte und eine hohe Verschlei3bestandigkeit sowie
eine gute elektrische Leitfahigkeit [1]. Deshalb werden sie haufig, wie auch MoNy, in der
technischen Anwendung fiir Beschichtungen von Werkzeugen, sowie als Diffusionsbar-
riere in der Mikroelektronik eingesetzt. Weiterhin befassen sich mehrere Arbeiten mit
der Applikation von CrNy in solarselektiven Absorberschichten [282, 283]. Diese exzel-
lenten Materialeigenschaften variieren teilweise zwischen den verschiedenen Phasen im
Cr — N System, worunter die zwei Hauptphasen nach dem Phasendiagramm in Abbildung
6.1 y—CrNy mit einer kubisch flaichenzentrierten Kristallstruktur und 3—Cr;N mit einer
hexagonalen Struktur in einer hexagonal dichtesten Kugelpackung sind. Die hexagonale
Phase hat hierbei eine hohere Hérte als die kubische Phase [284]. Ein weiterer grofler
Unterschied ist der signifikant niedrigere Schmelzpunkt der kubischen Phase bei 1049 °C
verglichen mit dem Schmelzpunkt von Cr,N bei 1740 °C. Mit steigendem N Gehalt wandelt
sich 3—Cr;N mit einer hexagonalen Struktur zu y—CrN mit kubischer Fm3m Struktur
tiber die Bildung von Stapelfehlern um [284]. Ab einer Stickstoffkonzentration von mehr
als 32 at% ist kubisches y—CrN zusammen mit hexagonalem 3—Cr;N stabil. Bedingt durch
die Stabilitdt beider Phasen werden bei konventionellen Herstellungsverfahren, wie bei-
spielsweise Ionenplattieren, reaktives Sputtern oder thermisches Verdampfen, meist nur
stark texturierte Schichten von Mischphasen gebildet [167, 285]. Die Herstellung eines
monophasigen Materials ist hingegen sehr schwierig, da CrN nur in einem begrenztem
Bereich, erkennbar am Phasendiagramm in Abbildung 6.1 bei Stickstoffkonzentrationen
zwischen 50 und 70 at%, vorhanden ist [285].
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6. Nanoporose Chromnitrid Aggregate

Demgegeniiber wurde das natiirliche CrN Mineral Carlsbergit bisher nur in Meteoriten,
vornehmlich in Meteoriten der Gruppe Ga — Ge IIIA, sowie untergeordnet in Gruppe I und
ITA, nachgewiesen. Hier ist es meist vergesellschaftet mit den Eisen(-Nickel) Mineralen
Kamacit («x—(Fe,Ni)), Taenit (y—(Fe,Ni)), Daubreeit (FeCr;S,), sowie dem hexagonalen
und kubischen Eisensulfid Troilit (FeS) und Sphalerit (FeS) [286-288]. Carlsbergit hat dabei
meistens einen plattchenformigen und federartigen Habitus und zeigt ein gerichtetes
Wachstum im Groflenbereich von mehreren Mikrometern. Innerhalb der Meteorite ist
die Verteilung heterogen. In einem der wichtigsten Funde dieses Minerals im Agpalilik
Meteorit (Cape York Gruppe) ist es als Plattchen an der Korngrenze von Kamacit und
Troilit und Daubreelit zu erkennen. Eine dhnliche Vergesellschaftung und ein dhnlicher
Habitus wurde ebenfalls im Sikhote Alin Eisenmeteorit gefunden[287]. Die Entstehung von
Carlsbergit ist wahrscheinlich auf ein praterrestrisches spét Stadium zuriickzufithren [287].
Eine Kristallisation der Phase aus einer Schmelze ist hingegen auf Basis der '*N/*°N Isoto-
penverhéltnisse und der Kornformen von Carlsbergit sowie der anderen Mineralphasen
nicht anzunehmen. Stattdessen wurden die Eisenmeteorite nach [289] durch die Akkretion
von Metallkornern welche eine prasolare N-haltige Materie einschlossen, gebildet.

. N2
2500+ L
5 2000- L+N,
§ 1500 L+B-Cr,N B-CroN+N,
0] v a-
= 1000 Cr Q
© 'zl B-CroN+
= _Cr+B-Cr,N 2 ]
s00] ' B-Crz y-CrN V-CrN+N,
0 10 20 30 40 50 60 70

Stickstoffkonzentration [At.-%)]
Abbildung 6.1.: Phasendiagramm Cr — N nach [290].

Die breit beschriebenen Chromnitridphasen im technischen Gebrauch sowie natiirlich
in Meteoriten besitzen Korngréfien im Mikrometer- bis Millimeter Bereich. Viele Arbeiten
befassen sich dartiber hinaus mit der Synthese von nanoskaligen Chromnitriden. Hierbei
werden haufig CrCl; als Prakursor, wie [166] und [167], die Nanostdbchen und Nanopar-
tikel synthetisierten, verwendet. In beiden Publikationen wurde die Reaktion in einem
Autoklaven durchgefiihrt. Die Synthese der 40 — 60 nm breiten und 500 — 1000 nm langen
polykristallinen Nanostabchen wurde iiber eine Reaktion von CrCls; mit Natriumazid
(NaN3) bei 600° C fiir 12 Stunden gebildet [166]. Ma et al. [167] stellen 20 — 40 nm kleine
Nanopartikel iiber eine Reaktion von CrCls mit NH,4Cl im Autoklaven bei einer niedrigeren
Temperatur von 400 °C in 10 Stunden her.
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6.2. Synthese

6.2. Synthese

Die Synthese wurde von Dr. V. Rein in der Arbeitsgruppe von Prof. C. Feldmann (Insitut fiir
Anorganische Chemie, KIT) durchgefiihrt. Sie basiert auf einer Bildung eines Weichtem-
plats und des Mechanismus der durch Verdampfung induzierten Selbstassemblierung.
Fiir nanopordses Chromnitrid (CrNy) wird eine Suspension mit 1,5 mmol Lithiumdime-
thylamid und 3,0 mmol Octylamin in 10 mL Heptan hergestellt. Anschlieffend wird dieser
Suspension eine Lésung von Butyllithium in Hexan hinzugefiigt. Nach einer Stunde wird
das Chromedukt CrCl; zusammen mit Tetrahydrofuran (THF) als Feststoff hinzugegeben
und fiir zwei Tage gerithrt. Nach dieser Zeit kann das Losungsmittel entfernt und der
Feststoff in einem Korundtiegel fiir 10 h bei 500°C getempert werden. Nach diesem Schritt
liegt CrNy als schwarzer Feststoff zusammen mit einem Lithiumchlorid als Nebenprodukt
vor. Dieses Nebenprodukt wird durch Waschen mit Methanol vom CrNy entfernt.

6.3. Experimentelle Ergebnisse

6.3.1. Gefluige
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Abbildung 6.2.: (a) TEM Ubersichtsabbildung eines CrN, Aggregat. (b) Verteilung der
Aggregatdurchmesser dargestellt als Box-Plot.

In Abbildung 6.2(a) ist eine TEM Aufnahme eines typischen Chromnitrid Aggregats
gezeigt. Es ist etwa 150 nm breit, unférmig und besitzt eine fast 50 nm lange Pore in der
Mitte. Es gibt drei 20 bis 25 nm tiefe V-féormige Einschnitte im rechten und unteren Bereich.
Zudem ist der Rand des Aggregats zerfranst und feinkornig mit stellenweise auslaufenden
Grenzen welche durch die aulersten Partikel definiert werden. Das Gefiige in Abbildung
6.2(a) ist feinkornig und tiber grofie Bereiche homogen. Die Partikel scheinen etwa gleich
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6. Nanoporose Chromnitrid Aggregate

grof3 zu sein. Der obere Bereich des Aggregats ist aufgrund seines dunkleren Kontrastes,
der als Massen-Dickenkontrast interpretiert werden kann, etwas dicker. In Abbildung 6.2(b)
ist die Verteilung der Aggregatdurchmesser gezeigt. Die meisten Aggregate haben einen
Durchmesser von 299 bis 1194 nm mit einem Median von 695 nm. Der Gefiigeeindruck
aus Abbildung 6.2(a) der ausgeprigt homogen und feinkornig ist, wird auch in HAADF-
STEM Abbildungen, wie in Abbildung 6.3(a), bestatigt. Dartiber hinaus zeigen die meisten
HAADF-STEM Abbildungen eine hohe Packungsdichte der Kristallite. In Abbildung 6.3(a)
ist ein langliches Aggregat mit 330 nm Lénge und 111 nm Breite, welches am linken unte-
ren Rand noch eine hervorstehendes Teilstiick von 157 nm Lénge hat, dargestellt.
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(c) Histogramm der Kristallitabstéinde

Abbildung 6.3.: (a) HAADF-STEM Abbildung eines CrNy Aggregats mit einer Vergro-
Berung der Substruktur im roten Kasten. (b) Verteilung der Kristallit-
durchmesser dargestellt als Box-Plot Diagramm. (c) Verteilung der aus
HAADF-STEM-Abbildungen ausgemessenen Kristallitabstinde dargestellt
als Histogramm.

86



6.3. Experimentelle Ergebnisse

Die Helligkeitsverteilung in Abbildung 6.3(a) zeigt einen gleichmafligen Anstieg in
HAADF-STEM Intensitat zur Mitte des Aggregats. In der Mitte kumuliert diese Helligkeit
in einer Linie. Dies erzeugt den Eindruck, dass dieses Aggregat eine scharfe Kante und
ebene Flachen besitzt. Das Gefiige ist homogen, dicht und feinkérnig. Die Kristallite
haben meist eine rundlich-ovale Form. In wenigen Orientierungen, meist in niedrigen
Zonenachsen, erscheinen die Kristallite nahe zu idiomorph und isometrisch mit einer
hexagonalen Form, was an dem charakteristischen 120° Winkel erkennbar ist. Basierend
auf HAADF-STEM und HRTEM Abbildungen wurden Kristallitdurchmesser ausgemessen
und die Ergebnisse als Verteilungsgrafik in Abbildung 6.3(b) dargestellt. Diese Box-Plot
Grafik zeigt einen sehr engen Gréflenbereich, da nur Kristallitdurchmesser zwischen 1,1 bis
3,7 nm zu sehen sind. Hierbei haben die meisten Kristallite einen Durchmesser zwischen
1,9 und 2,5 nm mit einem Median von 2,2 nm. Der Abstand der Kristallite zueinander baut
eine porose Substruktur auf. Basierend auf der in Abbildung 6.3(c) gezeigten Verteilung der
ermittelten Kristallitabstande ist eine Dominanz von Abstanden zwischen 1,5 bis 2,5 nm
zu sehen. Zu grofleren Kristallitabstdnden ist eine starke, exponentielle Abnahme der
gemessenen Werte erkennbar. Dies spricht fiir ein stark mikropordses Porensystem.

6.3.2. Kristallstruktur

(002) —— SAED Radialprofil
Indizierte Reflexe: kub. CrN

Azimut. integr. Intensititen

2 4 6 8 10 12
Reziproker Abstand [nm™']

(a) SAED: CrNy Aggregat (b) Radialprofil

Abbildung 6.4.: (a) SAED Aufnahme mit 285 mm KL eines CrNy Aggregats. Die Intensititen
der Debye-Ringe wurden in (b) fiir ein Radialprofil als azimutal integriert.

Mittels SAED wurden die Aggregate hinsichtlich ihrer kristallinen Zusammensetzung
untersucht. In Abbildung 6.4(a) ist eine SAED Aufnahme mit dem dazugehorigen Radial-
profil der azimutal integrierten Intensitaten entlang der Raumfrequenz in (b) dargestellt.
In Abbildung 6.4(a) sind ausgeprigte Debye-Ringe bei 4,8 und 6,8nm™! sowie mehre-
re schwache und diffuse Ringe zu hoheren reziproken Abstanden sichtbar. Neben dem
deutlich ausgeprigten Abstand bei 4,8 nm™! ist ein schwicherer Debye-Ring bei 4,1 nm™?
noch auszumachen. Diese Reflexe in Abbildung 6.4(b) konnen mit den Hauptreflexen
der kubischen Fm3m Kristallstruktur von CrN (ICSD 192945) nach Widenmeyer et al.
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6. Nanoporose Chromnitrid Aggregate

[291] mit Gitterparameter a = 4,1668A zugeordnet werden. Dabei ist zu sagen, dass auch
N— unterstochiometrische Phasen, z.B. CrNyy (ICSD 192946) [291] mit Gitterparameter
a = 4,1755A die Reflexe im Beugungsbild ebenfalls beschreiben kénnen, da es sich hierbei
um Isostrukturen mit gleichen Gitterparametern handelt.

Mithilfe dieser Kristallstruktur kénnen FT-Bilder von HRTEM Aufnahmen von geeignet
orientierten Kristalliten indiziert werden.

— ——
10 1/nm 10 1/nm

(a) Fm3m CrN in [011] Zonenachse (b) Fm3m CrIN in
[021] Zonenachse

Abbildung 6.5.: HRTEM Abbildungen mit indizierten Fourier Transformationen mit CrN
mit kubischer Struktur und Fm3m Raumgruppe. Das FT Bild in (a) ist von
dem mittleren Kristallit im schwarzen Quadrat erstellt worden.

In Abbildung 6.5(a) ist in (i) ein HRTEM-Bild am Rand eines Aggregats, welches ein
Kristallit mit zwei Zwillingen (rosa Quadrat) enthalt. Abbildung 6.5(a)(iii) ist ein FT Bild der
Mitte von (ii) gezeigt. Der mittlere Kristallit hat eine Grofle von 2,7 X 2,0 nm. Von diesem
mittleren Kristallit wurde das FT-Bild erstellt. Es kann mit kubischen Fm3m CrN [291] in
[001] Zonenachsenorientierung indiziert werden. Der linke Zwilling ist in der gleichen
[011] Orientierung, jedoch um 109° zum mittleren Kristallit rotiert. Der rechte Zwilling ist
ebenfalls in der [011] Orientierung, aber um 114° rotiert. Die Zwillingsgrenzflache ist auf
der linken Seite 2,35 nm lang und 0,4 nm breit und 1,84 nm lang und 0,3 nm breit auf der
rechten Seite. In Abbildung 6.5(b) ist ein 4 X 3,5 nm grofler Kristallit, der einen intensiven
HRTEM Kontrast zeigt. Markiert mit einem schwarzen Rechteck ist der Bereich der fiir die
FT verwendet wurde. Das Muster im FT-Bild kann mit Millerschen Indizes der Fm3m CrN
Kristallstruktur in [001] Orientierung von [291] ebenfalls indiziert werden. Auch hier, wie
bei der SAED in Abbildung 6.4, ware eine Indizierung mit CrNy 9 (ICSD 192946) méglich. Die
hexagonale 3-Phase konnte weder in SAED- noch in HRTEM-Untersuchungen identifiziert
werden, trotz bereits publizierter Schwierigkeiten der Synthese monophasiger Materialien
erkennbar im Phasendiagramm in Abbildung 6.1 [167, 285].
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6.3. Experimentelle Ergebnisse

6.3.3. Chemische Zusammensetzung

6.3.3.1. EDXS

HAADF-STEM

Abbildung 6.6.: Verteilung von O in blau, N in gelb und Cr in rot mit entsprechender
HAADF-STEM Abbildung eines reprasentativen Aggregats. C, I, Cl und
Cu sind nicht gezeigt.

Die chemische Zusammensetzung wurde mit EDXS untersucht. Hierfiir wurden die
Elementverteilung der CrN Aggregate bestimmt und an verschiedenen Messbereichen
quantifiziert. Im HAADF-STEM Bild sind quantifizierte Messpunkte mit Nummern mar-
kiert. Die jeweiligen Ergebnisse der Quantifizierung sind in Tabelle 6.1 dargestellt.

Tabelle 6.1.: Quantitative Auswertung der CrNy Elementverteilungsbilder (s. Abbildung
6.6). F, Cl und Cu Quantifizierungen sind im Anhang in Tabelle B.5 gezeigt.

Messstelle Elemente in at%
EDX-Map Messpunkt C N O Si Cr
1 52 5 26 0 14
Abb. 6.6(b) 2 58 14 11 0 15
3 94 1 3 1 -

In Abbildung 6.6 ist eine HAADF-STEM Abbildung eines grof3en langlichen Agglomerats
bestehend aus mehreren kleinen Aggregaten gezeigt. In den Elementverteilungsbildern
in Abbildung 6.6 ist die N, O und Cr Verteilung in jeweils gelber, blauer und roter Farbe
dargestellt. Im HAADF-STEM Bild sind mehrere grolere, zusammenhangende Bereichen,
die heller erscheinen, wie zum Beispiel der rundlich-ovale Bereich in der Mitte, sowie
kleinere Bereiche mit schwacherem Kontrast erkennbar. In der Cr-Verteilung ist eine
Verteilung welche etwa der Helligkeitsverteilung des HAADF-STEM Bildes folgt, sichtbar.
Demgegeniiber konnen unterschiedliche Verteilungen von N und O gesehen werden. Der
ovale Bereich in der Mitte, Messpunkt 1, ist intensiver blau gefarbt und hat somit eine
héhere relative O Konzentration als andere Bereiche im Aggregat, wie zum Beispiel unten
links in Messpunkt 2. Hier ist eine lokal hohere relative Konzentration von N gegen-
iiber O zu erkennen. Quantifizierungen dieser zwei Messstellen 1 und 2 in Tabelle 6.1
geben den optischen Eindruck aus Abbildung 6.6 wieder. In Messpunkt 1 ist mit 26 at%
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6. Nanoporose Chromnitrid Aggregate

gegeniiber 11 at% in Messpunkt 2 eine signifikant hohere Konzentration von O enthalten.
Die N-Konzentration ist dem entgegen an Messpunkt 1 mit 5 at% niedriger als in Mess-
punkt 2 mit 14 at%. Aus den Quantifizierungen in Tabelle 5.2 kann fiir Messpunkt 1 eine
Nitrid-Stochiometrie CrNy4 und eine Oxid-Stochiometrie von CrO; ¢ gebildet werden. In
Messpunkt 2 ist das Verhaltnis von Cr/N = 1,1 mit CrNj9 nahe der Grenzzusammenset-
zung fiir Fm3m Nitridphasen von 1 : 1. Quantifizierungen von O in Messpunkt 2 geben
eine Oxid-Stochiometrie von CrO ;. Die Herkunft der Sauerstoffverunreinigungen kann
anhand der hiatialen Sauerstoffverteilung in Abbildung 6.6 auf oxidische Paragenesen ge-
schlossen werden, da mit einer sekundéren Sauerstoffverunreinigung eher eine homogene
Verteilung von Oxid-Phasen erwartbar wire.

Hohe Konzentrationen von C in Tabelle 6.1 sind vor allem auf den Tragerfilm und Synthese-
und Losungmittelriickstande zurtickzufithren. Hierbei ist auch Si und nicht gezeigte weite-
re Elemente Cl und F synthese- und praparationsbedingt in der Probe enthalten sind. So
sind Si Gehalte eventuell durch Glasgefafie verursacht. Eine denkbare Quelle fiir F kann
im verwendeten Polytetrafluorethylen-Magnetriihrer gefunden werden. Dagegen ist eine
Cl Verunreinigungen auf das verwendete CrCl; Edukt zuriickzufithren. Auch Cu ist in
EDXS Messungen nachweisbar, da das TEM-Netzchen auch hieraus besteht.

6.3.3.2. EELS

Intensitat [/]

C-K N-K O-K  Cr-L,; Cr-L, Cr-L,
T T T T T T T
300 400 500 600 580 590 600 610
Energieverlust AE [eV] Energieverlust AE [eV]

Abbildung 6.7.: EELS Spektren in (a) von C — K bis Cr — L, 3. In (b) ist der Energiebereich
der Cr — Ly 3 Kante hoher aufgelost, dargestellt.

Zur weiteren Analyse der chemischen Zusammensetzung wurden vier Aggregate mit EELS
analysiert. Hiermit wurden vor allem die Cr Oxidationsstufe sowie Kantenfeinstrukturen
von der N — K und O — K Kante untersucht. In Abbildung 6.7(a) sind vier Spektren,
(EELS 3-6) jeweils markiert in schwarzer, violetter, rosa und griiner Farbe, von 250 bis
650 eV gezeigt. Bei allen Spektren wurde der Untergrund vor der C — K Kante abgezogen.
Man kann in allen Spektren C — K bei 285eV, N — K bei 400 eV, O — K bei 535eV und
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6.3. Experimentelle Ergebnisse

Cr — Ly3 bei 580 eV erkennen. Hierbei ist vor allem die C — K, aufgrund des C-haltigen
Tragerfilms, sowie wegen residualen Losungsmitteln und Riickstande der Synthese auf
der Probe stark ausgepragt. Zudem zeigt die C — K Kanten ELNES keine Indikationen
karbidischer Verbindungen [292, 293] . Die N — K und Cr — L;3 Kanten sind deutlich
sichtbar und zeigen eine Feinstruktur. Demgegeniiber ist die O — K Kante eher schwach
ausgepragt zeigt aber eine Feinstruktur, was auf die Prasenz von Oxidphasen hinweist.
In Abbildung 6.7(b) ist die Cr — L, 3 Kante bei hoherer Energieauflosung dargestellt. Die
Cr— Ly 3 ELNES der Spektren sehen untereinander sehr ahnlich aus und werden durch zwei
pragnante Peaks L3 bei 586 eV und L, bei 595 eV charakterisiert. Dabei hat L3 eine hohere
Intensitat als Ly. Zu hoheren Energieverlusten sinkt die Intensitat mit einem Minimum
bei 600 eV. Darauffolgend steigt die Intensitat geringfiigig wieder an. Diese ELNES steht
in Ubereinstimmung mit bereits publizierten Cr — L, 3 Kanten von CrN wo auch zwei
gleichférmige Peaks zu sehen sind [227, 294-296].

— N-K Kante (geglattet)
a d - - - - ELNES Features

v 1 1 1 1 1 1 1 1
390 400 410 420 430 440 450 460 470
Energieverlust AE [eV]

Abbildung 6.8.: N — K Kante geglattet mit Feinstruktur-Features a-d.

Die ELNES der N — K Kante ist in Abbildung 6.8 zu sehen. Bei 401,2 eV beginnt die Kante
mit zwei scharfen Peaks a und ¢ bei 405,7 €V und 416,3 eV. Beide Peaks haben Schultern b
bei 407,5 eV und c bei 414,3 eV die sich jeweils iiberlappen. Dabei ist b hinter a und ¢ vor a,
wobei ¢ besser ausgeprégt ist. Nach d sinkt die Intensitét in der ELNES bis zu einem breiten
weniger gut ausgepragten Peak d bei 437,3 eV. Nach [295] sind b und c als Peaksplitting
des L; Peaks a und L, Peaks d zu interpretieren. Dies wird durch Kristallfeldeffekte bedingt
durch die oktaedrische Koordination von N um Cr hervorgerufen. Gemessene N — K
Kanten variabler CrNy Stochiometrien mit x = 0; 0,3;0,5;0,67; 1 von [227] zeigen, dass fiir
Stochiometrien CrNy3_g 7 Peak ¢ gut ausgepragt ist. Dagegen ist ¢ bei CrN; (und CrNy)
nicht erkennbar. Auf Basis dieses Befunds ist ¢ in Abbildung 6.8 eine Indikation fiir eine
stickstoffdefizitare Stochiometrie des nanopordsen Materials.
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6. Nanoporose Chromnitrid Aggregate

6.3.4. Kontamination

Wihrend der Messungen im TEM und vor allem im STEM Betrieb wuchs eine pragnante
Kontaminationsschicht auf den Aggregaten in kurzer Zeit. Bei manchen Aggregaten
erfolgte dieser Prozess unmittelbar wahrend der ersten Bildakquisition, wihrend bei
anderen Aggregaten erst nach vier bis fiinf HAADF-STEM Bildern eine Schicht zu sehen
war. Diese Schicht schwankt in Dicke zwischen 7,5 nm bis 22,3 nm, wobei nach langen
EDXS Messungen noch dickere Kontaminationsringe, bedingt durch die lange Messzeit
erkennbar sind.

6.3.5. Gassorption

Eine Gassorptionsmessung wurde von [70] durchgefiihrt um die Porenstruktur der nano-
pordsen CrNy Aggregate charakterisieren zu konnen.

200
CrN,: BJH
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'2' B Mesoporen
c
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Abbildung 6.9.: Porenweitenverteilung von nanoporosen CrNy Aggregaten ermittelt mit
der BJH-Methode. Rosa markiert den Mesoporenbereich, wahrend Violett
den Mikroporenbereich hervorhebt.

In Abbildung 6.9 ist eine Porenweitenverteilung des Porenvolumens [cm?/g] entlang der
Porenweite in Nanometer dargestellt. In Rosa ist der Anteil der Mesoporen und in Violett
ist der Anteil an Mikroporen hervorgehoben. Der Verlauf beginnt bei 0,95 nm (183 cm?/g)
mit einem exponentiellen Abfall bis 4,5 nm (6,7 cm®/g). Zu grofleren Porenweiten bleibt das
adsorbierte Volumen nahezu konstant. Kein Maximum kann in der Porenweitenverteilung
identifiziert werden.

Die Isotherme, abgebildet im Anhang in Abbildung B.13 auf Seite 227, zeigt eine Hysterese
die dem H4 Typ nach [297] dhnelt. Solche H4 Hysteresen werden haufig bei Materialien die
aus aggregierten Kristallen und Kristalliten bestehen, sowie weiteren mikro-mesopordsen
Materialien beobachtet [221].

Eine grofle BET-Oberfliche von 426,25 m?/g und ein grofies Mikroporenvolumen von
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125 mL/g deuten auf signifikante Anteile von Mikroporen im Gefiige. Diese grofieren
Anteile an Mikroporen konnen zum Teil auch in Gefiigeanalysen mittels HAADF-STEM
und der Kristallitdurchmesserverteilung gesehen werden. Das feinkornige Gefiige in Ab-
bildung 6.3(a) auf Seite 86 zeigt eine hohere Packungsdichte und kaum gréflere Poren. Die
Kristallitabstandsverteilung in Abbildung 6.3(c) auf Seite 86 zeigt zudem ein Uberwiegen
von Abstidnden an der Grenze der Mikro- und Mesoporen, zwischen 1,5 — 2,5 nm, was
jedoch nicht in der Porenweitenverteilung in Abbildung 6.9 gesehen werden kann.

6.4. Diskussion

Motiviert durch eine Vielzahl interessanter Anwendungsmoglichkeiten wurden nanopord-
se Chromnitridaggegate mithilfe einer Weichtemplat-Synthese und durch des Mechanis-
mus der verdampfungsinduzierten Selbstassemplierung der Kristallite von Dr. V. Rein (AOC
- AG Prof. C. Feldmann) hergestellt. Die Bildanalysen des Gefiiges zeigen ein sehr homoge-
nes, feinkorniges Gefiige aus etwa 2,2 nm kleinen Kristalliten, die eine pordse Substruktur
aufbauen. Diese Kristallitgrofie ist dabei signifikant kleiner als Kristallitdurchmesser, die
in bisher publizierten Arbeiten gezeigt wurden [166, 167]. Die Kristallitabstandsverteilung
in Abbildung 6.3(c) auf Seite 86 zeigt zudem ein Uberwiegen von Abstinden an der Grenze
der Mikro- und Mesoporen, zwischen 1,5 — 2,5 nm, was auch in Gassorptionsanalysen der
BET-Oberflache und des Mikroporenvolumens, nicht jedoch in der Porenweitenverteilung
Abbildung 6.9, gesehen werden kann.

Eine Analyse der chemischen Zusammensetzung mit EDXS zeigt eine stickstoffdefizitéare
Stochiometrie von CrNj 9, welche durch EELS Analysen der N — K ELNES bestatigt wird.
Zudem zeigen beide Analysemethoden, EDXS und EELS, dass die Probe Paragenesen
von Chromoxid enthilt. Dabei ist es naheliegend, dass nur geringe Mengen an Chro-
moxidverunreinigungen in der Probe enthalten sind, da keine Oxidphase mit SAED- und
HRTEM Untersuchungen nachgewiesen wurden. Ein Vorbehalt hierbei wire ein Vorliegen
amorpher Chromoxide, die nicht mit Kristallstrukturanalysen identifiziert werden kénnen.
Hiergegen spricht jedoch eine erkennbare Feinstruktur der O — K Kante in Abbildung
6.7. Weitere potentielle Verunreinigungen durch Chromkarbide konnen trotz hoher C
Konzentrationen in EDXS aufgrund der C — K Kante in EELS (Abbildung 6.7) ausgeschlos-
sen werden. Die in EDXS ermittelte CrNy9 Zusammensetzung ist im Einklang mit der
in SAED- und HRTEM-Untersuchungen identifizierten kubischen Fm3m Kristallstruktur.
Erwédhnenswert ist das Fehlen der hexagonalen [3-Phase, da Mischphasen aus kubischem
und hexagonalem Chromnitrid mit konventionellen Herstellungen sehr haufig sind. Eine
Herstellung eines monophasigen Nitridmaterials, wie hier gezeigt, wird hingegen als sehr
schwierig angesehen [167, 285].

6.5. Schlussfolgerung

Einige hervorstehende Schlussfolgerungen und Highlights der Analyse

« Hoher Grad an Homogenitét hinsichtlich der Nitridphasenzusammensetzung
und Kristallitgrofie.
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6. Nanoporose Chromnitrid Aggregate

= Material besteht aus Fm3m CrN.
= Kristallitdurchmesser schwankt zwischen 1,1 und 3,7 nm.

= Kleinere Kristallitdurchmesser als in publizierten Arbeiten wurden
erzielt.

+ Analysen der chemischen Zusammensetzung mit EDXS und EELS geben Hin-
weise auf Chromoxid-Fremdphasen.
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7. Nanoporose Molybdannitrid Aggregate

Zielsetzung und Fokus dieses Kapitels

« Analyse des Gefiiges, der Kristallstruktur und der chemischen Zusammenset-
zung.

« Fokus auf potentielle Uberstrukturen aufgrund des grofen Einflusses auf Kata-
lyse und Supraleitung.

+ Vergleich der Phasenzusammensetzung mit publizierten Arbeiten hinsichtlich
des Einflusses des Edukts und der Reaktionstemperatur.

7.1. Stand der Literatur

Molybdénnitride gehéren zur Gruppe der Ubergangsmetallnitride. Wie alle Nitride dieser
Stoffgruppe kann es als Einlagerungsmischkristall eingeordnet werden [298]. Mo stellt
dabei das Strukturgeriist, dessen Liicken mit N besetzt werden konnen. Die Besetzung
ist in der Regel zufallig und partiell, was zu interessanten und variierenden Materialei-
genschaften fiilhren kann. Besonders in dem Bereich der Katalyse finden Molydannitride
Anwendung. Hierbei zeigen sie mit Edelmetallen vergleichbar hohe katalytische Aktivita-
ten, was auf die Position von N auf Zwischengitterpldtzen und der daraus resultierenden
Modifikation der Zustandsdichte am Fermi Niveau zuriickzufithren ist [43]. Mit dieser
hohen katalytischen Aktivitat besteht fiir MoNy das Potential, das teure und seltene Platin
als Katalysator in mehreren Anwendungen zu ersetzen [299]. Dies ist vor allem fiir den
Einsatz in Wasserstoftbrennstoffzellen wichtig, da hier der Einsatz von Edelmetallen ein
Hindernis darstellt. In Wasserstoffbrennstoffzellen, die aus einer Polymer-Elektrolyt Mem-
bran bestehen, konnte MoNy bei der Sauerstoffreduktionsreaktion als kostengiinstiger
und effizienter Kathodenkatalysator verwendet werden [51]. Diese Sauerstoffreduktion
wird durch die Abgabe von Elektronen an der Oberfliche von MoN und Mo;N aktiviert
und wird durch die besonderen Eigenschaften der Metall-Stickstoff Bindung erméglicht.
Bei diesem Prozess ist die Koordinationsumgebung und Besetzung von N in den Liicken
entscheidend. Neben der Anwendung in Wasserstoffbrennstoffzellen zeigt MoNy, Platin-
ahnliche katalytische Aktivititen bei der Dehydrierung von Kohlenwasserstoffen, in der
Hydrogenolyse und bei Isomerisierungsreaktionen [300]. Hierbei ist eine Hydrogenolyse
eine Spaltung einer Einfachbindung, wohingegen eine Isomerisierung zu einer Verdnde-
rung der Atomanordnung eines Molekils fithrt. Hier variiert ebenfalls die katalytische
Aktivitat mit der Koordination und somit der daraus resultierenden Kristallstruktur.

In Abbildung 7.1 ist das Mo — N Phasendiagramm nach [301] entlang der Stickstoffkonzen-
tration als Atomprozent iiber die Temperatur in °C dargestellt. Im Mo — N Phasendiagramm
gibt es y—Mo,N mit kubischer NaCl Struktur, 8—MoN mit hexagonaler Struktur, tetragonal
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7. Nanoporése Molybddannitrid Aggregate

zentriert 3—Mo;N Phase sowie x—Mo. Metallisches «—Mo ist in Abbildung 7.1 paragene-
tisch mit der y— und 3—, sowie mit Schmelze vorhanden. Die hexagonale 8—MoN Phase
besitzt zwei Raumgruppen: 6;—MoN mit WC Struktur (P6m2) bestehend aus einer trigonal-
prismatischen Schicht aus MoNg und 83—MoN mit NiAs Struktur (P6;/mmec) bestehend
aus einer Stapelfolge von MoNs Oktaedern [302, 303]. Diese zwei Subtypen konnen meist
selten unterschieden werden, da sie nur in der Position der N Atome verschieden sind,
was mit XRD kaum detektiert werden kann. Theoretische Arbeiten zeigen jedoch, dass die
83—MoN die stabilere Phase ist [298] und das beide hexagonalen Phasen stabiler als die
kubische Phase sind.
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Abbildung 7.1.: Phasendiagramm Mo — N nach [304, 305].

Dabei ist die katalytische Aktivitdt nicht nur abhangig von der Kristallstruktur, sondern
wird auch stark von der Mikrostruktur beeinflusst. Eine weitere interessante Eigenschaft
ist die Supraleitung, die alle MoNy Phasen demonstrieren. Die hexagonale d-Phase und
kubische y-Phase besitzen supraleitende Eigenschaften beim Unterschreiten einer Uber-
gangstemperatur von jeweils 12 K und 5 K [306, 307]. Eine geordnete N Besetzung bei dieser
Kristallstruktur wiirde nach theoretischen Arbeiten zu einer Erhohung der Ubergangstem-
peratur auf 29K fiihren [302, 308]. Wie die meisten Ubergangsmetallnitride erhalt MoNy
ebenfalls grofle Aufmerksamkeit fiir seine guten Materialeigenschaften. Alle MoNy Phasen
besitzen einen niedrigen elektrischen Widerstand, hohe thermische Stabilitat sowie sehr
gute Korrosions- und Verschleiflbestandigkeit, weshalb sie in verschiedenen technischen
Anwendungen von Beschichtungen fiir Werkzeuge bis zur Mikroelektronik zum Einsatz
kommen [309, 310]. In der Mikroelektronik befassen sich viele Arbeiten in der Applikation
des Materials als Diffusionsbarriere zwischen Cu und n-dotiertem Si besonders wegen
der Bestandigkeit bei der Hochtemperaturprozessierung der Bauteile [311]. Hinsichtlich
weiterer technischer Applikationen als Beschichtungsmaterial wird es vor allem wegen
seiner Harte von 22 — 34 GPa [43, 312] und 2000 HV (Load 10 g) verwendet. Solche MoNy
Beschichtungen, wie sie im technischen Gebrauch zum Einsatz kommen, werden mit
verschiedenen Sputtertechniken wie zum Beispiel Magnetron-Sputtern hergestellt [311,
313-315]. Wahrend einer solchen Herstellung wird eine Abfolge von Phasen mit steigender
Nitridierung von Mo — 3—Mo;N — y—Mo,N — 8—MoN hiufig beobachtet [312]. Fir

96



7.2. Synthese

Anwendungen in der Katalyse werden Molybdédnnitride mit hohen Oberflachen benétigt.
Synthesen solcher nanoskaliger MoNy Phasen basieren haufig auf karbothermischer und
metallothermischer Reduktion, sowie Ammonolyse von Molybdanoxid [316-318]. Diese
konventionellen Methoden produzieren jedoch Molybdannitride mit groien Korngréfien
und kleinen Oberfldchen bedingt durch die niedrige Reaktionskinetik [316, 317]. Roy et al.
[316] umgehen dieses Problem mithilfe eines in situ paragenetischen Opfertemplats, um
den Kontakt zwischen den Korngrenzen zu unterdriicken. Die hierbei maximal erzielte
BET-Oberfliche betriagt 116 m?/g mit Kristallitgréfien zwischen 7,8 — 12,8 nm. In HRTEM
Bildern dieser Publikation ist jedoch eine starke Aggregation der Kristallite sichtbar. Vol-
pe und Boudart erzielten stabile Mo,N Pulver bestehend aus 3 — 4 nm Kristalliten mit
einer sehr groflen Oberfliche von 220 m?/g durch eine temperaturkontrollierte Reaktion
zwischen MoOs; und NH3 zu Mo;N. Sie variierten dabei die Geschwindigkeit der Tempera-
turdnderung stufenweise. Bei solchen temperaturkontrollierten Ammonolyse-Reaktionen
wird das Gefiige durch eine pseudomorphose Transformation des Prakursors zum Nitrid
erzielt [319]. Dies ermdglicht zum Beispiel die Herstellung von zwiebelférmigen 6—MoN
Phasen [313], Nanorods aus y—Mo;N [320] oder Plittchen von 8—MoN. Des Weiteren
wurde gezeigt, dass diese Ammonolyse-Reaktion je nach Prakursor zu unterschiedlichen
MoNy Phasen fithrt. Wahrend ein MoOs3 Prakursor zur Bildung von y—Mo;N fiihrt, erziel-
ten Ganin et al. [168] mit MoCls und MoS; Prakursoren die hexagonale 6—MoN Phasen
sowie MosNg [168]. Hierbei wurde gezeigt, dass beide hexagonalen Phasen 6; mit P6m2
(WC-Typ) und 63 mit P65/mmc (NiAs-Typ) durch die Wahl des Temperaturbereichs mit
500 — 600 °C fiir 87 und 730 °C fir 5 hergestellt werden konnen.

7.2. Synthese

Die Synthese wurde von Dr. V. Rein in der Arbeitsgruppe von Prof. C. Feldmann (Insitut
fir Anorganische Chemie, KIT) durchgefiihrt.

Zur Herstellung nanopordser Molybdénnitrid MoNy Aggregate werden einer Suspension
aus 139,2 mg Lithiumdimethylamid (2,7 mmol), 245,6 mg Lithiumoctylamid (1,8 mmol) und
10 mL absolutem Pentan, 248,6 mg Molybdénchlorid MoCls (0,9 mmol) hinzugefiigt. Diese
Reaktionsmischung wird fiir zwei Tage bei Raumtemperatur geriihrt, wahrend sich ein
weifler Niederschlag bildet. Dieser wird nach der Reaktionszeit abfiltriert und bei 600 °C
fiir 10 h getempert. Danach wird der schwarze Feststoff mit Methanol gewaschen.

7.3. Experimentelle Ergebnisse

7.3.1. Gefiige

Die untersuchten MoNy Aggregate besitzen eine grofie Verteilung an Durchmessern von
sehr kleinen Aggregaten mit 47 nm bis zu sehr grofien Aggregaten mit 1132 nm mit einem
Median von 244 nm (siehe Abbildung 7.2(b)). Zusétzlich besitzen die Aggregate keine cha-
rakteristische Morphologie, sondern zeigen grofie Variabilitat von zerfranst und suturiert
bis rundlich und rechteckig. Abbildung 7.2(a) stellt eine typische TEM Aufnahme eines
MoNy Aggregats dar. Es hat eine langliche, rechteckige Form mit rundlichen Wolbungen.
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Abbildung 7.2.: (a) TEM Ubersichtsabbildung eines MoNy Aggregat. (b) Verteilung der
Aggregatdurchmesser dargestellt als Box-Plot.

Die Aggregatgrenzen sind tiber weite Strecken diskrete und mit einer wenig geschwunge-
nen Form. Am rechten unteren Ende des Aggregats scheint das feinkornige Aggregat in
einer amorphen Matrix eingebettet zu sein. Hingegen erscheint die Aggregatgrenze eher
feinkornig und zerfranst an der oberen Kante. Solche unregelmafligen Aggregatgrenzen
sind oft in TEM Aufnahmen von Aggregaten erkennbar sofern diese nicht von amorphem
Material umsdumt sind. Das Gefiige der Aggregate ist eher inhomogen beziiglich der Kris-
tallitverteilung was anhand der Kontrastverteilung in Abbildung 7.2(a) erkennbar ist. Es
gibt lokalisierte dichtere Stellen sowie pordsere Stellen von etwa 8 bis 20 nm Gréfie. Dieses
inhomogene Gefiige ist ebenfalls in der Kontrastverteilung in HAADF-STEM Abbildungen
erkennbar. In Abbildung 7.3(a) ist ein 1800 nm grof3es Aggregat bestehend aus kleinen
Kristalliten zu sehen. Die Kristallite sind tiberall homogen verteilt. Im oberen Teil des
Aggregats ist der Kontrast deutlich heller einhergehend mit einem scheinbar dichteren Ge-
fiige als im unteren Teil des Aggregats. Zudem erkennt man an manchen Stellen eine nadel-
oder plattchenférmige Ordnung der Kristallite tiber Langen von 50 bis 200 nm markiert
mit rosa Pfeilen in Abbildung 7.3(a). Zusétzlich weisen die Aggregate oft lokal rundliche
Bereiche mit einer niedrigen Dichte an Kristalliten auf. Beispielsweise befinden sich in
Abbildung 7.3(a) in der unteren Hilfte des Aggregats zwei grofle ovalférmige 200 nm
lange Bereiche. In der TEM Abbildung in Abbildung 7.2(a) ist ebenfalls eine ovalférmige
Pore erkennbar. Dieses hiatiale Gefiige basiert primér auf der unterschiedlichen Packungs-
dichte der Kristallite. Die Kristallite untereinander sehen sich insgesamt sehr dhnlich. Sie
haben einen isometrischen Habitus mit einer polyedrischen bis runden Form mit einer
geringen Streuung an Kristallitdurchmessern von 3,2 nm bis 4,7 nm mit einem Median
von 4,0 nm, was in der Verteilung in Abbildung 7.3(b) dargestellt ist. Zusétzlich zu den
bereits beschriebenen grofien Poren, bauen die Kristallite eine weitere pordse Substruktur
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7.3. Experimentelle Ergebnisse

auf. In Abbildung 7.3(a) sieht man, dass die unterschiedlich geordneten Kristallite einen
Abstand zu benachbarten Kristalliten besitzen. Aus solchen HAADF-STEM Abbildungen
wurden Kristallitabstinde ausgemessen und in Abbildung 7.3(c) als Histogramm iiber den
Kristallitabstand dargestellt. Es wurden Kristallitabstande zwischen 0,8 und 7 nm gemessen,
wobei innerhalb dieses Grof3enbereichs Abstande zwischen 1,0 und 3,5 nm sehr haufig zu
beobachten sind. Danach nimmt die Frequenz der Messwerte stetig ab. Somit befinden
sich die meisten Kristallitdurchmesser im Gréflenbereich der Mikroporen und der sehr
kleinen Mesoporen.
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Abbildung 7.3.: (a) HAADF-STEM Abbildung eines MoNy Aggregats mit einer Vergrofle-
rung der Substruktur im rosa Kasten. Rosa Pfeile markieren pléattchen-
formige Ordnung der Kristallite. (b) Verteilung der Kristallitdurchmes-
ser dargestellt als Box-Plot Diagramm. (c) Verteilung der aus HAADF-
STEM-Abbildungen ausgemessenen Kristallitabstande dargestellt als Hi-
stogramm.
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7. Nanoporése Molybddannitrid Aggregate

7.3.2. Kristallstruktur

Die Kristallstruktur der Aggregate wurde mit SAED und durch FT-Analysen auf Ba-
sis von HRTEM Abbildungen untersucht. In Abbildung 7.4(a) ist ein SAED-Bild eines
780 nm groflen Aggregats gezeigt. Die Intensitdten wurden azimutal integriert und als
Radialprofil tiber den reziproken Abstand in Abbildung 7.4(b) dargestellt. Man sieht ei-
ne polykristalline Struktur in (a) anhand mehrerer, unterschiedlich breiter und scharfer
Debye-Ringe mit einzelnen hervorstehenden Reflexen auf den Ringen. Es existieren hier
drei ausgepragte Debye-Ringe bei 4,1, 4,8 und 6,7 nm~! welche jeweils in (b) mit dem
(111), (002) und (022) Reflex der kubischen y;—Mo,N Kristallstruktur von Cao et al. [51]
(ICSD 251625) mit Raumgruppe Fm3m mit Gitterparameter a = 4,192A indiziert werden
konnen. Die schwécheren Debye-Ringe bei hoheren Raumfrequenzen kénnen ebenfalls
mit dieser Kristallstruktur indiziert werden. Mit dieser kubischen Fm3m Kristallstruktur,
die in variablen Stochiometrien y;—Mo,Ny.y stabil ist, konnten alle SAED Aufnahmen
von verschiedenen Aggregaten indiziert werden. Hierbei kann eine Verwechselung mit
Karbiden ausgeschlossen werden, da diese nahezu keine kubischen Phasen bilden [321,
322]. Nur als Hochdruckphase (17 GPa) ist eine einzige kubische Struktur bekannt [323].

—— SAED Radialprofil

(111)(002) 1 dizierte Reflexe: kub. y,-Mo,N
(022

(113)

Azimut. integr. Intensitaten
S
(=]
2

2 4 6 8 10 12 14
Reziproker Abstand [nm™']

(a) SAED: MoNy Aggregat (b) Radialprofil

Abbildung 7.4.: (a) SAED Aufnahme mit 285 mm KL eines MoNy Aggregats. Die Inten-
sititen der Debye-Ringe wurde in (b) fir ein Radialprofil als azimutal
integriert.

Mit der aus SAED Untersuchungen (Abbildung 7.4) identifizierten y;—Mo,N Kristall-
struktur, konnen auch FT-Bilder der HRTEM Aufnahmen einzelner Kristallite, wie zum
Beispiel in Abbildung 7.5(a), indiziert werden. Neben dieser y; — Mo,N Phase, wurden
weitere Molybdannitrid Phasen identifiziert. In Abbildung 7.5(b) dargestellt ist ein y,—
MosN; Kristallit, der mit der Pm3m Kristallstruktur mit Gitterparameter a = 4,165A [303]
in der [111] Zonenachse indiziert werden kann. Diese Struktur ist den y; — MoNy Phasen
sehr dhnlich und unterscheidet sich von diesen durch eine Ordnung von Vakanzen, welche
zu den Uberstrukturreflexen, sichtbar im FT-Bild in Abbildung 7.5(c), fithrt. Die Bloch-
wellensimulation des Kristallits gezeigt in Abbildung 7.5(c) mit Simulationsparametern
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7.3. Experimentelle Ergebnisse

und Defokus-Dicken Tableau im Anhang Kapitel B.5.4 in Abbildung B.17, bestatigt diese
Phasenzuordnung. Zusétzlich zu diesen kubischen Phasen ist die hexagonale d;—MoN
Phase [324] mit Raumgruppe P6m2 mit Gitterparameter a; ; = 2,861 und ¢ = 2,843 in den
Proben in geringen Mengen enthalten. In Abbildung 7.5 ist ein 4 nm grofier hexagonaler
Kristallit welcher mit 5—MoN von Bull et al. [325] mit Millersche Indizes fiir [110] indiziert
wurde. Die Koexistenz von & und y;; Phasen ist im entsprechenden Phasediagramm
in Abbildung 7.1 nicht zu sehen. Dies ist eventuell bedingt durch die Diskrepanz von
physikalischen Eigenschaften zwischen Volumen- und Nanomaterial [10, 241, 242]. Nach
wiederholten Messungen der gleichen Probe kénnen auch sekundére Oxidphasen anhand
von Kristallitindizierungen mit MoOs mit Kihlborg et al. [326] (ICSD 35076) identifiziert
werden (siehe Anhang Abbildung B.14).

FT Mo,N (Fm3m) [011]
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(c) Kristallit indiziert mit vy, — MosN,

Abbildung 7.5.: HRTEM Abbildungen mit indizierten Fourier Transformationen mit (a)
Y1 — MozN, (b) 8—MoN und (c¢) Y2 — MosNs.

7.3.3. Chemische Zusammensetzung - EDXS

Die chemische Zusammensetzung der MoNy Aggregate wurde mit EDXS analysiert. In
Abbildung 7.6 ist eine HAADF-STEM Abbildung eines reprasentativen Aggregats mit den
dazugehorigen Elementverteilungsbildern von Mo in Rot, N in Griin und O in Blau darge-
stellt. In der HAADF-STEM Abbildung sind mit Nummern jene Stellen markiert, welche
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7. Nanoporése Molybddannitrid Aggregate

quantitativ ausgewertet wurden. Die Ergebnisse der EDXS-Quantifizierung sind in Tabelle
7.1 gezeigt. Im HAADF-STEM Bild in Abbildung 7.6 ist ein etwa 400 nm grofles Aggregat
gezeigt. Nach aufien zum Rand des Aggregats ist eine Abschwiachung des HAADF-STEM
Kontrasts erkennbar. Diese Kontrastverteilung ist ebenfalls in den Elementverteilungsbil-
dern von Mo, N und O zu sehen.

Abbildung 7.6.: Verteilung von O in blau, N in griin und Mo in rot mit entsprechender
HAADF-STEM Abbildung eines reprasentativen Aggregats. C, I, Cl und
Cu sind nicht gezeigt.

Der helle, mittlere Bereich ist ebenfalls intensiver in den jeweiligen Verteilungsbildern
gefarbt. Demnach sind die Veranderung der Intensitit in der HAADF-STEM Abbildung
und in den Elementverteilungen auf Dickendanderungen des Aggregats zuriickzufithren.
Eine Quantifizierung der chemischen Zusammensetzung wurde in Punkt 1 in der Mitte
des Aggregats durchgefiihrt. Hieraus ergibt sich eine Nitrid-Stochiometrie von MosN; be-
ziehungsweise MoN 7. Vergleichbare Konzentrationen von 3 at — % O und 2 at — % O sind
sowohl im Aggregat als auch im Untergrund enthalten und konnen auf synthesebedingte
Verunreinigung durch Glasgefafie bedingt durch die Prasenz von Si, sowie sauerstoffhaltige
Adsorbate auf dem Tragerfilm zuriickgefithrt werden. Solche sekundaren Sauerstoffverun-
reinigungen konnen auch durch wiederholten Transfer der Probe bedingt sein. Die hohen
Konzentrationen von C stammen von dem Kohlenstoff-Tragerfilm und Lésungsmittelriick-
standen. Auch Cu ist in EDXS Messungen nachweisbar, da das TEM-Netzchen aus einem
Cu-Grid besteht.

Tabelle 7.1.: Quantitative Auswertung der MoNy Elementverteilungsbilder (s. Abbildung
7.6). Cl und Cu Quantifizierungen sind im Anhang in Tabelle B.6 gezeigt.

Messstelle Elemente in at%
EDX-Map Messpunkt C N O Si Mo
. 1 91 2 3 O 3
Abbildung 7.6(c) y 97 0 2 1 -
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7.3.4. Gassorption

Gassorptionsmessungen von nanopordsen MoNy Aggregaten die von [70] durchgefiihrt
und publiziert wurden, sind in Abbildung 7.7 sowie die Adsorptions- und Desorptionsiso-
therme im Anhang in Abbildung B.16 auf Seite 229 dargestellt. In Abbildung 7.7 ist eine
Porenweitenverteilung, die mit der BJH-Methode berechnet wurde, zu sehen. Der violette
Bereich markiert die Mikroporen, wahrend Rosa den Mesoporenbereich hervorhebt. Die
Verteilung zeigt eine Dominanz von Poren zwischen 1,0 — 3,0 nm mit einem Maximum
bei 1,59 nm bei einem Porenvolumen von 78,5 cm®/g im Mikroporenbereich. Zu grofieren
Porenweiten im Mesoporenbereich sinkt das Porenvolumen zunéchst auf 10,8 cm®/g bei
etwa 4,5 nm rasch ab. Oberhalb von 4,5 nm ist eine graduelle, geringe Abnahme des Poren-
volumens von 10,8 cm®/g zu 5,0 cm®/g erkennbar.

80 - MoN,: BJH
G .
% 60- B Mikroporen
(%)
c . B Mesoporen
S 404
ER
S
c 20_
g _
o
o gl

0 2 4 6 8 10

Porenweite [nm]

Abbildung 7.7.: Porenweitenverteilung von nanopordsen MoNy Aggregaten ermittelt mit
der BJH-Methode. Rosa markiert den Mesoporenbereich, wiahrend Violett
den Mikroporenbereich hervorhebt.

Nach Abbildung 7.7 liegt eine mikro- bis mesopordse Porenstruktur vor. Dies ist auch

in der Isotherme im Anhang in Abbildung B.16 erkennbar. Sie zeigt einen gleichmafligen
Anstieg mit einer kleinen Schwankung bei 0,7 P/P, und eine schmale Hysterese, welche
groBere Ubereinstimmungen mit dem H3+H4 Typ aufweist [221, 297]. H3 Hysteresen
sind indikativ fiir keilférmige Poren, wihrend H4 Hysteresen auf rechteckige oder schlitz-
formige Poren und auf Anteile an Mikroporen zuriickzufithren sind [327, 328]. Beide
Porenformen sind besonders bei Aggregaten aus plattchenférmigen Partikeln haufig anzu-
treffen [221, 328].
Diese Indikation der Hysteresenform auf plattchenformige Partikel wird durch linienartige
und schlierenférmige Partikel oder Partikelanordnung im HAADF-STEM Bild in Abbil-
dung 7.3(a) auf Seite 99 bestatigt. Des Weiteren ist die mikro- bis mesoporose Struktur
auch in der Kristallitabstandsverteilung in Abbildung 7.3(c) auf Seite 99 zu sehen.
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7. Nanoporése Molybddannitrid Aggregate

7.4. Diskussion

Nanopordse Molybdannitirdaggregate wurden mithilfe einer Weichtemplat-Synthese und
durch den Mechanismus der verdampfungsinduzierten Selbstassemplierung der Kristallite
aufgrund mehrerer méglicher Anwendungen im Bereich potentiell bedeutender Zukunft-
sinnovationen von Dr. V. Rein (AOC-AG Prof. C. Feldmann) hergestellt. Hierunter die
Verwendung eines MoNy Nanomaterials in Wasserstoft-Brennstoffzellen vor allem anzu-
fuhren ist [51, 52].

Die nanopordse Molybdénnitirdaggregate besitzen nach elektronenmikroskopischen Ana-
lysen ein Gefiige aus etwa 4 nm kleinen Kristalliten, welche eine mikro-mesopordse Sub-
struktur aufbauen. Zudem sind nadel- oder plattchenférmige Partikelanordnungen in
Abbildung 7.3(a) sichtbar. Diese Gefiigestruktur ist in Ubereinstimmung mit Gassorptions-
analysen die eine Mikro-Mesoporositit, sowie Indikationen der Prasenz plattchenférmiger
Partikel bestatigt. Kristallstrukturanalysen mit SAED zeigen, dass die meisten Kristallite
die kubische y;—Mo,N Struktur besitzen, welche eine Variabilitat der Stochiometrie er-
laubt. Dies ist konsistent mit XRD Analysen von [70]. Zudem wurden Paragenesen von
hexagonalem —MoN, sowie einer kubischen Uberstruktur MosN; (y,—Phase) mit HRTEM
nachgewiesen. Diese Phasenzusammensetzung mit einer Dominanz der kubischen Phase
wire nach [168] eher nicht zu erwarten, da das verwendete MoCls Edukt zur Bildung der
hexagonalen Phase fithren sollte. Ebenfalls unerwartet ist die Koexistenz von & und v,
basierend auf dem Phasendiagramm.

Die angegebenen Stochimetrien dieser Kristallstrukturen werden durch EDXS Quanti-
fizierungen bestatigt, wo eine Stochiometrie MosN; beziehungsweise MoNj ¢; ermittelt
wurde. CHN -Analysen von [70] ergaben ebenfalls eine MoN ¢; Zusammensetzung. Die
Zuordnung der hohen Kohlenstoffkonzentrationen zu Riickstanden der Synthese, neben
den kohlenstoffhaltigen Tragerfilm, wird durch den amorphen Saum bestatigt, der in
Abbildung 7.2(a) sichtbar ist. Dagegen kann eine Zuordnung des Kohlenstoffs in EDXS-
Messungen zu Karbiden weitgehend ausgeschlossen werden, da Molybdénkarbid nur als
Hochdruckphase bei 17 GPa kubisch vorliegen kann [321-323].

7.5. Schlussfolgerungen

Einige hervorstehende Schlussfolgerungen und Highlights der Analyse

« Nanoporose MoNy Aggregate bestehen aus etwa 3,2 bis 4,7 nm grofien Kristal-
liten mit einer Dominanz der kubischen y-Phase.

« 8;-Phase wurde nachgewiesen, was konsistent mit [168] und dem Phasendia-
gramm ist.

« Koexistenz von kubischen und hexagonalen Phasen mit einer Dominanz der
kubischen Phasen, bei der Verwendung von MoCls, obwohl [168] sagen, dass
ein MoCls Prakursor zur Bildung der hexagonalen Phase fiihrt.

« Kubische y,-Phase mit Uberstruktur, die supraleitende Eigenschaften hat, wur-
de nachgewiesen.
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8. Nanoporose Wolframnitrid Aggregate
und Nanoschichten aus Wolframnitrid

Zielsetzung und Fokus dieses Kapitels

« Analyse des Gefiiges, der Kristallstruktur und der chemischen Zusammenset-
zung.

« Einfluss der langkettigen Amine auf Habitus und Kristallstruktur zwischen
nanopordsem Wolframnitrid und Wolframnitrid Nanoschichten.

+ Analyse der Stapelung der Wolframnitrid Nanoschichten.

8.1. Stand der Literatur

Alle drei Nitride der sechsten Hauptgruppe der Ubergangsmetalle wurden im Zuge dieser
Arbeit untersucht. Wolframnitrid ist innerhalb der Gruppe das Element mit der hochsten
Ordnungszahl und einer mittleren Elektronegativitit von 1,4, verglichen mit Molybdan 1,3
und Chrom 1,6, was eine Elektronegativitatsdifferenz zwischen N mit 3,1 und W von 1,7
ergibt. Demnach befinden sich Bindungen zwischen W — N in entsprechenden Wolframni-
triden am Ubergang zwischen kovalent und ionisch. Wie die meisten Ubergangsmetallni-
tride findet WNy, vor allem in technischen Bereichen bedingt durch seine hervorragenden
Materialeigenschaften Anwendung. WNy Phasen sind durch ihre hohe Harte mechanisch
sehr bestidndig und zeigen gute Widerstandsfahigkeit gegeniiber chemischer Materialde-
gradation aufgrund von niedrigen Diffusionsraten in der Struktur [329-331]. Aufgrund
dieser niedrigen Diffusion kommen sie, wie auch Molybdénnitrid und Chromnitrid, als
Diffusionsbarriere zwischen Kupfer und Si in der Mikroelektronik in Frage [332, 333]. Im
Hinblick auf die fortschreitende Weiterentwicklung von Mikroelektronik zur Nanoelektro-
nik sind Synthesen von homogenen nanoskaligen Diinnschichten von grofiem Interesse
[334]. Hierbei ist die Homogenitat hinsichtlich des Gefiiges und der Phasenzusammenset-
zung, optimal ein monophasiges Material, notwendig, da Diffusionswege durch Dichte und
Orientierung von Korngrenzen und Defekten stark beeinflusst werden [335]. Des Weiteren
werden Wolframnitride als Katalysator eingesetzt, da sie durch die Zugabe von N Atomen
in die Metallstruktur eine chemisch funktionalisierte Veredelung des Metalls erfahren und
dadurch elektronische und katalytische Eigenschaften von Edelmetallen annehmen [336,
337]. Wie auch im Feld der Mikro- und Nanoelektronik werden fiir katalytische Applika-
tionen nanoskalige Wolframnitride mit groflen Oberflichen gebraucht. Die Herstellung
solcher Nanomaterialien wird jedoch durch die hohen Temperaturen in konventionellen
Synthesen erschwert, weswegen die meisten Studien und Anwendungen von WNy, auf
Volumenmaterial beschranken. Im W — N System gibt es zwei Hauptphasen: die kubische
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B—WN Phase mit Raumgruppe Fm3m und Gitterparameter a = 4,13 A, sowie die hexa-
gonale Struktur 5—WN, welche wiederum in unterschiedlichen Raumgruppen P6m2 mit
ai2 =2,89A,c=283A und P63/mmec mit a;, = 2,89 A, ¢ = 15,29 A vorliegen kann [338,
339]. Reversible Reaktionen zwischen den Phasen wurden bisher nicht beobachtet. Die
kubische [3-Phase ist bei einer Stickstoffkonzentration zwischen etwa 30 — 50 at% stabil.
Ab 50 at% ist nur die hexagonale 6-Phase stabil [338]. Zwischen 33 — 50 at% N konnen
beide Phasen im Gleichgewicht vorliegen, was experimentell durch Schénberg [340] nach-
gewiesen wurde.

WN Nanoschichten wurden bereits iiber das Atzen von MAX! Prikursoren in Lésung
hergestellt [342]. Dieses Verfahren beruht auf einer Pseudomorphose der bereits als Schicht-
stapel vorliegenden Struktur des Prakursors. Andere Verfahren beruhen auf Salz-Templat
Synthesen. Hierbei zeigen Yu et al. [343], dass W;N3 bei der Ammonolyse epitaktisch
auf einer KCI (002) Oberflache nach dem Prinzip der “domain matching epitaxy” wachst.
Sie stellten hiermit eine hexagonale, stickstoffreiche W2N3 Phase her, 2 die angeblich
wenige Nanometer diinn ist und eine laterale Ausdehnung von bis zu mehreren Mikro-
metern aufweist. Dabei sind die Schichten meist iibereinander gestapelt und die auflere
Geometrie der einzelnen Schichten ist rautenformig. Nachteilig bei dieser Synthese ist die
Verwendung des sauerstoffhaltigen Precurors (NH,)¢H,W12049 X H,O, da Paragenesen
mit Oxid-Phasen, beziehungsweise Oxidverunreinigungen, so kaum vermieden werden
konnen. Dasselbe Hindernis trifft auch auf die Synthese von hexagonalen WN Nanosheets
von Wand et al. [342] zu, wo WOj5 als Priakursor verwendet wurde. Unterstiitzt durch NaCl
lielen sie dinne WN Kristalle auf einem SiO,/Si Substrat mit chemischer Gasphasenab-
scheidung wachsen. Dadurch erzielten sie laterale Ausdehnungen von mehrere Mikrometer
groflen WN Schichten, die an der diinnsten Stelle mindestens 3 nm diinn sind. In der Mitte
der Schichten befinden sich eine dreieckige Keimstelle mit signifikant hoherer Dicke. Bei
beiden Publikationen von WN Diinnschichten ist die Basalflache die (001) Netzebene der
hexagonalen Kristallstruktur.

8.2. Synthese

Die Synthese wurde von Dr. V. Rein in der Arbeitsgruppe von Prof. C. Feldmann (Insitut
fir Anorganische Chemie, KIT) durchgefiihrt. Eine schematische Darstellung der Synthe-
seroute fiir nanopordse Wolframnitridaggregate ist in Abbildung 8.1(a) gezeigt, wihrend
Abbildung 8.1(b) die Synthese von Wolframnitrid-Nanoschichten darstellt.

Aggregate aus nanokristallinem WNy werden durch die Reaktion von Wolframchlorid
(WClg) mit Lithiumheptylamid (Li-HNHep Amid) und darauffolgendem Tempern synthe-
tisiert. Zuerst wird eine Li-HNHep Amid Suspension durch die Reaktion von Lithium
in Heptylamin mit der spateren Zugabe von langkettigen und mittelkettigen Aminen
hergestellt. Danach wird diese Li-HNHep Amid Suspension einer WCls Heptan Suspen-
sion im Volumenverhaltnis von etwa 1:1 hinzugegeben. Das Gemisch wird 10 Tage bei

IMAX-Phasen haben eine My;; AX,, Zusammensetzung mit M=Ubergangsmetall, A=Element der Gruppe
11-16, X=C oder N und n zwischen 1 — 4 [341].

2WN und W,Nj; haben sehr dhnliche hexagonale Kristallstrukturen. Das in [343] gezeigte HRTEM Bild
kann auch mit der normalen 3—WN Phase indiziert werden.
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Raumtemperatur geriihrt. In dieser Zeit bildet sich ein LiCl Feststoff der danach abgefiltert
wird. In einem letzten Schritt wird die dlige restliche Emulsion in einem Korund-Tiegel in
Ar Atmosphire bei 800 °C tiber Nacht getempert. Nach dem Tempern erhalt man WNy als
dunkelgraues bis schwarzes Pulver.

Diese Synthese wurde auch fiir WN Nanoschichten verwendet. Hierbei erzielt man eine
Anderung der Struktur und Morphologie durch hohere Mengen an langkettigen Aminen.
Die langkettigen Amine formen eine fliissig-kristalline Phase, welche die (001) Netzebene
von WN passiviert und ein Kristallwachstum parallel zur basalen (001) Flache der hexago-
nalen Kristallstruktur erzwingt. Schematisch ist dieser Vorgang in Abbildung 8.1(b) gezeigt.

() Edukt (ii) W(HNHep)x (iii) WN, Kristallite
2 Tage

Licl ﬂ/, )
Heptylamin @
Lithium Heptylamid

Heptan

Mizellen

(a) Synthese nanopordser Wolframnitrid Aggregate

® Edukt (if) W(HNHep)x WN Diinnschichten (iii)

WCl,

2 Tage

Licl @

Heptylamin

Lithium Heptylamid

Heptan
Fliiss.-krist.
Heptylamin Wachstumsrichtung

(b) Synthese von Wolframnitrid Nanoschichten

Abbildung 8.1.: (a): In (i) ist die Ausgangslosung sowie das WCl Edukt dargestellt, welches
nach zwei Tagen zu W(HNHep)y in (ii) reagiert. Die in (a)-(ii) entstan-
denen Mizellen werden zu WNy in (iii) getempert. Fiir (b) bildet sich in
(b)-(ii) Heptylamin zu einer fliissig-kristallinen Phase aus, welches ein
2D-Wachstum des resultierenden WN, verursacht.

8.3. Experimentelle Ergebnisse von nanoporosen
Wolframnitrid Aggregaten

Nanopordse Wolframnitrid WN Aggregate wurden an einer Probe mit der Bezeichnung
VFV 140 untersucht.
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8.3.1. Gefiige
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Abbildung 8.2.: (a) TEM Ubersichtsabbildung eines nanoporésen WNy Aggregats. (b) Ver-
teilung der Aggregatdurchmesser dargestellt als Box-Plot.

In Abbildung 8.2(a) ist eine TEM Ubersichtsabbildung eines typischen WN Aggregats
dargestellt. Es hat eine langlich wellenartige Form mit einer Lange und Breite von 250 nm
und 50 nm. Diese Grof3e ist nach dem Verteilungsdiagramm in Abildung 8.2 (b) haufig zu
finden. Die Aggregate besitzen keine charakteristische duf3ere Geometrie, sondern liegen
unférmig, haufig in Durchmessern von 320 bis 1151 nm, mit zerfransten oder auslaufenden
Aggregatgrenzen vor. Das Gefiige der Aggregate erscheint in TEM Ubersichtsaufnahmen
,wie in Abbildung 8.2(a) homogen feinkornig mit einer meist gleichmafligen Verteilung
der Partikel. Vergleicht man in Abbildung 8.2(a) den mittleren Bereich mit dem Randbe-
reich am linken und rechten Ende des Aggregats, so sieht man, dass es auch inhomogene
Verteilungen der Gefiigedichten bei den WN Aggregaten gibt. In diesem Aggregat scheint
ein dichteres Gefiige in mittleren Bereichen des Aggregats sowie weniger dichte Gefiige-
bereiche in der Nahe der Aggregatgrenzen vorhanden zu sein.

Das feinkornige Gefiige ist ebenfalls in der HAADF-STEM Abbildung 8.3 erkennbar. Dort
ist das WNy Aggregat bestehend aus kleinen WNy Nanopartikel gezeigt. Der hellere HA-
ADF-STEM Kontrast von einzelnen Partikeln in Abbildung 8.3(a) ist bedingt durch die
hohere Grofle und Dicke dieser Partikel verglichen mit den dominierenden, kleineren
Partikeln. Die Verteilung der Kristallitgroflen ist in Abbildung 8.3(b) dargestellt. Nach
dieser Verteilungsgrafik ist eine sehr kleine Streuung hinsichtlich der Kristallitdurchmes-
ser ersichtlich. So weisen die meisten Kristallite einen Durchmesser von 1,9 bis 2,9 nm
auf. Die kleinsten und grofiten gemessenen Kristallite haben Durchmesser von 0,8 nm
beziehungsweise 4,1 nm. Weiterhin dhneln sich die Kristallite untereinander hinsichtlich
ihrer Form. Die mit HAADF-STEM und HRTEM untersuchten Kristallite, wie in Abbil-
dung 8.5(a) gezeigt, haben alle eine dhnliche, rundlich ovale Form. Die Verteilung der
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8.3. Experimentelle Ergebnisse von nanoporosen Wolframnitrid Aggregaten

Kristallite, beziehungsweise der Abstand der Kristallite zu ihren néchsten Nachbarn, baut
eine pordse Substruktur auf. Die Porenabstande wurden aus HAADF-STEM Abbildungen
ausgemessen und sind als Histogramm in Abbildung 8.3(c) dargestellt. Man sieht, dass alle
Kristallitabstande zwischen 0,5 nm und 6,5 nm grof} sind und sich somit im Gréf3enbereich
der sowohl Mikro- als auch Mesoporen befinden. Dabei sind Werte zwischen 1,3 und
3,0 nm dominant und ihre Frequenz ist symmetrisch um die haufigsten Kristallitabstédnde
von 2,0 bis 2,3 nm verteilt. Zu grofleren Abstdnden nimmt die Haufigkeit ab. Vereinzelt
wurden grofiere Abstande von 5,5 bis 6,3 nm gemessen.
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Abbildung 8.3.: (a) HAADF-STEM Abbildung des nanoporosen WNy Gefiiges. (b) Vertei-
lung der Kristallitdurchmesser dargestellt als Box-Plot. (c) Histogramm
der gemessenen Kristallitabsténde.
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8.3.2. Kristallstruktur
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Abbildung 8.4.: (a) SAED Aufnahme mit 220 mm KL eines nanoporésen WN Aggregats. Die
Intensitaten der Debye-Ringe wurden in (b) fiir ein Radialprofil azimutal
integriert.

Zur Untersuchung der Kristallstruktur der Aggregate wurden SAED Abbildungen iiber
Aggregatbereiche aufgenommen. Wie fiir alle feinkornig-kristallinen Gefiige, sind in allen
gemessenen SAED-Bildern der WN, Aggregate, wie in Abbildung 8.4(a), Debye-Ringe zu
erkennen. Die Intensitaten des SAED-Bilds in Abbildung 8.4(a) ist azimutal integriert und
als Radialprofil tiber die Raumfrequenz in Abbildung 8.4(b) dargestellt. Es zeigt vier lokale
Maxima im Radialprofil bei 4,93, 6,77, 7,95 und 10,61 nm~!. Diese kénnen den (002), (022),
(113) und (133) Reflexen der Fm3m 3—WN Struktur [344] zugeordnet werden. Hierbei
ist diese kubische Struktur eindeutig von der hexagonalen 8—WN unterscheidbar. Des
Weiteren kann eine Verwechslung mit Wolframoxiden ausgeschlossen werden, da es keine
Oxid-Isostrukturen gibt [345-347]. Die schwachen Peaks zu hoheren Raumfrequenzen im
Radialprofil konnen ebenfalls mit Reflexen dieser Kristallstruktur indiziert werden. Die
Intensitdten der Reflexe in Abbildung 8.4(b) stimmen mit den zu erwartenden kinemati-
schen Intensititen dieser Struktur tiberein. Jedoch ist der Reflex mit der kinematischen
maximalen Intensitit I,y bei 4,19 nm™! nicht in Abbildung 8.4(b) zu sehen, da der Beam-
stopper diesen reziproken Abstand bereits iiberdeckt (siehe Abbildung 8.4(a)).

Die Kristallstruktur einzelner Kristallite wurde mit FT Auswertung von HRTEM Aufnah-
men untersucht. In Abbildung 8.5(a) sind zwei Kristallite mit den jeweiligen FT-Bildern (b)
und (c), abgebildet. Die Kristallite in Abbildung 8.5 kénnen mit Millerschen Indizes fiir die
[112] und die [011] Zonenachse der kubischen 3—WN Kristallstruktur [344] indiziert wer-
den. Diese kubische Kristallstruktur ist nach den Indizierungen der HRTEM Aufnahmen
der Kristallite die dominante Phase, da nur ein untersuchter Kristallit eine hexagonale
d—WN Kiristallstruktur besitzt.
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Abbildung 8.5.: HRTEM Aufnahme eines Randbereichs eines WNy Aggregats mit zwei
Kristalliten (blauer und schwarzer Kasten), welche mit der kubischen WN
Kristallstruktur indiziert werden kénnen.

8.3.3. Chemische Zusammensetzung - EDXS

Die chemische Zusammensetzung der WNy Aggregate wurde mit EDXS analysiert. In
Abbildung 8.6 ist eine HAADF-STEM Abbildung eines reprasentativen Aggregats mit
den dazugehorigen Elementverteilungsbildern von Wo in Rot, N in Gelb und O in Blau
dargestellt. In der HAADF-STEM Abbildung sind mit Nummern jene Stellen markiert,
welche quantitativ ausgewertet wurden. Die Ergebnisse der EDXS-Quantifizierung sind
in Tabelle 8.1 gezeigt. In Abbildung 8.6(a) ist eine HAADF-STEM Aufnahme eines ovalen
Aggregats, welches eine Grofie von 110 X 180 nm hat, abgebildet. Es liegt am Rand des
dickeren Kohlenstofftragerfilms. Im N und O ist eine homogene Konzentration iiber grofie
Bereiche des Aggregats sichtbar. Des Weiteren scheint der dickere Kohlenstoftfilm, der
das Aggregat umrandet eine Untergrundkonzentration von N zu besitzen. Dieser dickere,
das Aggregat umrandende Kohlenstofffilm ist ebenfalls in der O-Verteilung, gekennzeich-
net mit blauer Farbe, erkennbar. Vor allem am unteren und rechten oberen Rand sind
hohere Intensitdten als in anderen gemessenen Bereichen messbar. In der W-Verteilung
ist die Intensitatverteilung hiatial und dhnelt der HAADF-STEM Helligkeitsverteilung
im Bereich des Aggregats. Im Untergrund ist kein W messbar. Die Nitrid-Stochiometrie
zwischen Messpunkt 1,2 und 4 ist WN7_15 nach Tabelle 8.1. Des Weiteren sind hohe
Konzentrationen von O zwischen 14 at% im Aggregat und im Untergrund 15 at% messbar.
O im Untergrund konnte durch SiO; basierend auf 7 at% Si im Untergrund und 6 at% Si im
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Aggregat, zuriickzufithren sein. Als Verunreinigungsquelle konnen die in der Synthese
verwendeten Glasgefafle identifiziert werden. Hohe Konzentrationen von C stammen von
Kohlenstofftragerfilm und Losungsmittelriickstinden. Zudem wurden Spurenverunreini-
gungen von Losungsmittel und des Edukts von I und Cl ermittelt. Auch Cu ist in EDXS
Messungen nachweisbar, da das TEM-Netzchen auch hieraus besteht.

Abbildung 8.6.: Verteilung von O in blau, N in gelb und W in rot mit entsprechender
HAADF-STEM Abbildung eines reprasentativen Aggregats. C, I, Cl und
Cu sind nicht gezeigt.

Tabelle 8.1.: Quantitative Auswertung der WN (nanoporos) Elementverteilungsbilder (s.
Abbildung 8.6). Konzentrationen von Cl, Cu und Fe sind im Anhang in Tabelle

B.7 gezeigt.
Messstelle Elemente in at%
EDX-Map Messpunkt C N O W Si
1 63 3 14 2 6
. 2 52 4 23 6 3
Abbildung 8.6(a) 3 4 - 15 - 7
4 51 4 24 5 3

8.3.4. Gassorption

Gassorptionsmessungen wurden in [70] durchgefiihrt, um die Porenstruktur des Materials
zu charakterisieren. Die gemessene Isotherme ist im Anhang in Abbildung B.19 zu sehen.
Anhand der Form kann sie dem Typ IV(a) zugeordnet werden, welcher indikativ fiir
mesopordse Systeme ist, die unter anderem Poren grofier 4 nm besitzen. Zudem enthélt
die Isotherme eine Hysterese des Typs H1+H4. Hierbei sind H1 Isothermen vor allem bei
Materialien mit einheitlichen Mesoporen und vernetzten Flaschenhalsporen haufig zu
sehen [221]. H4 Hysteresen kommen dagegen bei meso- bis mikropordsen Materialien vor.
Die Prasenz von Mikroporen wird durch eine Bestimmung des Mikroporenvolumens mit
30 mL/g bestitigt. Die BET-Oberfléche betrigt dabei 115,11 m?/g.

Das mikro-mesoporose Porensystem, ermittelt aus Gassorptionsmessungen, wird auch in
der Kristallitabstandsverteilung in Abbildung 8.3(c) dargestellt. Flaschenhalsporen oder
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einheitliche Mesoporen des H1 Typs konnen jedoch nicht in HAADF-STEM (Abbildung
8.3(a)) oder HRTEM (Abbildung 8.5) erkannt werden.

8.4. Experimentelle Ergebnisse von Wolframnitrid
Nanoschichten

Es wurden neben dem beschriebenen nanopordsen Wolframnitrid auch Nanoschichten
von Wolframnitrid (2D — WNy) hergestellt. Die Synthese sowie der Unterschied in der
Herstellung zwischen WNy und 2D — WNy ist in Kapitel 8.2 beschrieben. Es wurden zwei
2D — WN; Proben VFV 45 und VFV 127 aus zwei Synthesechargen untersucht.

8.4.1. Gefiige
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Abbildung 8.7.: (a) TEM Ubersichtsabbildung eines WNy Nanoschicht-Aggregats. (b) Ver-
teilung der Aggregatdurchmesser dargestellt als Box-Plot.

Das 2D — WNy liegt als Aggregat oder Agglomerat mit stark variierenden lateralen Ab-
messungen zwischen 13 nm bis 948 nm vor. Die statistische Verteilung der Aggregatgrofien
ist als Box-Plot Verteilung in Abbildung 8.7(b) dargestellt. Abbildung 8.7(a) ist eine TEM
Ubersichtsabbildung eines Aggregats. Es hat einen Durchmesser von 100 nm was einem
mittlerem Aggregatdurchmesser nach dem Verteilungsdiagramm in Abbildung 8.7(b) fiir
dieses Material entspricht. Die duf3ere Form des Aggregats ist oval mit zwei 20 nm nach
unten hervorstehenden Bereichen. Dabei sieht man in weiteren TEM Ubersichtsaufnah-
men von 2D — WNy Aggregaten keine einheitliche oder bevorzugte dulere Geometrie. In
HAADF-STEM Abbildungen, wie Abbildung 8.8, kann eine blattrige Struktur mit zum Teil
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Stapeln von Schichten identifiziert werden. Der TEM-Kontrast in Abbildung 8.7(a) des Ag-
gregats ist sehr ungleichméaflig. Es lassen sich 15 —20 nm grofie Bereiche mit dunkelgrauem
bis schwarzem Kontrast und andere Stellen, welche kaum vom amorphen Kohlenstof-
funtergrund des TEM-Netzchens unterscheidbar sind, erkennen. Bei TEM-Abbildungen
mit hoherer Vergroflerung ist eine inhomogene Verteilung der Kristallite zu sehen. Es
existieren dicht aggregierte Stellen sowie Bereiche, in denen Kristallite einzeln vorliegen.
Die Kristallite liegen dabei bevorzugt in schichtférmiger Geometrie vor. Hierbei ist ihre
Basalflache meist polyedrisch mit erkennbaren hexagonalen dufleren Formen ausgebildet.
Die Dicke der Schichten, welche aus senkrecht orientierten Schichten ausgemessen wurde,
ist im Box-Plot in Abbildung 8.8(c) dargestellt und schwankt zwischen 1,7 nm und 3,0 nm
fir das untere und obere Quartil mit einer Minimal- und Maximalschichtdicke von 0,5 nm
und 4,5 nm und einem Median von 2,2 nm.

Schichtstapeldicke ~10 nm]
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WN Nanoschichten
(a) HAADF-STEM: 2D — WN; (b) Vergrofierung von (a) (c) Box-Plot Schichtdicken

Aggregat

Abbildung 8.8.: (a) HAADF-STEM Ubersichtsabbildung eines WN Nanoschicht-Aggregats
mit weilem Quadrat welches in (b) vergroflert dargestellt ist. In (c) ist die
Verteilung der Schichtdicken dargestellt als Box-Plot.

8.4.2. Kristallstruktur

Die Kristallstruktur wurde mit FT-Analysen von HRTEM Aufnahmen der Kristallite unter-
sucht. In Abbildung 8.9(a) ist die Basalflache einer homogenen, defektfreien 120 X 165 nm
Nanoschicht gezeigt. Im vergrofierten Ausschnitt in Abbildung 8.9(b) ist ein bienenwaben-
formiges HRTEM Muster bestehend aus Sechsringen alternierender heller und dunklerer
runder Punkte zu erkennen, in deren Mitte ein diffuses graues Details auszumachen ist.
Das korrespondierende FT-Bild dieser Diinnschicht in Abbildung 8.9(c) kann mit der hexa-
gonalen 5—WN Kristallstruktur mit Raumgruppe P6m2 (COD 1539264) von Schonberg et
al. [340] in [001] Orientierung indiziert werden. Dabei liegt die hexagonale Phase $—WN
ab 50 at% N monophasig stabil vor [338]. Der Nachweis der hexagonalen Phase und die
Abwesenheit der kubischen Struktur ist somit indikativ fiir eine 1:1 Stochiometrie der
Nanoschichten. Die Kristallstruktur in [001] ist schematisch in Abbildung 8.9 (e) dargestellt.
Die Ebene besteht aus Sechsringen aus alternierenden W und N Atomsaulen.
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(a) Basalflache einer einzelnen Nanoschicht
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Abbildung 8.9.: HRTEM Aufnahme der Basalfldche einer einzelnen Diinnschicht in (a)
mit Vergroflerung der Kristallstruktur in (b) deren FT-Bild in (c) mit der
hexagonalen Struktur indiziert werden kann. Eine Simulation des HRTEM-
Musters ist in (c) gezeigt. Ein Modell dieser Kristallstruktur in [001] Orien-
tierung ist in (e) dargestellt.
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Dabei liegen W und N nicht in der gleichen (001) Ebene, wie es zum Beispiel bei Graphit
der Fall ist, sondern um 0,5 ¢ in der hexagonalen c-Achse versetzt und um 60° um die
c-Achse rotiert. Eine Blochwellensimulation mit Simulationsparametern und Defokus-
Dicken Tableau im Anhang in Abbildung B.25 gibt das HRTEM Bild in Abbildung 8.9(b)
naherungsweise wieder. Mithilfe des simulierten Bild kénnen die unterschiedlich hellen
punktférmigen Muster den W und N Atomséulen zugeordnet werden. Hierbei erscheinen
bei einer Dicke von 3,5 — 5,5 nm und einem Defokus von —2 bis —8 nm W Atomsaulen
hellgrau-weifllich mit einem schmalen dunkelgrauen Ring, wohingegen N Atomsaulen
als diffuse graue Punkte in Erscheinung treten. Dies ist vor allem in Abbildung 8.10(b)
erkennbar. Das schwach ausgepragte Detail in der Mitte der Sechsringe im HRTEM Bild
ist in der Simulation in Abbildung 8.10(d) ein dreizackiger dunkelgrauer Stern, dem kein
Strukturelement unterliegt. Der schwache Kontrast im Zentrum der Sechsringe ist im ex-
perimentellen HRTEM Bild nur schwach ausgepragt durch eine geringfiigige Abweichung
der Aufnahmeparameter.

(d) o
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QO 200 ©°0O
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Abbildung 8.10.: In (a) HRTEM Aufnahme mit vergroflertem Ausschnitt in (b) eines 15 nm
kleinen WN Kristallits, welcher einen Stapelfehler in der [001] Basalflache
zeigt. Eine Bildsimulation mit dem verwendeten Superzellenmodell ist in
(c) und (d) gezeigt.

In einigen Kristalliten sind Kristalldefekte in HRTEM Aufnahmen sichtbar. Die hau-
figsten Kristalldefekte sind Stapelfehler in der Basalflache. Diese typische Defektstruktur
ist in Abbildung 8.10(a) in der Mitte der (001) Basalfliche eines 13 nm groflen Kristal-
lits mit einem wei3en Strich markiert. Die Orientierung dieses Defekts ist dabei entlang
der hexagonalen a;-Achse und fithrt zu einem Versatz des oberen Teils des Kristalls um
0,134 nm entlang der Defektlinie was 0,46a; entspricht. Die Richtung der Verschiebung
ist mit einem weiflen Pfeil und der dadurch erhaltene Versatz ist durch violette Linien in
Abbildung 8.10(b) hervorgehoben. In einer vergrofierten Darstellung der Defektstruktur
in (b) kann ein fensterartiges Muster beobachtet werden, welches charakteristisch fiir
diesen Stapelfehler ist. In Analysen dhnlicher Stapelfehler (siehe Anhang B.21) wurden Ver-
schiebungslangen zwischen 0,09 und 0,15 nm bestimmt. Dieser Typ Stapelfehler befindet
sich meist innerhalb eines Kristallits, wie im Falle von Abbildung 8.10 gezeigt ist. Jedoch
wurden bereits Stapelfehler unmittelbar am Rand der Basalfliche beobachtet. Beispiele

116



8.4. Experimentelle Ergebnisse von Wolframnitrid Nanoschichten

hierfiir sind ebenfalls im Anhang in Abbildung B.21 enthalten.

Neben den WN Nanoschichten enthélt die Probe einige Nanopartikel, welche in der Néhe
der Schichten beobachtet werden konnen. Diese Nanopartikel verandern sich nicht unter
kontinuierlicher Bestrahlung, sondern bewegen sich nur geringfiigig auf der Stelle. Sie
sind mit mittleren Durchmessern von weniger als 2 nm sehr klein und amorph. In einigen
Nanopartikeln kann ein schlecht geordnete ringférmige Struktur identifiziert werden. In
Abbildung 8.11(a) markiert mit einem rosa Rechteck ist eine HRTEM Aufnahme eines WN
Kristallits, welcher mit Millerschen Indizes fiir die [231] Zonenachse der hexagonalen
W;Ny Kristallstruktur in (b) indiziert wurde. Es gibt einen Vorbehalt bei der Indizierung,
da der Partikel in Abbildung 8.11(b) eventuell zu diinn ist, um alle Symmetrieelemente der
W;Ny Kristallstruktur zu enthalten, zu nennen.

2,223
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Abbildung 8.11.: In (a) HRTEM Aufnahme mit amorphen Partikel, markiert mit einem
griinen Rechteck, und einem kleinen Kristallit im rosa Rechteck, welches
Fourier-transformiert in (b) gezeigt ist. In (c) sind Radialprofile der azimu-
thal integrierten Intensitdten von FT-Bildern des Untergrund (markiert
mit schwarzen Rechteck in (a)) und des amorphen Partikels im griinen
Rechteck.

Man erkennt im oberen und rechten amorphen Nanopartikel (im griinen Rechteck)
vereinzelt schlechtgeordnete Ringe welche eine Form und Grof3e besitzen, die den HRTEM
Mustern in Abbildungen 8.9 und 8.10 dhneln. Diese Indikationen fiir eine die hexagona-
len WN Struktur hinsichtlich der Nahordnung ist ebenfalls im Radialprofil (griin) in (c)
erkennbar. Zudem ist ein Radialprofil des Untergrunds in (c) (schwarz) gezeigt. Ein Peak
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bei 3,99 nm™! ist dabei in (c) nur im Radialprofil der amorphen Partikel enthalten. Dieser
Abstand korrespondiert zu Abstand der (001) Netzebene der hexagonalen WN Struktur
von Schonberg et al. [340], welche bereits zur Beschreibung von Abbildung 8.9 verwendet
wurde. Weitere Beispiele von amorphen Nanopartikeln sind im Anhang in Abbildung B.22
und B.23 enthalten.

8.4.2.1. Bewegungen von Schichten und Atomen

In HRTEM Zeitserien, bei denen die gleichen Bereiche wiederholt aufgenommen werden,
erkennt man Anderungen mit fortschreitender Belichtungsdauer. Sehr haufig ist eine Drift
der Probe zu beobachten. An manchen diinnen Stellen, also jenen Stellen am Rand eines
Aggregats, in denen im HRTEM Bild einzelne Schichten erkennbar sind, scheint die Schicht
langsam zu wackeln und sich zu veréandern. In Abbildung 8.12 sind drei HRTEM Bilder
der selben Stelle gezeigt am Anfang in (a) und nach 17 min in (b), sowie eine vergroflerte
Darstellung von (b), welche die Verdnderung des Rands und der Flache nach 17 min hervor-
hebt. Der Rand des Diinnschichtsegments am Anfang ist in (c) als rosa Linie eingezeichnet,
wihrend die violette Linie die Umrandung nach 17 min in (b) darstellt.

Abbildung 8.12.: HRTEM Aufnahmen der Oberflache einer dreieckigen WN Diinnschicht
am Anfang in (a) und nach 17 min in (b). Die Verdnderung der Schichtfl4-
che ist in (c) gezeigt.

In (c) sind beide Réander zusammen gezeigt. In Abbildung 8.12(a) ist der Rand einer
Diinnschicht mit mehreren darin enthaltenen Stapelfehlern gezeigt. Am duflersten linken
Rand endet diese Schicht mit einer dreieckigen facettierten Spitze. Dieses dreieckige Seg-
ment der Dinnschicht ist von zwei Stapelfehlern, markiert in (a) mit griin gestrichelten
Linien, umgeben. Links der Spitze ist der amorphe C-Untergrund. Vergleicht man Abbil-
dung 8.12(a) mit (b) ist eine Verlagerung von Material mit zunehmender Beleuchtungszeit
erkennbar. Dabei sieht man in (b) nach 17 min eine Abrundung der Spitze der Schicht was
zu einer Reduktion der umrandeten Fliche von 12,8 nm? (rosa Linie) zu 11,7 nm? (violette
Linie) in Abbildung 8.12(c) fithrt. Weiterhin wird die Kerbe des Schichtrands oberhalb der
Spitze eingeebnet. In Abbildung 8.12(a) befinden sich etwa gerade Flichen, die in einem
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Winkel von 120° zueinander laufen (vergleiche weif3e Linie in Abbildung 8.12(a)). Die
Stelle des Schichtrands wird durch Bestrahlung in Abbildung 8.12(b) abgerundet. Weiterhin
erhoht sich der Grad der Unordnungen von Abbildung 8.12(a) zu (b). Die beschriebene
Strahlschadigung zeigt, dass die Spitze der Diinnschicht sich als erstes auflost, wohingegen
die geraden Kanten eher stabil bleiben. Demnach ist an der Spitze die Desorptionsenergie
am niedrigsten. Griinde hierfiir konnen eine lokale, beziehungsweise richtungsabhéangig
erhohte Polaritdt der Schicht aufgrund der Kristallstruktur sein, sowie die geringe An-
zahl an Nachbarkoordinationspartnern. So sind in Abbildung 8.12(a), markiert mit einem
weiflen Pfeil, nur vier Sechsringe erkennbar.

8.4.3. Moiré Strukturen

In TEM Abbildungen bei hoheren Vergrof3erungen sowie HRTEM Abbildungen kénnen
immer wieder repetitive Muster im Groflenbereich von mehreren Nanometern beobachtet
werden. Mehrere Beispiele solcher Muster sind in Abbildung 8.13 und 8.14 dargestellt.
Das Bienenwabenmuster in Abbildung 8.13(a) tritt haufig auf. In dieser Abbildung ist ein
15 nm breiter Bereich in der Mitte mit hexagonalem Kachelmuster sichtbar. Die Kanten der
Kacheln scheinen aus mehreren Linien aufgebaut zu sein. Im FT-Bild in Abbildung 8.13(b)
dieses mittleren Bereichs konnen doppelte Reflexe der hexagonalen WN Kristallstruktur
in der [001] Zonenachse identifiziert werden. Dies wird durch die Uberlagerung zweier
WN Diinnschichten hervorgerufen, deren (001) Basalflaichen zwar parallel aber um die
c-Achse rotiert sind. Die Rotation um 5,8° fuhrt zu einem Bienenwabenmuster, wie eine
Simulation mit zwei hexagonalen Mustern in Abbildung 8.13(c) zeigt.

(a) TEM Abbildung (b) FT Bild des mittleren Bereichs (c) Simulation des Moirémusters
in (a) in (a)

Abbildung 8.13.: In (a) ist eine TEM Abbildung eines WN Nanoschicht-Aggregats, wel-
ches in der Mitte ein Honigwaben-Moiré-Muster zeigt. (b) FT Bild des
Moiré-Muster Bereichs in (a). Das Muster in (a) wurde in (c) mit einem
Grafikprogramm simuliert.

Neben den beschriebenen Bienenwaben Moiré-Mustern, treten untergeordnet auch
andere Muster in den TEM und HRTEM Bildern hervor. In Abbildung 8.14(a) ist eine
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HRTEM Aufnahme am Rand eines Aggregats als Beispiel eines komplexen Musters ge-
zeigt. Der grofite Teil der Abbildung ist aus gestapelten Schichten aufgebaut. Auf der
unteren Seite befindet sich der amorphe C-Untergrund. Das rechte Schichtpaket, etwa
zwei Drittel des Bildes, ist mit blauer Farbe umrandet markiert. Links und mit rosa Farbe
umrandet, ist eine weitere Schicht angeordnet, welche das rechte Schichtpaket tiberlappt.
FT-Abbildungen des rechten Schichtpakets in (b), der unteren Schicht in (d), sowie des
Uberlappungsbereichs in (c) sind in Abbildung 8.14 gezeigt. Das rechte Schichtpaket hat
ein linienartiges Moiré-Muster, welches um etwa 3,0 nm moduliert ist. Kleinraumig sieht
man ein Interferenzmuster welches der Basalflache ungestorter Diinnschichten von WN
ahnelt. Des Weiteren bestehen andeutungsweise hexagonale kachelartige Moiré-Muster
welche bereits fiir Abbildung 8.13 beschrieben wurden. Dieses komplexe Moiré-Muster,
hervorgehoben in Abbildung 8.14(a) mit weiflen Linien, ist in der ganzen rechten Schicht
vorhanden und ist bis zum Rand erkennbar. Nach der FT in (b) entsteht dieses komplexe
Muster durch drei gegeneinander rotierte Schichten. Hierbei sind in (b) drei Gruppen
von Reflexen der (001) Basalfliche von WN erkennbar. Diese Reflexe sind von der ersten
Gruppe zur zweiten Gruppe und von der zweiten Gruppe zur dritten Gruppe um 6,8°
und 4,8° rotiert. In der linken Schicht (mit Rosa markiert) ist kein Moiré-Muster, sondern
nur Reflexe der Basalflache in Abbildung 8.14(d) erkennbar. Jedoch erkennt man in dem
10nm X 5nm Uberlappungsbereich der rechten und linken Schicht ein kreisformiges
Muster, welches nach Abbildung 8.14(c) durch die Uberlagerung der Reflexe in Abbildung
8.14(b) mit der Reflexen in (d) verursacht wird.

(c) FT mitte B (b) FT rechts '
; . | g {
: : x

Abbildung 8.14.: In (a) HRTEM Aufnahme eines Randbereichs eines WN Aggregats mit
einem Schichtpaket mit komplexem Moiré-Muster rechts (Blau) und einer
einzelnen Schicht links (Rosa). Korrespondierende FT-Bilder in (b), (c)
und (d) gezeigt.
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8.4.4. Defekte

In TEM Abbildungen sind immer wieder bei grofieren Agglomeraten von Diinnschichten
sowie bei hoherer Vergrofierung einzelner Diinnschichten Defekte mit linienartigen Kon-
trasten, wie beispielsweise in Abbildung 8.15(a) und (b), zu erkennen.

Scherbinder _ 7 '

entlang a-Achse

Abbildung 8.15.: (a) TEM Aufnahme einer Agglomeration von 2D — WN mit mehreren
Defekten mit lamellaren Kontrast (vergleiche rosa Farbe). Dieser lamellare
Kontrast ist in einem weiteren Kristallit in (b) vergroferst zu sehen und
markiert mit schwarzen Strichen in (c). Hierbei markieren (1) und (2)
zwei unterschiedliche Korner.

Diese Defekte erscheinen in zwei Typen. Die haufigste Form ist die dicht aufeinander
folgende lamellare Auspréagung von hellem und dunklem Kontrast. Solche aufeinander-
folgenden strich- oder streifenférmigen Kontraste sind in Abbildung 8.15(a) lokalisiert
an etwa sieben Stellen zu sehen. Weiterhin erkennt man in diesem Bild einzelne Defekte,
welche senkrecht die lamellaren Defektstapelungen unterbrechen. Diese Kontraste sind
in Abbildung 8.15(a) mit rosa Linien illustriert. In Abbildung 8.15(b) zeigt eine andere
Stelle mit lamellarem Kontrast in hoherer Vergroflerung. Man erkennt zwei Koérner mar-
kiert in (c) mit (1) und (2) mit Netzebenenkontrast, welcher durch mehrere Defektebenen
unterbrochen und versetzt wird. Die Defektebenen konnen als eng aufeinanderfolgende
Stapelfehler beschrieben werden und sind in (c) als schwarze Striche markiert. Vom oberen
Korn (1) zum unteren Korn (2) verandert sich die Orientierung des Netzebenenkontrasts.
In Korn (1) ist ein Stapelfehler zu sehen, wohingegen in Korn (2) mehr als finf identifi-
ziert werden konnen. Diese Stapelung von Mikro- oder besser Nano- Doméanen kann als
Deformationsgefiige interpretiert werden. Hierfiir wére der Schersinn parallel zur Defek-
tebene welche in der a-Achse orientiert ist. Versetzungen, ein Merkmal fiir Deformation
wurden in allen Untersuchungen des Materials nicht beobachtet. Das Uberwiegen von
Stapelfehlern gegentiber Versetzungen ist fiir solche hexagonalen Kristallstrukturen zu
erwarten, da im Gegensatz zu kubischen Kristallstrukturen nur wenige geeignete Gleit-
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systeme fiir Versetzungen zur Verfiigung stehen [348]. Ein solches Stapelfehler-reiches
Deformationsgefiige, wie in Abbildung 8.15 gezeigt, wird bei Metallen mit hexagonalen
Kristallstrukturen primér durch Temperatur und mechanische Spannung beeinflusst [349].
Hierbei stellt sich die Frage woher die Spannung zur Deformation der WN Diinnschichten
stammt und ob dieses duktile Verhalten fiir ein Ubergangsmetallnitrid zu erwarten ist. Eine
mogliche Ursache fiir die Deformation konnten Biegungen der Schichten sein. Vor allem in
Hinblick der geringen Schichtdicke und des Aspektverhéltnisses der Flache zur Dicke, liegt
es nahe, dass nur geringe Krafte wahrend der Probenpréparation die Schichten deformiert
haben. Hierbei konnte das Brechen des verhérteten Pulvers nach der Herstellung und die
Ultraschallbehandlung zur Dispergierung der Partikel als Ursache herangezogen werden.
So kann dieses duktile Verhalten als Nanoeffekt interpretiert werden.

Ein anderer Typ von Defektstrukturen ist in Abbildung 8.16 auf der rechten Seite zu
sehen. V-férmige Stapelfehler durchkreuzen die (001) Schicht mit typischen hexagonalen
Winkeln von 60° und 120°. Dabei schlieffen sie rautenférmige Stellen ein. Die Defektrich-
tungen sind parallel zu den a;— und a;— Achsen. Das Muster in Abbildung 8.16 dhnelt den
polysynthetischen Typ I Zwillingen von Calcit, welches bekanntermafien leicht Zwillinge
aufgrund von Deformationen bildet. Dies unterstiitzt die Vermutung, dass Stapelfehler in
Abbildungen 8.15 und 8.16 durch Deformation entstehen. Demgegeniiber konnten die eng
aufeinander folgenden Stapelfehler auf der linken Seite in Abbildung 8.16, markiert mit
einem rosa Rechteck auch als Transformationsgefiige von der kubischen zur hexagonalen
Struktur gedeutet werden.

+

0 (010)
(o11)O

o
o
001 o)

Streifen entlang c*

Abbildung 8.16.: V-formige Stapelfehler, die polysynthetischen Zwillinge nach dem Calcit-
Typ dhneln, erkennbar an 60° Winkeln auf der rechten Seite des Bildes.
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Das FT-Bild in Abbildung 8.16 des defektreichen Kristallit links (rosa Rechteck) zeigt
Reflexe, welche mit der 8—WN Kristallstruktur mit Raumgruppe P6m2 (COD 1539264)
von Schonberg et al. [340] in [100] Zonenachse indiziert werden konnen. Zudem kann
im FT-Bild “Streaking®, eine Streifenausbildung, in reziproker ¢* Richtung identifiziert
werden. Die ¢*—Streaks im FT-Bild werden durch die Stapelfehler im HRTEM Bild im rosa
Bereich in Abbildung 8.16 verursacht. Ahnliche streifenférmigen Kontraste in HRTEM
Bilder, sowie Ausbildungen von Streaks in FT-Bilder wurden bereits in mehreren Arbeiten
[350-352] bei Kristallstrukturtransformationen von kubisch zu hexagonal beobachtet.

8.4.5. Chemische Zusammensetzung - EDXS

HAADF-STEM

Abbildung 8.17.: HAADF-STEM Abbildung und Elementverteilungsbildern von O in blau,
N in gelb und W in rot eines reprasentativen Aggregats. C, I, Cl und Cu
sind nicht gezeigt.

Die chemische Zusammensetzung der WN Aggregate wurde mit EDXS analysiert. In
Abbildung 8.17 ist eine HAADF-STEM Abbildung eines reprasentativen Aggregats mit
den dazugehorigen Elementverteilungsbildern von Wo in Rot, N in Griin und O in Blau
dargestellt. In der HAADF-STEM Abbildung sind mit Nummern jene Stellen markiert,
welche quantitativ ausgewertet wurden. Die Ergebnisse der EDXS-Quantifizierung sind in
Tabelle 8.2 gezeigt. In Abbildung 8.17 ist ein ovalférmiges Aggregat im HAADF-STEM
Bild gezeigt. Die Helligkeitsverteilung im HAADF-STEM Bild ist auch in der Verteilung
von W in Rot und N in Griin erkennbar. Jene Bereiche, die eine intensivere Helligkeit
im HAADF-STEM Bild zeigen, haben eine lokal hohere relative Konzentration von W
beziehungsweise N, bedingt durch die hier héheren Dicke des Aggregats. Demgegeniiber
ist die Verteilung von O iiber dem Bereich des Aggregats homogen. Kreisformig um das
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Aggregat besteht eine erhdhte Intensitat von O. Besonders am unteren Bildrand wurde
eine hohe relative O Konzentration detektiert. Nach Tabelle 8.2 sind dhnliche Konzentra-
tionen von O von 16 at% im Untergrund (Messstelle 2) als auch im Aggregat (Messstelle
1) enthalten. Das W/N-Verhiltnis ist mit Stochiometrie von WN3 7 stickstoffiiberschiis-
sig. Diese hohen Gehalte von N sind auf die hohen Mengen an Aminen in der Synthese
zuriickzufithren. Die O-Quantifizierung und vor allem die ringférmige Verteilung von O
konnen als aufwachsende Kontamination interpretiert werden. Ebenfalls im Untergrund
enthalten sind Verunreinigungen von Si. Eine Mogliche Quelle fiir Si sind die verwendeten
Glasgefifie in der Synthese. Nicht in Tabelle 8.2 und Abbildung 8.17 gezeigt sind detektierte
Konzentrationen von Cl, Cu und Fe. Hierbei kann Cl von dem verwendeten WClg Edukt
stammen. Cu ist auf die Cu Gridstruktur des TEM Netzchens zuriickzufiihren. Die Ursache
fir die Detektion von Fe ist ungeklart.

Tabelle 8.2.: Quantitative Auswertung der WN Diinnschicht Elementverteilungsbilder (s.
Abbildung 8.17). Werte mit 0 liegen unterhalb der relevanten Schwelle von
0,5at% und wurden daher vernachléssigt. Werte zwischen 0,5at% — 1at%
wurden aufgerundet. Konzentrationen von Cl, Cu und Fe sind im Anhang in

Tabelle B.8 gezeigt.
Messstelle Elemente in at%
EDX-Map Messpunkt C N O W Si
. 1 67 11 16 3 -
Abbildung 8.17(c) 5 28 1 16 - 3

8.5. Diskussion

Nanoskalige WNy Materialien wurden mithilfe einer Weichtemplat-Synthese und einer
Selbstassemblierung in Folge einer Evaporation hergestellt. Dabei ergab sich ein Material
aus nanoporosen WNy Aggregaten und durch Erhohung der langkettigen Amine in der
Synthese, ein Material bestehend aus WNy Nanoschichten.

Experimentelle Ergebnisse in Kapitel 8.3 zeigen fiir die nanoporésen WNy Aggregate, dass
die Aggregate aus etwa 1,9 — 2,8 nm kleinen Kristalliten bestehen. Die kleinen Kristallite
bilden eine mikro- mesopordse Substruktur aus, welche durch Gassorptionsmessungen
bestatigt wird. Bei den Kristalliten handelt es sich um die kubische 3 —WN Phase, die bei
einer Stickstoffkonzentration zwischen WN¢_1 o stabil ist [338, 344]. EDXS Quantifizie-
rungen belegen die Prasenz dieser Phase, da eine Stochiometrie von WNy¢_1 5 ermittelt
wurde. Hierbei konnen hohe Stickstoffkonzentrationen oberhalb der Grenzstochiometrie
von 1:1 Amin-Riickstanden zugeordnet werden.

Das zweite WNy Nanomaterial besteht aus Nanoschichten mit lateralen Ausdehnungen
bis zu 100 nm mit Schichtdicken zwischen 0,5 — 4,5 nm. Die Schichten kénnen gestapelt
vorliegen, wobei haufige Fehlrotationen um die Stapelachse von 4 — 6°, mit daraus resul-
tierenden charakteristischen Bienenwaben-Moiré-Mustern beobachtet werden kénnen.
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Die Kristallstruktur der Nanoschichten ist, im Gegensatz zu den kleinen Kristalliten des
nanopordsen Materials, nicht kubisch 3—WN, sondern hexagonal 8—WN. Dabei ist die Ba-
salfliche der Nanoschichten die (001) Netzebene der hexagonalen Kristallstruktur. Zudem
ist eine hohe Konzentration von Stapelfehlern in den Nanoschichten erkennbar, was einen
Hinweis auf eine kubische — hexagonale Phasenumwandlung deutet. Die Anderung der
Kristallstruktur mit der Geometrie von nanopordsen Aggregaten mit kleinen (isometri-
schen) Kristalliten zu Nanoschichten ist vermutlich bedingt durch den hoheren Anteil an
Aminen in der Synthese des Nanoschichtmaterials, was zu einer hoheren Konzentration
von Stickstoff in der Nitridverbindung fithrt. Bei solchen stickstoffreicheren Nitriden ist
eine Dominanz der hexagonalen Phase zu erwarten, da nach [338, 340] ab 50 at% nur die
hexagonale Struktur stabil ist. Die hohen Konzentrationen von N sind ebenfalls in EDXS
Quantifizierungen sichtbar, wo eine Stochiometrie von WNj3 ;7 ermittelt wurde. Dabei ist
nicht klar, wie viel des Stickstoffs den Aminriickstinden zuzuordnen sind.

Neben der Besonderheit, dass durch eine Zugabe von langkettigen Aminen nicht nur die
Geometrie, sondern auch die Kristallstruktur sich dndert, sind haufige Fehlrotationen um
einen kleinen Winkelbereich erklarungsbedurftig.

8.5.1. Stapelung der WN Duinnschichten

In HRTEM und STEM Abbildungen der WN Diinnschichten sind Stapelungen der Schichten,
wie zum Beispiel in Abbildung 8.8 zu sehen. Durch geringfiigige Rotation der Stapelungen
gegeneinander entstehen charakteristische Moiré-Muster. Die Diinnschichten sind schicht-
parallel gestapelt, sind aber um die Stapelachse gegeneinander rotiert. Analysen dieser
Moiré-Muster in Kapitel 8.4.3 zeigen, dass ein bestimmtes Honigwaben Moiré-Muster
haufiger beobachtbar ist als andere Moiré-Muster. Dieses Muster ist in Abbildung 8.13
gezeigt und wird durch einen Rotationswinkel zwischen 4 — 6° verursacht. Hierbei stellt
sich die Frage, was der Grund fiir die Haufigkeit dieser spezifischen Fehlrotation ist. Intuitiv
wiirde man bei einer turbostratischen Fehlordnung eine zufallige Winkelverteilung der
Diinnschichten unter Betrachtung der Synthesebedingungen aus Kapitel 8.2 erwarten. Die
Diinnschichten werden in Suspension synthetisiert und das Gefiige wird durch eine Selbst-
assemblierung infolge einer Evaporation gebildet. Unter der Annahme, dass Evaporation
der einzige auf das Gefiige agierende Prozess ist, wiirde eine praferenzielle Rotation nur
moglich sein, wenn die Diinnschichten bereits in der Suspension Vorzugsorientierungen
vorweisen. Solch eine Vorzugsorientierung konnte durch Tensid-Tensid Wechselwirkun-
gen verursacht sein [353]. Ein anderer Aspekt der eine rotierte Stapelung begiinstigen kann,
ist eine préferenzielle Lagerung basierend auf der Kristallstruktur. Fiir die hexagonale WN
Struktur ergeben sich jedoch keine Besonderheiten und keine kristallographisch giinstige-
ren Positionen bei einer Rotation um 5° um die Stapelachse, welche gleichzeitig die c-Achse
dieser hexagonalen Kristallstruktur ist. Exemplarisch ist dies im Anhang in Abbildung
B.20 gezeigt. Demnach ist eine Rotation aufgrund kristallographischer Gegebenheiten
nicht ableitbar. Moiré-Muster konnen eine Indikation fiir mechanische Eigenschaften des
Materials sein, welche kleinrdumige Hinweise auf Reibung und Adhésion liefern. Dabei
werden sie mithilfe der Wechselwirkungen und Uberginge von kommensurablen und
inkommensurablen Phasen interpretiert [354, 355]. Die zwischen gestapelten Schichten
wirkende Bindung wird vor allem durch van der Waals Krifte verursacht [356]. Sind
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zwei Kristalle, in diesem Fall die WN-Dunnschichten rotiert, herrscht eine zusitzliche
elastische Energie zwischen den Schichten. Bei kleinen Rotationswinkeln zwischen den
Diinnschichten ist es energetisch giinstig, eine kommensurable Phase zu bilden. Hierbei
wird die elastische Energie durch einen Zuwachs der van der Waals Kraft kompensiert
und reduziert. Zu grof3eren Rotationswinkeln steigt die elastische Energie soweit, dass
diese Kompensation durch van der Waals Bindungen nicht mehr ausreicht. Die zwei Diinn-
schichten sind als getrennte Schichten zu sehen und das Material ist inkommensurabel
[357].

In Kapitel 8.4.3 wurden Rotationswinkel um 4 — 6° am haufigsten aus FT-Bildern der Diinn-
schichten bestimmt. Diese préferentielle Rotation der Schichten stellt hierbei einen engen
Winkelbereich um kleine Rotationen dar. Eine grofie Streuung von grofien Rotationswin-
keln ist bedingt durch die zuféllige Position der Diinnschichten, denn nach Woods et al.
[354] sind dies inkommensurable Phasen. Die Bevorzugung von kleinen Rotationswinkeln
deutet darauf hin, dass zwischen 4 — 6° das System noch kommensurabel ist. Rotationen
< 3° wurden eventuell aus methodischen Griinden nicht detektiert. Beriicksichtigt man
die benotigte Vergroflerung im TEM hat man nur geringe Bereiche, die man untersuchen
kann, was die Erkennung von Moiré-Mustern mit groffen Perioden erschwert. Eine andere
Interpretation konnte sein, dass die kommensurable Phase nur zwischen 4 — 6° stabil ist.
Dabei wire 6° der kritische Rotationswinkel der den kommensurablen zum inkommensu-
rablen Ubergang kennzeichnet. Werte fiir solche kritischen Rotationswinkel wurden fiir
andere geschichtete Materialsysteme gemessen und berechnet. Die meisten Publikationen
beschaftigen sich dabei mit Graphit beziehungsweise wenigen Graphenlagen, sowie mit
Heterodiinnschichtsystemen [358—-361]. In diesen Arbeiten werden dhnliche hexagonale
Moiré-Muster mit vergleichbaren Perioden beobachtet, wie die in dieser Arbeit gezeig-
ten Moiré-Muster. Dabei wurden besondere elektrische Eigenschaften bei einer solchen
Rotation bei Zweischicht-Graphen berechnet. Hofstadter’s Schmetterling, eine schmet-
terlingsférmige Energieverteilung beruhend auf der Wechselwirkung zweidimensionaler
Elektronen in einem Magnetfeld, wurde durch ein Moiré-Muster von rotiertem Graphen
auf hexagonalem Bornitrid gemessen [362-364]. Des Weiteren wurden inkommensurable
Phasen bei Hybrid-Schichtstrukturen, wie zum Beispiel einigen Tonmineralen gefun-
den. Hierbei sind Schichten mit entgegengesetzter Ladung tibereinander turbostratisch
gestapelt [365].

8.6. Schlussfolgerungen

Einige hervorstehende Schlussfolgerungen und Highlights der Analyse

« Nanoporoses WNy, besteht aus 0,8 bis 7,6 nm kleinen Kristalliten der kubischen
[3—WN Phase.

« WN Nanoschichten bestehend aus hexagonalem & — WN, haben laterale Aus-
dehnungen tiber 100 nm mit Schichtdicken zwischen 0,5 bis 4,5 nm.

« Eine Erhchung der Menge an langkettigen Aminen fithrt zu einer Anderung
der Morphologie und Kristallstruktur.
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« Stapelfehler geben Hinweise auf eine Phasenumwandlung im WN Nanoschicht-
Material, was nach [340] eine N-Konzentration nahe der 50% Grenze bedeutet.

« Haufige Fehlrotationen um 4 — 6° der Schichten verursachen bienenwabenfor-
miges Moiré-Muster. Dies deutet darauf hin, dass das System zwischen 4 — 6°
noch kommensurabel ist.

127






9. Titannitrid Nanopartikel

Zielsetzung und Fokus dieses Kapitels

+ Analyse des Gefiiges, der Kristallstruktur und der chemischen Zusammenset-
zung.

 Fokus auf der Analyse der N — K ELNES.
+ Auswertung der Plasmonenresonanzen hinsichtlich der Stochiometrie von TiN.

« Herstellung verschiedener Uberstrukturmodelle fiir Multislice Simulationen.

9.1. Stand der Literatur

Titannitrid (TiN) ist eines der wenigen Nitride, das auch als Mineral Osbornit extrater-
restrisch in Meteoriten und terrestrisch in Gesteinen gefunden wurde. Dabei sind Funde
in Meteoriten wesentlich haufiger als terrestrische. Der erste Nachweis erfolgte 1852 im
Bustee Meteorit der im Bundesstaat Uttar Pradesh in Indien von George Osborne gefunden
wurde [366]. Diese Funde lagen als 0,1 mm kleine oktaedrische Kristalle im Meteoriten vor
und waren vergesellschaftet mit Oldhamit (CaS) und Diopsid (CaMg(Si;Og)). Terrestrisch
wurde TiN von [33] in Chromit eines tibetischen Ophiolits mit kombinierten elektro-
nenmikroskopischen Untersuchungen sowie NanoSIMS und Méssbauer Spektroskopie
nachgewiesen. Hierbei wurden in einer der praparierten FIB-Lamellen in einem Coesitkorn
Inklusionen von Osbornit, Qingsonit BN?, Eisen und TiO, 1?2 mit SAED und STEM-EELS
nachgewiesen. Aus diesen Funden kann man schlieffen, dass der Ophiolith mindestens
eine Subduktionstiefe von 300 km erreicht haben musste [33, 34]. In dieser Tiefe herrschen
Driicke tiber 10 GPa, die zur Bildung der Hochdruckphase benétigt werden. Entscheidend
fir die Bildung von Osbornit sind vorherrschende reduzierende Bedingungen in tieferen
Mantelbereichen, was eine Losung von N*~ in Ti erlaubt. Ursprung des Stickstoffs sehen
[33] anhand der Stickstoffisotopenzusammensetzung von 8PN = —-10,4 + 0,3 % im unteren
Mantel. Dies ist im Einklang mit mehreren Arbeiten, die den unteren Mantel und den
Erdkern als mogliche Stickstoffsenke in Betracht ziehen [28, 367-372]. Der terrestrische
TiN Fund gibt einen raren Einblick in die Geologie eines Bereiches der Erde von dem
bisher die wenigsten Erkenntnisse vorliegen.

Verglichen mit der Exotik dieses geogenen Nitrids finden synthetisch hergestellte TiN
Phasen regelméflig und vielfaltig bedingt durch ihre giinstigen Materialeigenschaften
Anwendung. Im technischen Feld als Beschichtung von Werkzeugen nutzt man die hohe
Mikroharte mit 17 GPa und den Elastizitatsmodul von 420 GPa des TiN, sowie den sehr

!Einziger Fund von natiirlichem kubischem Bornitrid.
2Hochdruckmodifikation von Rutil mit x—PbO, Kristallstruktur.
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hohen Schmelzpunkt von 2947 °C [373]. Zudem zeigt das Material eine hohe chemische
Stabilitdt, was eine Anwendung in aggressiven Milieus und in der Medizin ermoglicht
[374]. Des Weiteren wird es, wie auch andere Ubergangsmetallnitride, in der Mikroelek-
tronik als Barrierematerial und bei Gate-Elektroden in Metalloxid Halbleiter-Transistoren
verwendet [375, 376]. Neuere Untersuchungen auf dem Gebiet der Lithiumpolysulfid Bat-
terien versuchen die momentan limitierende Degradationsreaktion mit dem organischen
Fliissigelektrolyt mithilfe einer TiN Trennschicht zu umgehen [377, 378].

Vor allem wegen der optoelektronischen Eigenschaften, bei denen TiN Nanopartikel eine
breite Resonanz im sichtbaren bis nah-infraroten Bereich aufweisen, beschéftigen sich viele
Arbeiten mit moglichen Anwendungen in Solarzellen, da hiermit ein grofies Energiespek-
trum des Lichts ausgenutzt werden kann [379-382]. Hierbei konnte TiN in Gratzelzellen
wegen seiner hocheffektiven elektrokatalytischen Aktivitat bei der Reduktion von Triiodid
Ionen genutzt werden [54]. Aufgrund der optoelektronischen Eigenschaften bei gleichzei-
tiger chemischer Inertheit sind Applikationen als plasmonische Biosensoren im Bereich
der Medizin ebenfalls denkbar [383-385].

Herkémmliche Herstellungsmethoden von TiN Schichten fiir technische Anwendungen,
zum Beispiel fiir Werkzeuge, basieren haufig auf reaktiven Sputterverfahren oder reaktiver
Evaporation. Bei reaktiver Evaporation wird Ti in einer N, oder NH; Atmosphare bei etwa
1200 °C aufgedampft. Zuerst besteht die Schicht aus N— dotiertem Ti welches erst nach
einer Warmebehandlung zu TiN kristallisiert [386]. Demgegeniiber werden Nanoparti-
kel aus TiN haufig Giber eine Reduktion-Nitridation synthetisiert [387]. Dabei beruhen
manche Routen auf Titanoxid als Prakursor, was wiederum mit Oxid-Verunreinigungen
und damit Degradation des Materials fiir optoelektronische Anwendungen einhergeht.
Aus diesem Grund verwenden mehrere Synthesen TiCly als Prakursor, der dann bei hohen
Temperaturen in einer NH, Atmosphire zum Nitrid ammonolysiert wird. Mit diesem
Verfahren stellten Kaskel et al. [388] hochpordse Agglomerate mit BET-Oberfldchen von
bis zu 221 m?/g aus 5— 20 nm kleinen TiN Nanopartikeln her [388]. Zur Bildung der grofien
Oberflachen komplexierten sie TiCly mit verschiedenen Liganden in einem zuséatzlichen
Zwischenschritt, bevor sie den daraus resultierenden Titanchloridkomplex mit NH; bei
etwa 1000 °C zu TiN reagieren lielen.

9.2. Synthese

Die Synthese wurde von Dr. A. Egeberg in der Arbeitsgruppe von Prof. C. Feldmann (Insitut
fiir Anorganische Chemie, KIT) durchgefiihrt. Fiir die Synthese von TiN Nanopartikeln
wird der TiCly Prakursor in Pyridin (CsHsN) in einem ersten Schritt aufgelost. Durch die
Zugabe von Kaliumamid (KNH) bildet sich ein Titanamidzwischenprodukt (Ti(NHy),),
welches durch Warmebehandlung bei 300 °C zu TiN reagiert.
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9.3.1. Gefiige

(b) Einzelne Partikel

[C25%~75%

I Min~Max

10,6 =

= Medianlinie

52
4,3
3,6

Kristallitdurchmesser [nm]

(c) TEM: Agglomeration (d) Box-Plot Kristallitdurchmesser

Abbildung 9.1.: (a) HAADF-STEM Abbildung einer TiN Agglomeration mit einer vergro-
erten Abbildung in (b). Agglomeration mit amorphem Saum in (c) gezeigt.
(d) Verteilung der Kristallitdurchmesser dargestellt als Box-Plot Diagramm.

In Abbildung 9.1 ist in (a) eine HAADF-STEM Aufnahme eines agglomerierten Bereichs
und in (b) sind bei einer hoheren Vergrofierung einzelne Nanopartikel gezeigt. Solche
Agglomerationen von Nanopartikeln sind haufig zu beobachten, was auch in der TEM
Abbildung in (c) zu erkennen ist. Wie in Abbildung 9.1(a) und (d) zu sehen ist, bilden sie
ein homogen korniges Gefiige, bei dem die Helligkeitsunterschiede in der HAADF-STEM
Aufnahme (a) durch Dickenvariationen verursacht wird. So zeigt Abbildung 9.1(a) eine
etwa 400 nm lange Agglomeration bei der am Rand schwéchere Intensititen an der oberen
und linken Kante durch geringere Mengen an Partikeln erkennbar sind. Im linken mittleren
Bereich erscheint dieses Agglomerat dicker durch den helleren Kontrast. Die Form der
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Agglomerate ist undefiniert und die Grenzen sind in vielen Bereichen kornig mit einer
ausdiinnenden Materialdicke in Richtung des Rands. Wie man in 9.1(c) sehen kann, gibt
es auch amorphe Sdume, die Agglomerationen stellenweise umbhiillen. Sie sind vor allem
nach langerer Untersuchung erkennbar, was indikativ fiir eine elektronenstrahlinduzierte
Kontamination ist. Das kornige Gefiige wird aus kleinen Partikeln aufgebaut, die an
anderen Stellen isoliert als Nanopartikel, wie in Abbildung 9.1(b) vorliegen. Durch eine
Bildanalyse nach Methode 3.4.1 variiert der Durchmesser der Kristallite zwischen 1,1
bis 10,6 nm mit einem Median von 4,3 nm. Die Form der Partikel ist meist rundlich-oval
Abbildung 9.1(b). Zudem sind an machen Stellen in HRTEM Aufnahmen vereinzelte
polyedrische hypidiomorphe® Partikel identifizierbar. Beispielsweise sind in Kristalliten
in Abbildung 9.4(a) und (c) Ansatze einer hexagonalen Geometrie sichtbar. Diese partiell
ausgebildete hexagonale Form ist dabei unter den polyedrischen Partikeln besonders
haufig in HRTEM Aufnahmen vertreten.

9.3.1.1. Veranderungen unter Bestrahlung

(c) neue Reflexe nach 30 min (d)

Abbildung 9.2.: Vier TEM Abbildungen aufgenommen (a) am Anfang, (b) nach 2 min, (c)
nach 30 min und (d) nach 33 min mit ihren jeweiligen FT Bildern. Sicht-
bare Reflexe in der FT von (a) sind in blaugriiner Farbe markiert. Neu
hinzukommende Reflexe nach 2 min, nach 30 min und nach 33 min sind
mit Violett, Rosa und Blau hervorgehoben. Die Abstande der Reflexe sind
in Tabelle 9.1 angegeben.

3Ausbildung einer partiell idealen, facettierten Gestalt.
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Bei der TiN Probe (AE364) wurden Verdnderungen unter Bestrahlung im TEM beobach-
tet. Man sieht im TEM Modus, dass sich der TEM-Kontrast von Agglomeraten nach der
Bestrahlung binnen weniger Sekunden dynamisch verandert. Am Anfang haben diese Ag-
glomerate einen schwachen Kontrast mit grofleren homogenen dunklen Bereichen meist
in der Mitte der Agglomerate. Nach wenigen Sekunden beginnen die dunklen Bereiche
sich zu bewegen und zu zersplittern. Der Kontrast, der nun feinkorniger ist, verandert
sich schnell und hiatial zwischen hell und dunkel wahrend der Bestrahlungsdauer bis
ein stabiler Zustand erreicht wird. Zusatzlich zu diesem fluktuierenden Kontrast sieht
man héufig eine Bewegung nach auflen. In Abbildung 9.2(a) ist die hiatiale Kontrastver-
anderung in der Mitte zu sehen. In Abbildung 9.2(b) und (c) bewegt sich dieser Bereich
nach auflen. Der mittlere Bereich ist dagegen heller und statisch. In Abbildung 9.2(d)
ist das Endstadium gezeigt, in dem korniger Kontrast einen Ring bildet. Diese dynami-
sche Kontrastveranderung von vergleichsweise grofien homogenen Materialbereichen zu
feinkornigem, fluktuierendem Kontrast deutet auf eine elektronenstrahlinduzierte Dekom-
position und Kornverkleinerung groferer Partikel zu kleineren Kristalliten hin. Zu Beginn
liegt ein Partikel in einer gewissen Orientierung mit Bragg-Kontrast vor. Durch die Bestrah-
lung zersetzt sich der Partikel zu kleinen Kristalliten. Der hiatiale fluktuierende Kontrast
dieser Kristallite ist ein sich dynamisch verandernder Bragg-Kontrast bedingt durch die
Bewegung von Kristalliten. Diese Strahlschadigung ist bei den meisten Agglomerationen
bereits bei niedrigen Vergréflerungen von mehreren 10.000 — 76.000 fach und niedrigerer
Strahldosisleistung zwischen 700 — 2700 e/A ?s zu sehen und dauert meist wenige Mi-
nuten. Abstande ermittelt aus FT-Bildern von Abbildung 9.2(a-d) sind in Tabelle 9.1 gezeigt.

Tabelle 9.1.: Abstdnde aus FT-Bildern in Abbildung 9.2(a-d)

FT-Bild Abstand FT-Bild Abstand FT-Bild Abstand FT-Bild Abstand
Abb.9.2(a) 295A Abb.9.2(b) 3,55A Abb.9.2(c) 3,68A Abb.9.2(d) 2,91A

3,53 A 3,43 A 3,55 A
2,20 A 291 A 3,70 A
2,95 A

Diese Abstinde konnen nicht mit Reflexen von Titannitrid-, Titanoxid- oder Titancarbid-
Phasen indiziert werden. Auch der Kristallstruktur des Titanchlorid-Edukts konnen die
Reflexe nicht zugeordnet werden. Vergleiche mit KNH; in der monoklinen Tieftempe-
raturmodikation mit Raumgruppe P2;/m mit Gitterparameter a = 4,586, b = 3,904 und
¢ = 6,223 zeigen nur einzelne Ubereinstimmung. Hierbei wiirde KNH, ein Syntheseriick-
stand darstellen.

9.3.2. Kristallstruktur

Die Kristallstruktur der Kristallite wurde mit FT-Analysen von HRTEM Bildern und mit
SAED Bildern untersucht. Dabei wurden einzelne Partikel mit HRTEM untersucht, wah-
rend Stellen grofier Agglomerationen fiir SAED Untersuchungen selektiert wurden.
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Abbildung 9.3.: (a) SAED Aufnahme eines TiN Agglomerats. Die Intensitaten der Debye-
Ringe wurden in (b) fiir ein radiales Intensitatsprofil als azimutal integriert
angegeben.

In Abbildung 9.3 ist in (a) ein SAED-Bild eines stark agglomerierten Bereichs dargestellt.

Es sind diskrete Debye-Ringe zu sehen, auf denen einzelne Reflexe zu erkennen sind. Der
zweit innerste Ring erscheint am hellsten im Beugungsbild. In (b) ist ein Radialprofil der
azimutal integrierten Intensitaten aus (a) dargestellt. Hierbei sind sechs bis sieben Peaks
identifizierbar, wobei die ersten drei Reflexe bei 4,02, 4,64 und 6,57 nm~' am deutlichsten
sichtbar sind. Die Peaks in Abbildung 9.3(b) konnen Reflexen des kubischen TiN mit Fm3m
Raumgruppe und a = 4,27A zugeordnet werden. Fiir die Indizierung wurden Profillinien
der TiN Struktur nach Aigner et al. [389] (ICSD 658338) verwendet. Dicke rosa Linien
stellen die kinematisch zu erwartende Intensitat der Reflexe der Struktur dar. Es gibt
auch unterstdchiometrische Strukturen, wie zum Beispiel TiNj 7 von Christensen et al.
[390] (ICSD 64902) oder TiNy o [390] (ICSD 1547) die ebenfalls zur Indizierung verwendet
werden konnen, da es sich hierbei um Isostrukturen mit vergleichbaren Gitterabstanden
handelt. Hinsichtlich der relativen Intensitaten der Bragg-Reflexe in Abbildung 9.3(b) sind
sie mit den zu erwartenden kinematischen Intensitaten aus ICSD 658338 vergleichbar. Im
Radialprofil in Abbildung 9.3(b) hat der (002) Reflex die hochste Intensitét, da dies nach der
Strukturdatei der Reflex mit der maximalen Intensitat ist. Auch der zweithochste Reflex
(022) in Abbildung 9.3(b) ist in Ubereinstimmung, da nach der Strukturdatei dieser die
zweithochste Intensitét besitzen sollte.
Vergleiche mit Titandioxiden ergaben keine Ubereinstimmungen mit den Reflexpositionen
in Abbildung 9.3(b). TiO im NaCl Strukturtyp kann jedoch nicht von TiN [389] unter-
schieden werden, da es sich um eine Isostruktur mit vergleichbarem Gitterparameter
a = 4,177A handelt. Die Prisenz von TiO ist aber im Vergleich zu TiO, Phasen eher als
unwahrscheinlich zu betrachten, da Titan in niedrigen Oxidationsstufen, wie Ti**O eine
sehr geringe Stabilitit als Ti** und Ti** aufweist [391-393].
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(d) Kristallit indiziert mit in [001] Zonenachse

Abbildung 9.4.: HRTEM Abbildungen mit indizierten Fourier Transformationen mit TiN
mit NaCl-Strukturtyp. Indizierungen der Kristallite (a)-(c), allerdings nicht
(d), sind auch mit TiN, im Anatas-Typ moglich.

In Abbildung 9.4(a) ist ein etwa 11,8 nm langer und 7,2 nm breiter Kristallit gezeigt. Er
hat eine ovale Geometrie mit stellenweise facettierten Kanten. Diese eher idiomorphe
Form ist an der unteren Seite des Partikels zu sehen, wo eine partielle duflere hexagonale
Form iiber zwei 120° Facetten sichtbar ist. Des Weiteren ist ein 120° Winkel an der rechten
Seite auszumachen. Andere Kanten des Kristallits sind nicht scharf ausgepragt und zeigen
Rundungen. Der HRTEM Kontrast des Kristallits ist inhomogen und verandert sich von der
unteren rechten Kante zur oberen linken Seite. Die im FT-Bild sichtbaren Reflexe konnen
mit Millerschen Indizes fiir die [011] der NaCl Struktur nach Aigner et al. [389] (ICSD
658338) indiziert werden. Unterschiede im HRTEM Kontrast sind wahrscheinlich durch
eine Dickendnderung verursacht. Multislice Simulationen in Abhangigkeit von der Dicke
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in Abbildung 9.7 und 9.8 bestitigen qualitativ diese Verdnderung des Kontrastes mit einer
Anderung der Dicke.

Mehrere Kristallite sind in Abbildung 9.4(b) zu sehen, was am Rand einer kleinen Agglo-
meration aufgenommen wurde. Das FT-Bild ist von dem Bereich im schwarzen Rechteck
berechnet worden. Dort innerhalb des markierten Bereichs ist ein homogener indizierbarer
HRTEM Kontrast uber eine Fliche von 5,5 X 4,1 nm sichtbar. Im oberen Teil des Kristallits
ist nur einfacher Netzebenenkontrast erkennbar, der aber kongruent mit dem unteren
Kontrast orientiert vorliegt. Mit dem FT-Bild kann dieser Kristallit ebenfalls mit TiN in
Fm3m ([389] (ICSD 658338)) hier in [112] Zonenachse indiziert werden.

In der Mitte der Abbildung 9.4(c) sieht man einen isoliert vorliegenden Kristallit mit dem
entsprechenden FT-Bild auf der rechten Seite. Der Kristallit hat eine rundliche Form ohne
erkennbare Facettierung und ist 6,0 X 4,1 nm klein. Der HRTEM Kontrast ist iiber weite
Bereiche gleichmaflig. Alle Reflexe im FT-Bild konnen mit Millerschen Indizes der kubi-
schen TiN Kristallstruktur ([389] (ICSD 658338)) in [011] Zonenachse indiziert werden.
Kristallite (a-c) sind in Abbildung 9.4 mit der kubischen TiN Struktur indiziert worden.
In diesen Orientierungen kann auch eine tetragonale Anatas-Struktur mit I4, /amd und
a=0b = 4,140A ¢ = 8,805A (ICSD 23403) das FT-Bild beschreiben. Demgegeniiber kann
der Kristallitin dem mit einem Quadrat markierten Bereich in Abbildung 9.4(d) nur mit
der kubischen TiN Struktur in [001] Zonenachse indiziert werden. Die hier gezeigten
Indizierungen konnen, wie bereits fiir SAED besprochen, nicht TiO ausschliefien, da es sich
hierbei um eine Isostruktur mit nahezu gleichen Netzebenenabstanden handelt. Dennoch
kann man davon ausgehen, dass eine Oxidation des Materials eher zu einem Auftreten
von TiO; fithren wiirde, da dies die praferierte Oxidationsstufe von Ti ist. TiO,, Rutil oder
Anatas, ist anhand seiner Kristallstruktur unterscheidbar von den Nitriden und wurde nur
in der Synthese AE 364 als sekundire Phase beobachtet.

9.3.3. Chemische Zusammensetzung - EELS

unbesetztes N2p b -
hybridisiert mit Ti3d (a) N-K Kante : (b) Ti-L,; Kante

Subband: t;, e, unbesetztes N2p
é hybridisiert mit Tidsp
b c

ii10Dq: 2,25 eV
prwd L
T T T T T T . T : T T : T I| T
390 400 410 420 430 440 450 460 470 480 490 500 510 520
Energieverlust AE [eV] Energieverlust AE [eV]

Abbildung 9.5.: (a) EELS N — K Kante mit ELNES Features a-f und Zuordnungen nach
Pedio et al. [394]. (b) Ti — L, 3 Kante.

In Abbildung 9.5(a) ist die N — K Kante mit einer erkennbaren Feinstruktur dargestellt.

Die Ionisationskante beginnt bei 399,1 eV und zeigt starke Oszillationen mit mehreren Fe-
instrukturen a-f. Die Energiepositionen der Feinstruktur sind in Tabelle 9.2 enthalten. Die
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N — K Kante in Abbildung 9.5(a) beginnt mit zwei Peaks a und b die sich stark tiberlappen.
Peak a hat die hochste Intensitat in der ELNES. Bei etwa 10 eV hoherem Verlust bei 412 eV
ist ein breiterer Peak ¢ mit einer schwach erkennbaren vorgelagerten Schulter bei 408 eV
zu sehen. Seine Intensitét ist vergleichbar hoch mit b. Zu héheren Energieverlusten sind
schwacher ausgeprégte und breite Peaks d-f mit niedrigerer Intensitat sichtbar. Vergleicht
man die N — K Kante in Abbildung 9.5(a) mit publizierten Ionisationskanten fiir TiN, so
sind grof3e Ahnlichkeiten beziiglich der Feinstruktur mit Soriano et al. [395] und Kihn
et al. [396] vorhanden. Nach Soriano et al. [395] resultieren die zwei ersten Peaks a und
b von unbesetzten N2p Zustdnden die mit Ti3d hybridisiert sind. Dieser hybridisierte
Zustandstyp ist in zwei einzelne Peaks a und b durch Kristallfeldeffekte in zwei Subbénder
tog (a) und ey (b) um eine 10Dq (Kristallfeldspaltungsenergie) von 2,25 eV aufgespalten.
Peak ¢ kann Ubergéngen in hybridisierte unbesetzte N2p — Tidsp Zustinde zugeordnet
werden. Nach Pedio et al. [394] ist die Intensitdt und die Breite von ¢ positiv korreliert mit
der Hohe des kovalenten Bindungsanteils des Materials.

Kihn et al. [396] untersuchten die ELNES N — K Kanten von Titannitriden mit unterschied-
lichen Stochiometrien TiNy mit x = 1; 0,8 und 0,5. Die Spektren von [396] wurden mit
dem gleichen Kollektionshalbwinkel von 6,7 mrad aufgenommen wie das Spektrum in
Abbildung 9.5(a), was eine gute Vergleichbarkeit erlaubt. Energieverlustpositionen der
ELNES Features a-f aus Kihn et al. [396] wurden aus der publizierten Grafik ausgemessen
und sind in Tabelle 9.2 mit den Energieverlustpositionen von Abbildung 9.5(a) dargestellt.
Mit Abnahme des Stickstoffs von TiN; zu TiNgg und TiNj 5 sind in [396] Verdnderungen
in der ELNES sichtbar. In der N — K Kante von TiNyg sind a und b nur noch kaum von
einander zu unterscheiden. In TiNj 5 fehlt a ganzlich. Diese Anderungen im Ti3d Bereich
resultieren aus einer Abnahme der Kristallfeldspaltung der Subbdnder ;4 (a) und ey (b) zu
sinkenden Stickstoffkonzentrationen beziehungsweise einer Zunahme von N-Vakanzen.
Eine Zunahme von N-Vakanzen bedeutet eine Abnahme der Koordinationszahl und somit
eine geringere Kristallfeldaufspaltung [395]. Weitere Anderungen der ELNES mit der
Stochiometrie sind im steigenden Intensitiatsverhaltnis zwischen b und ¢ I, /I, mit der
Abnahme der Stickstoffkonzentration von 0,95 in TiN; zu 1,10 in TiNyg und zu 1,56 in
TiNy 5 erkennbar. Das deutet auf einen sinkenden kovalenten Bindungsanteil mit Abnahme
der Stickstoffkonzentration fiir den Peak ¢ nach [394] indikativ ist. Zudem sind d und f
in den stickstoffarmen Stochiometrien schlechter ausgeprégt. Vergleicht man die N — K
Kante in Abbildung 9.5(a) mit Kihn et al. [396] sind grofle Ahnlichkeiten hinsichtlich der
ELNES Features a-f zwischen dem Spektrum von TiN; mit der N — K der TiN Nanopartikel
zu sehen. In Abbildung 9.5(a) konnen a und b noch unterschieden werden. Das Intensi-
tatsverhaltnis I, /I, ist 1,02 was zwischen TiN; und TiN g liegt. Das Spektrum von TiNj g
von Kihn et al. [396] zeigt geringe Unterschiede zu der N — K Kante der Nanopartikel
Probe hinsichtlich der schlechteren Auspragung beziehungsweise geringeren Intensitat
von b und f. Basierend auf diesen Vergleichen mit ELNES unterschiedlicher Stochiome-
trien konnte die Stochiometrie der TiN Nanopartikel zwischen TiN; und TiNys liegen.
Die Energiepositionen der ELNES Features von Abbildung 9.5(a) und Kihn et al. [396] in
Tabelle 9.2 zeigen einen Versatz von —1,9 eV fiir a bis 3,2 eV fiir f. Der Abstand zwischen
den jeweils benachbarten Features ist etwa gleich grof3 zwischen (a) und (b). Dieser Versatz
kann durch die unterschiedliche Kalibration der Spektren erklart werden.
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Tabelle 9.2.: Energieverlustpositionen von Feinstrukturen a-g der N — K und Ti — Ly
Kanten aus Abbildung 9.5(a) und (b) gegeniiber [396].

N-K Ti—Lys
Abbildung 9.5(a) Kihn et al. [396] Peakshift Abbildung 9.5(b)

onset 399,1eV 397.3eV onset 457,6 eV

a 400,7 eV 3988 eV -1,9eV a 461,6 eV

b 402,8 eV 400,5 eV -2,3¢eV b 466,8 eV

c 411,5eV 409,4 eV —-2,1eV c 478,4 eV

d 418,1eV 414,8 eV -3,3¢eV d 491,2 eV

e 431,4eV 428,6 eV -2,8¢eV e 509,0 eV

f 441,6 eV 438,4 eV -3,2¢eV

Kihn et al. [396] kalibirieren ihre Spektren an Ti — L, 3 wahrend das Spektrum in Abbil-
dung 9.5(a) nach Methode 3.3.2 am C — K * Peak kalibriert wurde. *
Die Ti — L, 3 Ionisationskante, welche eine Feinstruktur zeigt, ist bei etwa 460 — 525 eV in
Abbildung 9.5(b) zu sehen. Die Kante beginnt bei 457,6 eV mit zwei Peaks a bei 461,6 eV und
b bei 466,8 eV, welche jeweils Anregungen aus L; und L, Zustanden sind. Die ELNES dieser
zwei Peaks, die sogenannten “White Lines” von Ti wird sehr stark von der Oxidationsstufe
geprigt. Ti’* in Spektren von [397-399] wird durch zwei mit 5 eV Abstand hintereinander
folgenden Peaks charakterisiert, wobei der erste Peak immer eine schwéachere Intensitat
als der zweite Peak zeigt. Bei Ti** sind statt zwei Peaks vier Peaks in [400, 401] und [402]
zu sehen. Nach diesem Vergleich mit Ti — L, 3 Ionisationskanten in der Literatur sind
grofiere Ubereinstimmungen mit der Ti** Oxidationsstufe vorhanden, was man bei TiN>~
erwarten wiirde. Nach dem L; Peak sinkt die Intensitit der Kante, und es sind wenige
schwache und breite Oszillationen c-e erkennbar.

Neben den Analysen der Ionisationskanten wurden niedrige Energieverluste von 0 eV —
50 eV von kleinen TiN Agglomerationen untersucht. In Abbildung 9.6(c) sind acht Energie-
verlustspektren von —10 — 100 eV dargestellt, die an unterschiedlichen Agglomerationen
aufgenommen wurden. Bei 0,0 eV ist der Nullverlustpeak der transmittierten Elektronen,
die nicht oder nur elastisch mit der Probe wechselwirken, beinhaltet. Zu héheren Energie-
verlusten sind vier Peaks a-d erkennbar, welche zu verschiedenen Anregungen zugeordnet
werden konnen. Der niedrigste Energieverlust ist a bei 11 eV, der als Schulter von b sicht-
bar ist. Die zwei grofieren Features b und d konnen als Volumenplasmonenanregungen
von TiN interpretiert werden. Der kleine Peak zwischen den Volumenplasmonen c, ist die
Ti — M, 3 Ionisationskante. Nach Kihn et al. [396] ist die Volumenplasmonenanregung von
TiN abhéngig von der Konzentration von N. In Abbildung 9.6(a) von Kihn et al. [396] ist zu
sehen, dass mit sinkender N Konzentration der Energieverlust von 25,5 eV in TiN zu 18,7 eV
in TiNp; sinkt. Diese von Kihn et al. [396] ermittelten Energieverluste der Volumenplas-

*Eine Kalibration am C—K 7* Peak ist hier sinnvoller, denn die Energieverlustposition von Ionisationskanten
von Ti kénnen mit Anderungen von Bindungen variieren. Im Gegensatz dazu rithrt der C — K 7* Peak in
allen Spektren dieser Dissertation vom amorphen Tragerfilm und schwankt somit nicht von Probe zu
Probe.
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monen in Abbildung 9.6(a) sind in (b) entlang der Stickstoffkonzentration N/Ti dargestellt.
Aus dieser Darstellung kann ein linearer Anstieg der Volumenplasmonenverlustenergie
E, um Formel 9.1 abgeleitet werden.

E, = 17,81+ 7,68(N/Ti) (9.1)

Energieverluste der gemessenen Volumenplasmonen aus Abbildung 9.6(c) sind in (b) ent-
sprechend Formel 9.1 eingetragen. Demnach ergibt sich eine Breite von Stochiometrien
der gemessenen Agglomerationen zwischen TiNy 77 — TiNp ¢g. Dieser Grad an Stickstoft-
vakanzen ist in Ubereinstimmung mit der Evaluation der N — K Kante in Abbildung 9.5
wo die ELNES indikativ fiir eine stochiometrische Zusammensetzung zwischen TiN; und
TiNo)g ist.
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Abbildung 9.6.: (a) Acht Spektren des Niedrigenergieverlustbereichs mit Anregungen a-d.
Die Energie des Volumenplasmons E,, ist fiir das jeweilige Spektrum in der
entsprechenden Farbe eingetragen. In (b) sind E, unterschiedlicher TiNy
Stochiometrien von [396] entlang der Stickstoffkonzentration in Ti/N als
rosa Kreise mit einer linearen Anpassung (rosa Gerade) dargestellt. E, aus
(a) sind in (b) auf der linearen Anpassung eingetragen.

Eine O — K Kante ist in Spektren sichtbar, zeigt jedoch keine ausgeprégte Feinstruktur.
Zudem ist ein deutliches Signal der O — K Kante ebenfalls in Messungen des Untergrunds
zu erkennen. Mogliche Quellen des Sauerstoffs konnen sauerstofthaltige Adsorbate auf
dem Tréagerfilm sein, da EELS Messungen nach einem wiederholten Einschleusen der
Probe gemessen wurden. Ein Vergleich der O — K Kanten des Untergrunds gegeniiber des
Probenmaterials ist im Anhang in Abbildung B.28 zu sehen.

9.3.4. Bildsimulationen

Titannitride, Titancarbide sowie Mischungen aus beiden, Sauerstoffsubstitutionen, sowie
Vakanzen sind moglich und wurden in Untersuchungen, wie bereits in Abbildung 5.3(c)
und in [163] gezeigt, gefunden. Hierbei stellt sich die Frage ob zwischen N, C und O
anhand des HRTEM-Kontrastes unterschieden werden kann. Dies kann mit Simulationen
der Austrittswellenfunktion mit der Multislice Methode nach Kapitel 3.5.2 untersucht
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9. Titannitrid Nanopartikel

werden. Hierfiir wurden Superstrukturen die zur Halfte aus TiN und TiX mit X = C, O,
bestehen, erstellt. Zudem wurden zwei Modelle mit graduell zunehmender Probendicke
mit Multislice Simulationen untersucht, um den Einfluss eines ausdiinnenden Kristallits
auf den Kontrast zu evaluieren. Des Weiteren wurde der zusatzliche Effekt von Defekten
analysiert. Alle gezeigten Modelle basieren auf der kubischen Fm3m Struktur nach Aigner
et al. [389] (ICSD 658338).

Im ersten Modell in Abbildung 9.7 wurde der Einfluss der Dicke auf den HRTEM Kon-
trast anhand eines Keils untersucht. Das Modell in Abbildung 9.7(a) ist seitlich dargestellt
und hat eine maximale Dicke entlang der b-Achse von 4,24 nm und eine maximale Lan-
ge von 6,62 nm in der a-Richtung. Die Dicke ist iiber eine Fldche von 2,56 2,35 nm konstant.

(a) TiN Keil Modell (b) Modell in [010]

b - . ..............»‘
CLa - ‘

Ssessssseds

sailiiiilll

Abbildung 9.7.: Kubisch Fm3m TiN Keil-Modell dargestellt (a) in Seitenansicht und (b) in
[010] Orientierung. (c) zeigt eine Multislice Simulation des Keils in [010]
Orientierung mit Cs = —0,0018 mm, Defokus= —5 nm und Defokus spread=
3nm.

Danach sinkt die Dicke linear bis zu einer einzelnen Lage Ti. Dasselbe Modell ist in
Abbildung 9.7(b) in der [010] Zonenachse dargestellt. Links der rosa Linie besitzt das
Modell eine konstanter Dicke. Rechts der rosa Linie nimmt die Dicke ab. Die Simulation
wurde mit C; = 0,0018 mm, einem Defokus von —5nm und Defokus spread von 3 nm
berechnet. Diese Parameter stellen experimentell realistische Werte dar. In der Simulation
ist im linken Teil des Modells, dort wo die Dicke konstant ist, ein starker Kontrast mit wei-
Ben Ti — N — Ti Atomsaulen zu sehen, die von dunkelgrauer beziehungsweise, schwarzer
Intensitat umgeben sind. Dazwischen sind schwache, graue Punkte erkennbar. Der starke
Kontrast nimmt mit abnehmender Dicke rechts der rosa Linie ab und wird zunehmend
diffuser.

Der simulierte TiN Keil in Abbildung 9.7 hat eine ideale Struktur hinsichtlich der Besetzung
der Atome in der Kristallstruktur. Oft haben tatsachlich untersuchte kristalline Phasen
jedoch Vakanzen oder sogar Poren bedingt durch die Synthese oder durch eine Strahlscha-
digung wahrend der Messung im Elektronenmikroskop, wie in Kapitel 2.1.2.2 erlautert ist.
Daher wurde ein defektreiches Modell basierend auf dem Keil in Abbildung 9.7(a) erstellt.

140
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Bei diesem defektreichen Keil wurden einzelne Atome und Gruppen von Atomen geldscht,
sodass der Keil neben Vakanzen auch unterschiedliche Poren enthalt. Wie in Abbildung
9.8(a) und (b) zu sehen ist, hat der Keil eine inhomogene Oberflache verursacht durch das
Entfernen von Atomen. Die Dimensionierung des urspriinglichen Keils aus Abbildung
9.7(a) bleibt jedoch bestehen. In Abbildung 9.8(b) sieht man den porenreichen Keil in [010]
Orientierung sowie die Simulation. In der Simulation scheinen die Poren einen hiatialen
HRTEM Kontrast zu verursachen. Die unebene Oberfliche des Keils ist ebenfalls am Rand
der Simulation in Abbildung 9.8(d) wiedererkennbar.

Aus den Simulationen in Abbildung 9.7(c) und 9.8(d) ist an der Anderung des Kontrasts,
der grofle Einfluss der Probendicke auf das HRTEM-Bild nachweisbar. Dabei zeigt die
Simulation einer Probe mit Poren und Vakanzen in Abbildung 9.8(d), das diese ebenfalls
zu einer Kontrastanderung fithren, die qualitativ im Bild gesehen werden kann.

Poren-Keil Modell (c) Modell in [010]
in [001] (a) und Seitenansicht (b) ediaialtiiiiililial it

d) Simulation

Abbildung 9.8.: Poren-Keil-Modell basierend auf Modell in Abbildung 9.7 dargestellt (a)
entlang der c-Achse, (b) in Seitenansicht und (c) in [010] Orientierung. (d)
zeigt eine Multislice Simulation mit C; = —0,002 mm, Defokus= —9 nm und
Defokus spread= 3 nm in [010] Orientierung.

Neben den hiufig vorkommenden Vakanzen sind auch Substitutionen in der TiN Struk-
tur moglich, da TiC und TiO Isostrukturen mit nahezu gleichen Gitterparametern sind
(TiC a = 4,328A und TiO a = 4,177A). Mischungen Ti(N,C,0) wurden bereits von Levi et
al. [403], Adjaottor et al. [404], Chappé et al. [405] und Avasarala & Haldar [406] beobachtet.
Dabei stellt sich die Frage, ob zwischen N, C und O anhand des Kontrasts unterschie-
den werden kann. Um diesen Einfluss zu untersuchen, wurden isometrische kubische
Superstrukturen, die zur Halfte aus TiN und zur anderen Halfte aus TiX mit X = C,0O
bestehen, generiert. Hierbei stellt TiO einen kiinstlichen Grenzfall einer vollstindigen
Substitution mit O dar. Eine Prasenz von TiO ist im Gegensatz zu TiO, ist aufgrund der
geringe Oxidationsstufe von Ti als unwahrscheinlich zu betrachten [391-393]. Die Grofie
dieser Superstrukturen, dementsprechend die simulierte Probendicke, ist ein fiinfaches der
Einheitszelle von kubischen TiN mit Raumgruppe Fm3m nach Aigner et al. [389] (ICSD
658338) und 2,135 nm dick. Die Simulationen sind bei drei verschiedenen C; gezeigt, da der
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Kontrast von O nach Jia et al. [407] hiermit signifikant variieren kann. In Abbildung 9.9 ist
ein Simulationstableau des TiN — TiC Modells gezeigt mit Defokuswerten von —4 nm bis
+4 nm bei C; = 0,1 mm in der oberen Reihe, 0,0 mm in der mittleren Reihe und —0,1 mm
in der unteren Reihe. Die Wahl des C; und des Defokus iibt einen grofien Einfluss auf
den HRTEM Kontrast aus [407-409]. In den simulierten Bildern mit Cs; = 0,1 mm sind die
Ti — N — Tiund Ti — C — Ti Atomsaulen bei einem Defokus von —4 nm hellgrau und diffus.
Bei 0 nm Defokus scheint der Kontrast der Atomséaulen scharf, punktférmig und dunkel-
grau umrandet zu sein. Zwischen den Atomséulen ist ein schwacher, grauer, punktférmiger
Kontrast zu erkennen. Dieses Details zwischen den Atomsdulen wird deutlicher mit sinken-
dem Defokus. Bei +4 nm kann zwischen den Atomsaulen und dem Kontrastfeature kaum
unterschieden werden. Bei C; = 0,0 mm ist eine Kontrastinversion der Atomsaulen von
weif} zu dunkelgrau von negativem zum positivem Defokus auszumachen. Demgegeniiber
sieht man bei C; = —0,1 mm eine Kontrasterh6hung von negativem zu positivem Defokus.

Abbildung 9.9.: Simulationstableau eines TiN — TiC Wiirfels bei variierenden C; und Defo-
kus. Auf der linken Hilfte jedes Simulationsbildes ist TiN, auf der rechten
Halfte ist TiC.

Bei —4 nm sehen die Atomséulen grau und langlich aus, wohingegen sie als weifle
Punkte im dunkelgrauen Untergrund bei einem Defokus von +4 nm erscheinen. Anhand
dieser Simulationen kann der signifikante Einfluss der Messparameter, hier Cs und Defokus,
fiir den HRTEM Kontrast visualisiert werden. Innerhalb der einzelnen simulierten Wiirfel
ist jedoch der Kontrast homogen und kein Unterschied zwischen der linken Halfte aus TiN
und der rechten Halfte aus TiC zu erkennen. Dies ist auch der Fall fiir Simulationen mit
Waiirfeln aus TiN (links) und TiO (rechts) in Abbildung 9.10. Der Kontrast schwankt stark
zwischen den verschiedenen Parametern, aber eine Substitution von N mit C oder O kann
bei keinem der gewahlten Simulationsparametern identifiziert werden. Auch Simulationen
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bei verschiedenen Dicken, gezeigt im Anhang in Abbildung B.29 kann ebenfalls kein
Unterschied erkannt werden.
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Abbildung 9.10.: Simulationstableau eines TiN — TiO Wiirfels bei variierenden Cs und
Defokus. Auf der linken Hilfte jedes Simulationsbildes ist TiN, auf der
rechten Halfte ist TiO.

9.4. Diskussion

Motiviert durch Anwendungen von nanoskaligem TiN im Bereich der Katalyse, beispiels-
weise als katalytische Schicht der Gegenelektrode in elektrochemischen Farbstoffsolar-
zellen, sogenannten Grétzel-Zellen [54] wurden TiN Nanopartikel hergestellt und mit
elektronenmikroskopischen Techniken analysiert.

Elektronenmikroskopische Analysen der TiN Nanopartikel Proben zeigen Agglomeratio-
nen von Nanopartikeln die einen Durchmesser zwischen 1 — 11 nm besitzen. Die Form
der Partikel ist dabei oval und teilweise facettiert. Kristallstrukturanalysen mit SAED und
Indizierungen fouriertransformierter HRTEM Aufnahmen, weisen eine kubische Fm3m
Kristallstruktur von TiN nach. Dabei konnen auch unterstochiometrische Isostrukturen,
wie TiNg 76 und TiNg o die Kristallstruktur beschreiben und ihre Prasenz kann somit nicht
ausgeschlossen werden. Indikationen fiir unterstochiometrische Titannitridphasen sind
ebenfalls durch EELS Analysen der N — K Kante und des Niedrigenergieverlustbereichs ge-
geben. So zeigt der Vergleich der N — K ELNES Ahnlichkeiten mit publizierten Kanten von
TiN; als auch TiN ¢ von [396]. Basierend auf der Energieverlustposition des TiN Plasmons,
welcher nach [396] empfindlich auf die N-Konzentration ist, wurden aus Messungen
mehrerer Agglomerationen Stochiometrien zwischen TiN 77_99s ermittelt. Die mit EELS
ermittelten stickstoffdefizitdaren Nitridverbindungen sind im Einklang mit Kristallstruktur-
analysen, da unterstochiometrische Isostrukturen TiNy 76 und TiNp9 von [390] nicht von
der 1 : 1 TiN Kristallstruktur von [389] unterschieden werden kénnen. Hierbei konnte
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das variable Stickstoffdefizit des Materials eine Eigenschaft der Probe oder bedingt durch
eine Strahlschddigung sein. Wie bereits in Kapitel 2.1.2.2 beschrieben, kann es bei einer
Radiolyse nach dem Knotek-Feibelmann Mechanismus zu einer Abstoffung von Stickstoff
kommen [103, 410, 411]. Nach diesem Radiolyse Mechanismus wiirde ein Ti Atom ionisiert
werden und durch eine Auger-Meitner Zerfall des benachbarten Stickstoffs relaxieren
[105]. Hierbei entsteht ein positiv geladenes N—Atom, welches von Ti abgestofien wird.
Aufgrund dieses moglichen Schadigungseffekts kann nicht ausgeschlossen werden, dass
die ermittelte Stochiometrie von TiNj 771 durch die Messung verursacht ist. Des Weiteren
zeigen Bildsimulationen in Abbildung 9.9 und 9.10, dass Substitutionen von N mit C und
O in HRTEM Aufnahmen nicht unterschieden werden konnen, weshalb eine Titankarbo-
oxynitrid-Zusammensetzung TiN;_4(C,0)x mit x < 0,23 nicht ausgeschlossen werden
kann.

9.5. Schlussfolgerungen

Einige hervorstehende Schlussfolgerungen und Highlights der Analyse

« Probenmaterial besteht aus kubischen Fm3m TiN Nanopartikeln mit Durch-
messern zwischen 1,1 — 10,6 nm.

« Einer Analyse des Niedrigenergieverlustbereichs konnte in Verbindung zur
Stochiometrie gebracht werden.

= TiNg77-0,98

« Details und die Form der N — K ELNES konnen Kristallfeldeffekten zugeordnet
werden.

« Eine Analyse der Stochiometrie ist mithilfe N — K ELNES moglich.
= TiNo’g_l

« Bildsimulationen von verschiedenen Superzellen zeigen, dass Vakanzen und
Poren zu einer Anderung des HRTEM Kontrasts fiihren, jedoch nicht Substitu-
tionen von N mit C und O unterschieden werden konnen.
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Zielsetzung und Fokus dieses Kapitels

+ Analyse des Gefiiges, der Kristallstruktur und der chemischen Zusammenset-
zung.

+ Fokus auf materialschadigende in situ Reaktionen.

« Detaillierte Analyse der Sm — M, 5 Kante hinsichtlich der Oxidationsstufe.

10.1. Stand der Literatur

Sm ist ein Seltenes Erdelement der Lanthanoid-Gruppe und wird als Erz es, wie fiir andere
Seltene Erden, aus dem Phosphatmineral Monazit sowie dem Karbonatmineral Bastna-
sit gewonnen [412, 413]. Dabei erfolgt die komplexe Trennung tiber Ionenaustauscher,
Losungsmittelextraktion und elektrolytische Raffination oder fiir geringe Mengen durch
fraktionierte Kristallisation. Das dadurch extrahierte Oxid kann mit metallischem Lanthan
zu Metall reduziert werden [414]. Als Metall hat es einen silbrigen Glanz, aber oxidiert
sofort, sodass die Oberflache gelblich erscheint. Hierbei reagiert das Metall unmittelbar
zu Sm, 05 in die bevorzugte 3+ Oxidationsstufe [415, 416]. Im Gebiet der Geologie nutzt
man die lange Halbwertszeit des natiirlich vorkommenden Isotopes '*’Sm von 106 Ga zur
Datierung von Mineralen. Dabei hat die Sm — Nd Zerfallsreihe gegeniiber der U — Pb
Zerfallsreihe den Vorteil, dass sowohl Sm als auch Nd seltene Erdelemente sind und
somit weniger suszeptibel gegeniiber Partitionierung wihrend Sedimentations- und Dia-
geneseprozessen ist [417-419]. Neben der Anwendung in der Geochronologie findet Sm
Anwendung in SmCo-Permanentmagneten [420, 421], als Fluoreszenz Marker [422], Do-
tierelement in (Phosphat-) Glasern [423-425] zur Absorption von infrarotem Licht [426],
als Neutronengift in Kernreaktoren sowie zur Kontrastierung von Tumorzellen in der
Krebstherapie [427]. Fiir letztere Anwendung synthetisierten Ascencio et al. [427] Sm
Nanopartikel mithilfe einer Bioreduktionsmethode. Hierfiir 16sen sie (Sm(NOs3)); x 5H,0
in deionisiertem Wasser welches durch die Zugabe von Pufferlosungen leicht angesauert
wurde. Dieser Losung geben sie tanninreiches Alfalfa Pulver hinzu und iiberfithrten die
Suspension in ein Ultraschallbad zur Zerkleinerung des Pulvers. Mit der Zeit oxidieren die
Tannine im Alfalfa durch eine Reduktion des Sm Kations. Hierbei erzielen sie isometrische
kristalline Nanopartikel mit 10 nm Durchmesser. Bei ldngerer Ultraschallbadbehandlung
ist der Durchmesser 1 — 3 nm. Gupta et al. [428] verwenden ebenfalls Samariumnitrat als
Prakursor zur Bildung von Sm Nanopartikeln in einer Polyanilin Matrix. Hierfiir homo-
genisieren sie eine angesauerte Anilinlosung mit gelostem Samariumnitrat und geben
Ammonium Peroxodisulphatlosung hinzu. Diese Losung polymerisiert nach zwei Tagen
Kithlung und bildet einen Feststoff. Die darin enthaltenen Sm Nanopartikel sind rund,
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5 — 10 nm grof3 und haben eine hexagonale Kristallstruktur.

Neben den metallischen Nanopartikeln gibt es eine Vielzahl von nanokaligen Sm— Oxiden
und Hydroxiden, die fir die Katalyse hergestellt wurden [429]. Dabei ist die Motivati-
on dieser Arbeiten meist im potentiellen Einsatz von Sm als kostengiinstiger und damit
nachhaltiger Redoxkatalysator verglichen mit Ru, Ir oder Pt. Beispielsweise konnten nach
Hodgson et al. [430] Sm;03 Nanopartikel als heterogene Redoxkatalysatoren in One-Pot
Aldehyd Synthesen Anwendung finden. Ein wesentlicher Grund warum Samarium und
Verbindungen aus Samarium als Katalysatoren interessant sind, liegt in ihrem komplexen
Valenzverhalten. Dabei beobachtet man haufig in XPS Messungen eine gemischte Valenz
zwischen 2+ und 3+ bei Samariumverbindungen. Oberflichensensitive XPS Messungen
unterstiitzt durch theoretische Arbeiten zeigen, dass Volumenatome primir trivalent,
wiahrend Oberflichenatome divalent sind [431-433]. Ein Problem in vielen dieser Ar-
beiten, welche behaupten die Valenz von Samariummetall zu messen, ist die Exposition
des Materials an der Luft, sowie fehlende Erwahnung von Schutzgasmethoden vor der
Messung. Es liegt nahe, dass Alterationsprodukte des Samariummetalls Interpretationen
der Valenzmesswerte signifikant erschweren.

10.2. Synthese

(a) Lésung aus (b) Zugabe von (c) Ubersattigung
Sm?*1, in THF CqoHg Li von Sm°

(d) Keimbildung
von Sm°

Sm°l

Abbildung 10.1.: Schematische Darstellung des Ablaufs der Synthese beginnend mit (a)
der Losung aus Samariumiodid in THF, (b) der Zugabe von Lithium Naph-
thalenid, die zu (c) der Ubersittigung und Keimbildung von reduziertem
Samarium in (d) fihrt.

Die Synthese wurde von D. Bartenbach in der Arbeitsgruppe von Prof. C. Feldmann
(Insitut fiir Anorganische Chemie, KIT) durchgefiihrt.
Sm Nanopartikel werden als Nukleationskeime aus einer stark tibersattigten Losung
gefallt. Hierfiir wird ein zweiwertiges Samariumiodid (Sm?*I) in Tetrahydrofuran (THF)
gelost (siehe Abbildung 10.1(a)). Durch eine Zugabe von Lithium Naphthalenid (C;oHsLi),
dargestellt in (b), wird das geldste zweiwertige Sm sofort zu elementarem Sm° reduziert.
Diese Sm® Lésung ist dabei so stark iibersittigt (c), dass nur Kristallkeime, jedoch kein
weiteres Kristallwachstum moglich ist (d). Nach dieser Ausfillung werden die Kristallkeime,
im Folgenden Sm Nanopartikel genannt, mit weiterem THF gewaschen.
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10.3. Experimentelle Ergebnisse

10.3.1. Geflige

(a) TEM: Sm Partikel (b) HAADF-STEM: Sm Partikel

Abbildung 10.2.: TEM Ubersichtsabbildung einer langlichen Agglomeration von Sm Parti-
keln in (a) und eine feinkornige Agglomeration mit Poren im HAADF-
STEM Bild in (b) gezeigt.

In Abbildung 10.2(a) ist ein TEM-Bild einer grofien, langlichen Agglomeration, sowie
kleinere Agglomerationen, welche aus Sm Nanopartikeln bestehen, dargestellt. Die Umris-
se dieser Agglomerationen sind zur besseren Sichtbarkeit mit schwarzen Umrandungen
in Abbildung 10.2(a) gezeigt. Das grof3e Agglomerat hat eine Lange von 278 nm mit einer
Breite in der Mitte von 64 nm. Der Kontrast im Bereich der Agglomerationen im TEM-
Bild ist, verglichen mit dem Kohlenstoffuntergrund des Tragerfilms, schwach. Man sieht
vor allem in mittleren Bereichen des grolen Agglomerats eine kornige Struktur. Dies
ist ebenfalls in den kleineren Aggregaten erkennbar. Des Weiteren ist bei der grof3en
Agglomeration ein Abschwéchen des Kontrastes in Richtung des Agglomerationsrands
zu sehen. Die kornige Kontrastverteilung im TEM-Bild in Abbildung 10.2(a) ist auch in
(b) im HAADF-STEM Bild einer unférmigen Agglomeration gezeigt. In Abbildung 10.2(b)
befindet sich ein Agglomerat, welches in der unteren Bildhélfte partiell auf dem dickeren
Kohlenstoffsteg des Tragernetzchens liegt. Das Agglomerat hat eine wellenférmige dufere
Berandung und drei runde Poren mit etwa 45 nm Durchmesser. Um dieses Agglomerat sind
weitere Ansammlungen von Partikeln schwach zu sehen. Das Gefiige ist sehr feinkornig
mit einer homogenen Verteilung von Partikeln im Bereich des Agglomerats. Es sind nur
wenige Stellen, zum Beispiel oberhalb der linken Pore, in denen die Partikeldichte hoher
erscheint. Zusatzlich zu diesen sehr kleinen, hellen Partikeln die eine Partikelwolke bilden,
sind drei grofiere Partikel im Gefiige enthalten. Diese sind in Abbildung 10.2(b) mit weiflen
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Pfeilen markiert. Sie haben eine eher eckige polyedrische Form mit einem Durchmesser
von 5— 6 nm. Trotz ihrer hoheren Grofle verglichen mit den kleinen umliegenden Partikeln
erscheinen sie in diesem HAADF-STEM Bild nicht signifikant heller. In Abbildung 10.3
ist in (a) eine hohere Vergroflerung des in Abbildung 10.2(b) gezeigten Agglomerats zu
sehen, welches ein grofieres Partikel enthélt. In der unteren rechten Hélfte in Abbildung
10.3(a) ist zudem ein anderes Gefiige erkennbar. Im Gegensatz zu dem zuvor besprochenen
Agglomerationsgefiige, scheinen hier die Partikel zu langlichen oder ringférmigen Gebil-
den aggregiert zu sein. Trotz dieser einzelnen Heterogenitéten sind die Partikel und das
Gefiige sehr homogen, was durch das Verteilungsdiagramm der Nanopartikeldurchmesser
in Abbildung 10.3(b) gezeigt ist.
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Abbildung 10.3.: (a) HAADF-STEM Abbildung von agglomerierten Sm Nanopartikeln mit
einer Verteilung der Partikeldurchmesser in (b). Das Histogramm in (c)
stellt die Verteilung der aus HAADF-STEM-Abbildungen ausgemessenen
Partikelabstande dar.

Die Nanopartikeldurchmesser schwanken zwischen 1,1 nm und 3,9 nm. Innerhalb dieser
maximalen Spannweite dominieren Partikel zwischen 1,9 — 2,5 nm mit einem Median
von 2,1 nm das Gefiige. Dieses Verteilungsdiagramm in (b) beinhaltet jedoch nicht die
einzelnen grofleren Partikel welche in Abbildung 10.2(b) und in Abbildung 10.3(a) zu
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sehen sind, da weitere hierauf folgende Analysen diese als Fremdphasen identifizieren.
Der ausgepragt engstufige Durchmesserbereich der Partikel in (b) ist ebenfalls in den
Abstanden der Partikel zu den néchsten Nachbarn in (c) gegeben. Das Histogramm in
Abbildung 10.3(c) stellt die Verteilung der Partikelabstinde dar. Es wurden 814 Abstande
zwischen 0,5 — 3,5nm bestimmt. Die am haufigsten vorkommenden Partikelabstande
befinden sich im Intervall zwischen 1,2 bis 1,4 nm, wobei der mittlere Partikelabstand
1,53 + 0,45 nm betrégt.

10.3.2. Kristallstruktur

(b) FT - Sm {P6s/mmc) [551]

110
(015) Q© (19
3 0) (105)

-

®

(015)

Sm (P6;/mmc)

Abbildung 10.4.: In (a) HRTEM Aufnahme mit Sm Nanopartikeln mit FT-Bild des blauen
Bereichs in (c). Mit einem rosa Quadrat markiert ist der Kristallit in (a)
mit FT-Bild in (b) dargestellt.

In Abbildung 10.4(a) ist ein HRTEM Bild mit vielen Sm Nanopartikeln gezeigt. Sie sind
amorph mit einem deutlichen Kontrast verglichen mit dem C-Untergrund und haben
Durchmesser zwischen 1 — 3 nm, was in Ubereinstimmung mit Abbildung 10.3(b) ist. An
vielen Stellen agglomerieren sich die Partikel zu “Trauben®. Die Partikel oder Atomag-
glomerationen haben schwarze, kreisformige Kontraste, sowie hellgraue, punktférmige
Bereiche die zum Teil wie unférmige helle Ringstrukturen aussehen. In HRTEM Bildern
dominieren diese kleinen amorphen Nanopartikel, aber es sind immer wieder einzelne
kleine Kristallite ebenfalls erkennbar. Ein Beispiel fiir einen solchen Kristallit ist in Abbil-
dung 10.4(a) innerhalb des rosa Quadrats zu sehen. Der Kristallit hat einen Durchmesser
von 2,8 nm mit einer hypidiomorphen, partiell-facettierten Form. Im oberen Teil sind die
Kanten gerade und bilden 120° Winkel aus. An der unteren linken Kante kann ein Winkel

149



10. Samarium Nanopartikel

von etwa 118° bestimmt werden. Eine Analyse der Kristallstruktur dieses Kristallits mittels
dem korrespondierenden FT-Bild ist in Abbildung 10.4(b) dargestellt. Die Reflexe in (b)
konnen mit Millerschen Indizes der hexagonalen P65/mmc Kristallstruktur mit Gitter-
parametern a;» = 3,565Aund ¢ = 11,456A nach Nakaue [434] (ICSD 652632) in [551]
Zonenachse indiziert werden. Hierbei ist als Vorbehalt bei der Indizierung zu nennen, das
der Partikel in Abbildung 10.4(a) eventuell zu diinn ist um alle Symmetrieelemente der
P63 /mmc Kristallstruktur zu enthalten, zu nennen. Eine Untersuchung einer Nahordnung
der amorphen Nanopartikel wurde ebenfalls mit FT durchgefiihrt. Der in Abbildung 10.4(a)
im blauen Rechteck gezeigte Bereich ist als FT-Bild in Abbildung 10.4(c) dargestellt. Man
sieht einen diffusen, breiten Ring der gemessen von der Mitte des Rings einem Abstand
0,309 nm entspricht. Der innere und duflere Radius dieses Rings befindet sind bei 0,28 nm
und 0,32 nm. Zu hoheren reziproken Abstianden sinkt die Helligkeit zunachst und steigt
dann geringfiigig wieder an. In der hexagonalen P65 /mmc Kristallstruktur nach Nakaue
[434] (ICSD 652632) mit der (b) indiziert wurde, gibt es Abstinde zwischen 2,7 — 3,4 A
der (102), (004), (101) und (100) Netzebenen. Hierunter ist (102) mit einem Abstand
von 0,27 nm jener Reflex mit kinematisch maximaler Intensitit. Diese Reflexe korrelieren
mit dem Abstand des breiten Rings in (c) und konnen die atomare Nahordnung in den
Nanopartikeln beschreiben. Ein Vorbehalt hierbei ist ein moglicher Defokus und somit
ein Effekt der Kontrastiibertragungsfunktion des Mikroskops sein, der ebenfalls ahnliche
Ringe verursachen kann.

Wie bereits beschrieben, konnen in HAADF-STEM Abbildungen, wie Abbildung 10.2(b)
und Abbildung 10.3(a), einzelne grofiere Partikel von etwa 5 nm Grof3e in der feinkdrnigen
Matrix identifiziert werden. Diese Partikel sind ebenfalls sichtbar in HRTEM Aufnahmen
was in Abbildung 10.5 dargestellt ist. Das FT-Bild dieses Kristallits kann jedoch keiner Sm
Struktur zugeordnet werden, sondern wird durch Millersche Indizes der kubischen Fm3m
Phase von Cu,S in [013] Orientierung beschrieben. Somit sind die grofieren Kristallite in
Abbildung 10.2(b) und 10.3(a) mit hoher Wahrscheinlichkeit eine Kupfersulfid Fremdphase.
Die Indikation dieser Kupfersulfid Kristallstruktur wird durch die EDXS Analyse, welche
im Folgenden ausgefiihrt wird, gegeben.

Cu,S (Fm3m) [013]

10 1/nm

Abbildung 10.5.: HRTEM Aufnahme mit FT-Bild eines etwa 6 nm grofien Kristallits
(schwarzes Quadrat) umgeben von amorphen Nanopartikeln.
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10.3.3. Chemische Zusammensetzung

10.3.3.1. EDXS

/\_\ 20 nm 55N

(b) EDX-Mapping siehe Laborbuch 6 S.90

Abbildung 10.6.: Elementverteilungsbilder von Agglomerationen amorpher Sm Partikel
mit Sm in rot, C in griin und O in blau fiir (a) und Cu in gelb und S in
hellblau fiir (b) mit den entsprechenden HAADF-STEM Abbildungen
der untersuchten Bereiche. Zur besseren Nachvollziehbarkeit sind die
entsprechenden Seiten der Dokumentation im Laborbuch vermerkt.

Die chemische Zusammensetzung der Sm Nanopartikel wurde mit EDXS Analysen
in Bereichen von grofieren Agglomerationen durchgefiihrt. In Abbildung 10.6(a) und (b)
sind EDXS Elementverteilungsabbildungen mit Quantifizierungen in Tabelle 10.1 gezeigt.
Im HAADF-STEM Bild in Abbildung 10.6(a) ist ein circa 620 nm X 370 nm grofles ovales
Agglomerat zu sehen. Es hat einen sehr hellen HAADF-STEM Kontrast in der Mitte,
welcher zum Rand abnimmt und in den Untergrund diffus ibergeht. Die erhohte HAADF-
STEM Intensitat ist wahrscheinlich der grofieren Dicke des Aggregats in diesem Bereich
zuzuschreiben. Des Weiteren sieht man den dickeren Kohlenstoffsteg im unteren Teil des
HAADEF-STEM Bilds. Die Verteilung der Intensitat im HAADF-STEM Bild korreliert mit
der Kontrastverteilung im Sm-Verteilungsbild beziiglich des Agglomerats. Eine dhnliches
Verteilungsbild ist auch fiir C und O zu sehen, welche zusatzlich hohere Konzentrationen
beider Elemente im Kohlenstoffsteg zeigen. Hierbei kann man sehen, dass C eine homogene
Konzentration tiber die Flache des Kohlenstoffstegs hat. Im O-Verteilungsbild gibt es
O reichere Stellen am Rand und in der Mitte der Stege. Eine quantitative Analyse in
Tabelle 10.1 zeigt Konzentrationen von 8 at% O und 3 at% Sm im Agglomerat in Messpunkt
1 woraus eine Oxidstochiometrie SmO,; gebildet werden kann. Diese Stochiometrie
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enthilt zu hohe Konzentrationen von O fir das erwartbare Oxid Sm;03 [415]. Ebenfalls
hohe Werte von 17 at% O sind im Untergrund enthalten. In diesem Zusammenhang ist
ebenfalls Si mit SiO; 7 in Untergrund enthalten. Mogliche Kontaminationsquellen kénnen
verwendete Glasgefifle bei der Synthese und sekundare Kontamination der Probe durch
einen wiederholten Transfer in das Mikroskop sein. Hohe Konzentrationen von C stammen
von Kohlenstofftragerfilm und Lésungsmittelriickstanden. Auch Cu ist nach Tabelle 10.6
nachweisbar, da das TEM-Netzchen auch hieraus besteht. Als Quellen fiir die geringe
Spuren von N konnen stickstofthaltige Losungsmittel angesehen werden. In Abbildung
10.6(b) sieht man im HAADF-STEM Bild einen Partikel in der Mitte in Messpunkt 2. Der
Partikel hat eine hohere HAADF-STEM Intensitét verglichen mit den kleineren Partikeln.
Im Sm-Verteilungsbild sind héhere Mengen von Sm in der Mitte enthalten, jedoch ist der
10 nm grofe Partikel nicht erkennbar. Im Gegensatz zum Sm-Verteilungsbild kann man
den Partikel in der Mitte beziiglich der Cu und S Verteilung durch seine hohe Intensitat
verglichen mit der Sm-Matrix deutlich erkennen. Eine quantitative Analyse in Tabelle
10.1 von Messpunkt 2 ergab eine Atomkonzentration von Cu und S von jeweils 6 at% und
2 at% was eine Kupfersulfid-Stochiometrie von CusS entsprache. Hierbei wurde auch in
Messpunkt 1 Cu detektiert, da das TEM-Netzchen auch hieraus besteht.

Tabelle 10.1.: Quantitative Auswertung der Sm Elementverteilungsbilder (s. Abbildung
10.6). Werte mit 0 liegen unterhalb der relevanten Schwelle von 0,5 at% und
wurden vernachlassigt. Werte zwischen 0,5 at% — 1 at% wurden aufgerundet.
Cl und F Quantifizierungen sind im Anhang in Tabelle B.9 gezeigt.

Messstelle Elemente in at%
EDX-Map Messpunkt C N O Sm Cu Si
. 1 87 0 8 3 1 0
Abbildung 10.6(a) 5 © 1 17 0 5 10
EDX-Map Messpunkt C N O Sm Cu S
. 1 84 1 8 2 3 0
Abbildung 10.6(b) 5 80 1 9 2 6 1

10.3.3.2. EELS

Mit STEM-EELS kann die Oxidationsstufe der Sm Nanopartikel untersucht werden. Hierfiir
wird die Sm — M, 5 Kante hinsichtlich ihrer ELNES, dem Beginn der Kante und dem Peak-
verhaltnis Ms /My, die aus 3d — 4f Ubergiangen resultiert, wie in Kapitel 2.2.2.1 beschrieben,
analysiert. In Abbildung 10.7(a) sind zwei Spektren von 280 — 1200 eV von C — K bis
Sm — My s gezeigt. Dabei ist das Spektrum in violetter Farbe von einer Agglomeration von
Sm Nanopartikeln aufgenommen, wéahrend das Spektrum in Schwarz von einem Bereich
des Kohlenstoft-Films ohne Sm Nanopartikel ist. Beide Spektren wurden kumulativ tiber
10 s mit einer Belichtungszeit von 0,01 s und einem Kollektionswinkel von 6,7 mrad aufge-
nommen. Ein Untergrundabzug wurde vor der C — K Kante durchgefiihrt. Man sieht in
beiden Spektren in (a) die C — K und O — K Ionisationskante. Dagegen sind die zwei Peaks
der Sm — M, 5 Kante nur gut ausgepragt in der Messung der Probe in (a) identifizierbar.
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Dies zeigt, dass Sauerstoff sowohl im Untergrund als auch auf der Probe ist und nicht
zwangsldufig mit dem Sm Probenmaterial korreliert, sondern wahrscheinlich von dem
sauerstoffhaltigen THF (C4HgO) der Losung stammt. Zudem zeigt die O — K Kante in
Abbildung 10.7 nur eine schwach ausgepréagte ELNES mit einem Peak bei 542,5 eV. Wire es
Sauerstoff von Sm,03 wiirde die O — K Kante nach [435] vier Peaks bei Energieverlusten
532,5; 537,4; 541,5 und 550 eV vorweisen. Die Priasenz von Sm° wird durch den Vergleich
mit den Referenzspektren von elementarem Sm und Sm,05 in Abbildung 10.7(c) bestatigt.

(a) EELS: Spektren von C-K - Sm-M, 5 (b) EELS Sm-M, 5

Probe

Hintergrund
Probe

(c) EELS Sm-M, 5

Sm** Referenz

SmP Referenz

200 400 60 80 1000 1200 1060 1080 1100 1120 1140
Energieverlust AE [eV] Energieverlust AE [eV]

Abbildung 10.7.: In (a) zwei EELS Spektren von Sm Nanopartikel Agglomeraten (Vio-

lett) gegeniiber einem Spektrum aufgenommen im Hintergrund des C-

Tragerfilms (Schwarz). Sm — My 5 Ionisationskante des Sm Nanopartikel

Probenmaterials (b), sowie von zwei Referenzproben zweier Oxidations-

stufen Sm>* (Blaugriin) und Sm° (Rosa) in (c).

Die Energieverluste der My 5 der Probe in (b) sind in Ubereinstimmung mit den Ener-
gieverlusten bei Sm® in (c). Hierbei ist das Intensititsmaximum von Ms und M, fiir (b)
und Sm® in (c) bei jeweils M5 = 1078,42eV; My = 1104,12eV und M5 = 1081,55eV; My =
1106,75 eV. Demgegeniiber ist bei Sm>* ein chemical shift um +4 eV mit M5 = 1085,3 eV;
M, = 1110,75 €V sichtbar.

Hinsichtlich der Kantenfeinstruktur in Abbildung 10.7(b) und (c) sind weitere Unterschiede
zwischen den Samarium Nanopartikeln (b), Sm° (c) gegeniiber Sm** sichtbar. In (b) und
im Spektrum von Sm° in (c) ist nach dem zweite Peak M, der Untergrund héher in der In-
tensitit verglichen mit Sm>* in (c). Der Untergrund zeigt dabei einen breiteren Riicken bei
Energieverlusten zwischen 1120 — 1145 eV. Des Weiteren sind kleine Peaks unmittelbar vor
dem Ms und M, Peak im Sm>" Spektrum sichtbar. Andeutungsweise kénnen sie, aber auch
in (b) und Spektrum von Sm° in (c) erkannt werden. Diese Pre-Peaks im Sm>* Spektrum
befinden sich bei 1080,55 eV und 1106,05 eV was —4,75 eV und —4,60 eV versetzt vor dem
Maximum von Ms und M, ist. Diese kleinen Peaks konnen als Peaksplitting bedingt durch
Kristallfeldeffekte interpretiert werden, weil beide einen dhnlichen Energieabstand zu den
Hauptpeaks My 5 vorweisen. Hierbei bildet O ein oktaedrisches Anionenfeld um das Sm
Kation aus. Der Abstand der Pre-Peaks a und b zu jeweils Sm — M5 und Sm — M, von etwa
4,68 eV stellt dabei den 10Dg Wert dar, welcher indikativ fiir die Oktaederfeldaufspaltung
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ist.

Das Intensitatsverhaltnis von Ms/M, kann indikativ fiir die Oxidationsstufe sein. In Abbil-
dung 10.8 ist ein gruppiertes Punktediagramm von den ermittelten Ms/M, Verhéltnissen
verschiedener Referenzproben und der Nanopartikel Proben gegeniibergestellt. In diesem
Punktediagramm in Abbildung 10.8 sind die Ms/M, Verhiltnisse entlang der vertikalen
Achse von 0,8 —3,0 der drei Referenzproben Sm®, Sm?* und Sm>* in jeweils rosa, blauer und
violetter Farbe aufgetragen. Hierbei sind Sm® und Sm>* als Sm,053 Pulverproben, wihrend
Sm?* als Sml, gelost auf das TEM-Netzchen pipettiert wurde. Werte in Blaugriin kenn-
zeichnen ermittelte Ms/M, Verhiltnisse der Sm Nanopartikel Proben beider Synthesen
DB135 und DB177. Fur das Ms/M, Verhiltnis wurden der Intensitatswert des Sm — Ms und
Sm — M4 am Peakmaximum aus Untergrund-abgezogenen Spektren ausgemessen. Hierbei
wurden nur Spektren beriicksichtigt, die bei gleichem Kollektionswinkel von 6,7 mrad
aufgenommen wurden, da Veranderungen im Akzeptanzhalbwinkel zu Veranderungen
der Intensitiatsverhiltnisse verschiedener Bereiche der ELNES fithren kénnen. Fiir Sm®,
die linke Punktgruppe in Rosa in Abbildung 10.8, wurden 23 Werte zwischen 2,01 bis 2,62
ermittelt. Dabei ist der Mittelwert 2,36 + 0,17. Fiir die Sm?** Oxidationsstufe in Sml, streuen
die Ms5/M, Verhiltnisse zwischen 1,17 — 2,38 wobei man eine Haufung der Datenpunkte
zwischen 1,17 — 1,86 im Diagramm sehen kann. Der Mittelwert und die Standardabwei-
chung mit dem Ausreifler von 2,38 betragen 1,57 + 0,29; ohne den Ausreifier sinkt der
Mittelwert zu 1,51 + 0,19, was in der Mitte der Punktgruppe ist. Verglichen mit Sm° und
Sm?* liegen Ms/M, Verhiltnisse von Sm** gemessen an Sm,0; breit gestreut zwischen
1,35 — 2,59 mit einem Mittelwert 2,03 + 0,4.
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Abbildung 10.8.: M5/M, Verhéltnisse von Referenzproben mit verschiedenen Oxidations-
stufen, sowie Verhiltnisse der Nanopartikel Proben DB135 und DB177.

Problematisch ist hierbei, dass es nur acht Datenwerte gibt. Im Gegensatz dazu enthalt
die Punktgruppe der Sm Nanopartikel mit 54 Datenwerten die meisten M;/M, Verhalt-
nisse. Die Werte liegen zwischen 1,17 und 2,40 mit einem Mittelwert von 1,64 + 0,30.
Augenscheinlich sind in Abbildung 10.8 zwei Ballungen zwischen 1,24 — 1,62 und andeu-
tungsweise zwischen 1,91 — 2,14 auszumachen. Der Mittelwert der oberen und unteren
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Ballung ist 1,46 + 0,12 beziehungsweise 2,04 + 0,07. Vergleicht man die Werte miteinander
sieht man, dass Sm® und Sm?* kleine Streuungen haben, verglichen mit Sm* und den
Nanopartikeln. Ein Ms/M, Verhiltnis im Gréflenbereich von 2,36 ist demnach indikativ
fiir Sm®, withrend niedrige Ms/M, Werte um 1,46 auf Sm?* deuten. Demgegeniiber streuen
die Sm** Werte sehr stark um 2,04, sodass nur schwer ein Trend fiir diese Ms/M, Verhalt-
nisse gefunden werden kann. Die Werte der Nanopartikel sind ebenfalls stark gestreut.
Betrachtet man aber Abbildung 10.8 scheinen die vielen niedrigeren Ms/M, Verhiltnisse
im Gréflenbereich von Sm?* zu liegen. Die hoheren Werte haben einen vergleichbaren
Mittelwert zu Sm>*, was auch durch die starke Streuung und geringe Datenmenge der
Sm** Gruppe bedingt sein konnte. Somit sind Korrelationen zwischen dem Ms/M, und
der Oxidationsstufe schwierig und ungeeignet fiir dieses Probenmaterial. Eine Begriin-
dung fiir einen fehlenden Trend konnten die unterschiedlichen Materialstrukturen der
Referenzproben sein. Die chemische Zusammensetzung, Kristallstruktur und vor allem
die Dicke des beprobten Bereichs konnen einen kritischen Einfluss auf die ELNES sowie
auf die Intensitatsverhaltnisse in der ELNES haben. Bei Sm° und Sm** handelt es sich um
ein polykristallines Material, wahrend Sml, amorph als Ausfillung einer Losung vorlag.
Bedingt durch diese Unterschiede ist die Interpretation der Ms/M, Verhaltnisse erschwert
und nur unter diesem Vorbehalt anwendbar. Die Datenwerte der Sm Nanopartikel ge-
ben nach Abbildung 10.8 den Anschein als lagen mehrere Oxidationsstufen vor. Dies ist
moglich, da das Material hochreaktiv ist und somit schnell oxidieren kann.

Reaktionen wahrend der Messungen Wihrend der STEM-EELS Messungen der Sm Na-
nopartikel von beiden DB 135 und DB 177 Proben konnte eine konstante Drift sofort bei
der Aufnahme der Spektren gesehen werden. Diese Drift ist besonders bei der gezielten
Messung der Sm — M, 5 Kante mit einer kleineren Dispersion von 0,1 eV /px priagnant.
Hierbei kann eine Drift zu héheren Energieverlusten des ersten hohen Peaks von Sm — M;
und des zweiten kleineren Peaks Sm — M, innerhalb der ersten Sekunde beobachtet werden.
Dabei ist eine konstante Bewegung des ersten hohen Peaks von Sm — M5 von etwa 1079 eV
zu 1082 eV erkennbar. Sobald die Kante diesen hoheren Energieverlust erreicht hat, erfolgt
keine weitere Drift der Kante, was auf ein Erreichen eines stabilen Zustands hinweist.
Zusitzlich treten zwei kleinen Pre-Peaks a und b jeweils vor den M5 und M, Peaks stiarker
nach der verstrichenen Zeit des Probendrifts in Erscheinung. Jedoch ist diese Veranderung
der ELNES seltener zu sehen als die Drift. Bei diesen Beobachtungen stellt sich die Frage,
ob das ganze Spektrum von einer Drift beeinflusst wird und es sich somit um eine Art
Messartefakt handelt oder ob tatsachlich die Sm — M, s Kante sich zu einem hoheren
Energieverlust verschiebt. Die erste mogliche Erklarung, dass es sich um ein Messartefakt
handelt, lauft den anderen Probenmessungen, wie zum Beispiel der C — K Kante aber
auch STEM-EELS Messungen anderer Proben im vergleichbar hohen Energiebereich wie
die Mg — K Kante in MgsN; bei etwa 1300 eV zuwider. Bisher wurden bei keiner anderen
STEM-EELS Messung in dieser Arbeit eine vergleichbare Energieverlust-Drift gesehen.
Somit scheint es spezifisch fiir Sm — M, 5 in beiden Proben DB 135 und DB 177 zu sein.
In der Regel ist in EELS eine Verschiebung zu hoheren Energieverlusten als chemical
shift, welcher eng mit der Oxidationsstufe verkniipft ist, zu interpretieren. Mit steigender
Oxidationsstufe ist ein hoherer Energieverlust fiir das erste Peakmaximum zu sehen, was
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in Abbildung 10.7(c) gezeigt ist. Somit kann man die beobachtbare Drift von 1079 eV zu
1082 eV als Oxidation des Probenmaterials deuten. Wobei der endgiiltige Zustand wahr-
scheinlich Sm3* wire, da dies die préferierte Oxidationsstufe aller Lanthanoide darstellt.
Eine solche in situ oder elektronenstrahlinduzierte Oxidation wird durch die Ausbildung
der Pre-Peaks a und b unterstiitzt, da sie in der Referenzmessung von Sm;*O3 in Abbildung
10.7(c) deutlich sichtbar sind.

10.3.4. Diskussion

Der potentielle Einsatz von Samarium als kostengiinstiger und nachhaltiger Katalysator
motiviert die Synthese von hochreaktiven Samarium Nanopartikeln. Diese wurden durch
D. Bartenbach (AOC - AG Prof. C. Feldmann) als Nukleationskeime aus einer ibersatti-
genden Losung gefillt. Die hierbei hergestellten Nanopartikel sind zwischen 1,1 nm und
3,9 nm klein und liegen agglomeriert vor. Einzelne grofiere Partikel, bei denen es sich nach
HRTEM und EDXS um eine Cu,S Fremdphase handelt, sind ebenfalls erkennbar. HRTEM-
Aufnahmen zeigen, dass der Grofiteil der Nanopartikel amorph ist. Die wenigen kristallinen
Nanopartikel konnen mit der nicht-oxidierten hexagonalen Sm Kristallstruktur von [434]
indiziert werden. Eine Analyse des FT-Bilds generiert von einem Bereich mit amorphen
Nanopartikeln kann andeutungsweise mit der selben Sm Kristallstruktur beschrieben
werden, sodass demnach es sich bei den amorphen Nanopartikeln ebenfalls um nicht-
oxidiertes Sm handeln kénnte. Dem entgegen ergaben EDXS Analysen signifikante Anteile
von Sauerstoff im Probenmaterial, der jedoch auch teilweise Riickstinden von dem in der
Synthese verwendeten THF (C4HgO) zugeordnet werden muss. Zur weiteren Aufklarung
der chemischen Zusammensetzung und vor allem der Sm Oxidationsstufe wurden EELS
Analysen durchgefiihrt, die jedoch keine eindeutigen Ergebnisse lieferten. Messungen mit
Referenzproben in verschiedenen Oxidationsstufen deuten auf Basis des chemical Shifts auf
eine unoxiderte Form der Nanopartikel, aber die Kantenfeinstruktur von sowohl der Sm°
Referenz als auch der Nanopartikel zeigt andeutungsweise Pre-Peaks bedingt durch ein
oktaedrisches Anionenfeld von Sauerstoff. Auch eine Auswertung der Ms;/M, Verhaltnisse
ergab keine Korrelation mit der Oxidationsstufe. Diese inkonsistenten Ergebnisse sind auf
eine elektronenstrahlinduzierte Oxidation der Probe zufiihren, da mit EELS Veranderungen
der Kantenfeinstruktur und des chemical Shifts der Sm — M, 5 wahrend einer kontinuierli-
chen Bestrahlung zu beobachten sind. Eine solche elektronenstrahlinduzierte Oxidation
ist bedingt durch die sauerstoffhaltigen Restgase und Losungsmittelriickstinde die durch
den Elektronenstrahl dissoziieren und mit den hochreaktiven Sm Nanopartikeln reagieren.
Unter dieser Annahme ist es denkbar, dass die Nanopartikeln zuerst als unoxidierte vor
allem amorphe Sm Nanopartikel vorliegen, dann durch die Messung oxidiert werden,
weshalb inkonsistenten Ergebnisse ermittelt wurden. Dieser oxidativen Strahlschiddigung
befasst sich Kapitel 11.1 detailliert.
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10.4. Schlussfolgerungen

Einige hervorstehende Schlussfolgerungen und Highlights der Analyse

« Sm Nanopartikel mit 1,1 — 3,9 nm Durchmesser sind amorph mit nur wenigen
Sm Kristalliten, die eine hexagonale Kristallstruktur aufweisen.

+ Die Fremdphase von Cu,S konnte mit EDXS und Indizierung eines FT-Bilds
nachgewiesen werden.

 Die EELS Sm — Ms5/M, Intensitatsverhéltnisse geben keine eindeutigen Hin-
weise auf die Oxidationsstufe des Materials.

« Sm ist so reaktiv, dass es eventuell im Hochvakuum des Mikroskops zur Oxida-
tion des Materials kommt.

= Nach EELS Analysen wird eine Oxidation durch den Elektronenstrahl
begiinstigt.
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11. Materialubergreifende Diskussionen

11.1. Oxidation, Kontamination und Strahlschadigung

Eine zentrale Frage bei den Untersuchungen der verschiedenen nanoskaligen Nitriden
sowie von elementaren Sm Nanopartikeln betriftt die Kontamination des Materials durch
Paragenesen von Oxiden oder vollstindiger Degradierung des Materials durch eine se-
kundédre Oxidation, was die Reinheit des Materials beeintrachtigt. Hierbei muss bei einer
Oxidation geklart werden, an welcher Stelle des Untersuchungsprozesses es zu einer
Oxidation kommt, um die Giite der Synthese zu evaluieren und Schritte auf dem Weg
zur Messung im Mikroskop zu optimieren. Im Verlauf von Synthese zur Analyse ist eine
Oxidation bei der Synthese, wiahrend einer Lagerung, beim Transfer ins Mikroskoplabor
und durch das Ein- und Ausschleusen im Mikroskop denkbar. Eine vollstdndige Oxidation
bei der Synthese kann fiir die in dieser Arbeit untersuchten Proben mit grofler Sicherheit
ausgeschlossen werden, da Proben direkt nach der Synthese mit XRD in einer verschmol-
zenen Kapillare im Institut der Anorganischen Chemie voruntersucht wurden. Wurden
Oxide mittels XRD gefunden, wurden keine weiteren TEM Untersuchungen durchgefiihrt.
Im néachsten Schritt vom Ort der Synthese zum Mikroskopielabor ist eine Oxidation durch
die Préparation der TEM-Probe, durch einen nicht ausreichend dichten Schlenkkolben oder
eine nicht ausreichend reine Glovebox méglich. Zudem konnen verschiedene Adsorbate,
unter denen OH-Gruppen besonders probenschidlich sind, sich auf dem diinnen, amor-
phen Trigerfilm des TEM-Netzchens befinden. Durch Ausheizen bei 122°C ! unter Inertgas
(in der Regel Ny) wurde eine Reduzierung der OH-Gruppen angestrebt. Jedoch konnte
diese Temperatur fiir eine vollstandige Desorption von OH-Gruppen zu niedrig sein, da
Studien von nanopordsen Phasen Desorptionen ebenfalls zwischen 105 bis 300 °C beob-
achten [436-438]. Demnach konnte ein Rest von OH noch auf der Oberflache vorliegen
und die Probe iiber Hydrolyse oder Oxidation schédigen. Der Transport des Netzchens im
Schlenkkolben kann als weniger problematisch angesehen werden, da die Schlenktechnik
ihre Schutzfunktion durch die Vielzahl an oxidfreien Synthesen bereits bewiesen hat. Auch
eine Oxidation innerhalb der Glovebox erscheint unwahrscheinlich, da nach der Anzeige
die Sauerstoffkonzentration einen Wert von 0,2 ppm unter Betrieb nie iberschritten hat.
Die néachste Schwachstelle beziiglich einer Oxidation ist der Vakuum-Transferhalter. In
Abbildung 3.1 auf Seite 41 ist dieser spezielle Halter dargestellt. Er besitzt einen Dichtungs-
ring an der Spitze, der bei eingezogener Lanze die Probe vor der dufieren Luft auf dem
Weg ins Mikroskop schiitzt. Dabei ist eine Dichtung bei gleichem Innen- und Auflendruck
technisch einfacher als eine Dichtung gegeniiber dem Vakuum. Der erste Transfer von

!Diese Temperatur wird von der AOC gewihlt, da erfahrungsgemaf bei héheren Temperaturen die
amorphen Kohlenstoffnetzchen reiffen. Der Grund ist wahrscheinlich die auftretende Spannung durch
die thermische Ausdehnung des Kupfers, welche die Zugfestigkeit des Kohlenstofffilms tiberschreitet.
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11. Materialiibergreifende Diskussionen

der Glovebox zum Mikroskop erfolgt hierbei bei gleichem Druck, da die Lanze mit Ar
gefiillt ist. Nach der Messung wird die Lanze innerhalb des Hochvakuums des Mikroskops
zuriickgezogen und der Halter aus dem Mikroskop aus- und in die Glovebox eingeschleust.
Der Dichtungsring muss nun das Vakuum im Halter gegen die Umgebungsluft abdichten.
Falls eine Oxidation durch eine unzureichende Abdichtung des Transferhalters verursacht
wird, ist dies eher bei dem Transfer vom Mikroskop zur Glovebox denkbar. Diese These
wird durch wiederholte Messungen derselben Probe unterstiitzt. Beispielsweise zeigen
EELS Spektren im Anhang in Abbildung B.4 von Mg3N; eine Zunahme der Intensitét der
O — K Kante, sowie eine Mg — K ELNES welche in Ubereinstimmung mit publizierten
MgO Spektren ist. Des Weiteren wurden mit HRTEM MgO Kristallite, wie in Abbildung
4.5(c) auf Seite 57 gezeigt, nach wiederholten Messungen nachgewiesen. Hierbei besitzen
die verschiedenen Materialsysteme unterschiedliche Vulnerabilitdten. So zum Beispiel
ist es moglich WNy und TiN mehrmals sicher zu transferieren bevor sekundiare Phasen
detektiert werden konnen.

Diese probenabhiangigen Vulnerabilititen sowie die Tendenz zu Kontamination sind in
Tabelle 11.1 nach den verschiedenen Materialsystemen zusammengestellt. Hierbei ist Sm
das reaktivste Material. Zudem zeigen die Sm Proben einen hohen Grad von sauerstofthal-
tiger Kontamination die von dem in der Synthese verwendeten THF stammen koénnten.
Auch MgsN; besitzt eine sehr hohe Vulnerabilitit gegeniiber Degradationsreaktionen. Bei
den Ubergangsmetallnitriden wurde mit einer niedrigen Neigung zur Oxidation gerechnet,
da das Volumenmaterial in vielen technischen Anwendungen bei permanentem Kontakt
mit der Atmosphare stabil zu sein scheint. Bei den elektronenmikroskopischen Untersu-
chungen der nanoskaligen Ubergangsmetallnitride wurde jedoch eine mittlere bis schnelle
Oxidation festgestellt. Der Einsatz der Transfer-Techniken war daher notwendig.

Tabelle 11.1.: Vergleich der ermittelten Vulnerabilititen gegeniiber materialschadigenden
Reaktionen der analysierten Nanomaterialien, Neigung zu elektronenstrahl-
induzierter Kontamination, sowie Prasenz von Fremdphasen.

Vulnerabilitit Nanomaterial Kontamination sekundire Phasen Fremdphasen

h(fch Sm ++ Sm;03 Cu,S
Graphit
MgsN; ’ Mg(%%)z MgCN:
MoNy + MoO;
CrNy +
TiN . TiO,
WN, + WO, Graphit
TaNy ++ TaC
niedrig LiTaszNy 4+
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11.1. Oxidation, Kontamination und Strahlschddigung

Innerhalb der Gruppe der Ubergangsmetallnitride ergaben Untersuchungen, dass nano-
pordses und nanoschichtiges WNy, LiTasNy sowie TaNy weniger empfindlich sind. Auch
bei wiederholten Messungen mit dem Vakuum-Transfer Halter wurden keine Oxide gemes-
sen 2. MoNy, zeigt eine stirkere Neigung zur sekundiren Bildung von Oxidphasen, da nach
der zweiten Untersuchung des Materials einzelne sekundare Oxidphasen mit Analysen
von FT-Bildern der HRTEM Aufnahmen gefunden werden konnten (siehe Abbildung 7.5(d)
auf Seite 101). Auch TiN zeigt eine Reaktivitit gegeniiber sekundaren Reaktionen, obwohl
die TiN Verbindungen als Diinnschichten ohne Oxidation industriell als Verschleif3schutz-
schicht bereits zum Einsatz kommen [373]. Diese nicht erwartete erhohte Vulnerabilitit
gegeniiber materialschadigenden Reaktionen ist wahrscheinlich auf das hohe Oberfldchen
zu Volumen Verhiltnis zuriickzufithren. Des Weiteren ist es denkbar, dass eine Oxidation
durch inelastische Wechselwirkungen mit dem Elektronenstrahl begiinstigt wurde. Dieser
potentielle Einfluss des Elektronenstrahls kann vor allem bei EELS Untersuchungen der
Sm Nanopartikel gezeigt werden. Hierbei zeigen gemessene Sm M, 5-Kanten in Abbildung
10.7(b) wie auch das Referenzspektrum von Sm® in (c) Ansitze von Pre-Peaks der oxidierten
Sm>* Form. Zudem zeigen die Ms/M; Verhiltnisse keinen klaren Trend hinsichtlich der
Oxidationsstufe von Sm. Experimentell zeigen Experimente des Instituts fiir Anorganische
Chemie jedoch, dass die amorphen Sm Nanopartikel hochreaktiv und damit zumindest
nicht vollstandig oxidiert sein konnen. Daher liegt es nahe, dass das Probenmaterial nicht
bereits oxidiert zur elektronenmikroskopischen Untersuchung kommt. Unter der An-
nahme, dass der Vakuum-Transferhalter zumindest beim ersten Weg von Glovebox zum
Mikroskop das Ar in der Lanze gegen die Auflenluft sicher abdichtet, muss eine Oxidation
im Mikroskop im Hochvakuum geschehen. Dabei konnte der Elektronenstrahl solche
materialschiadigenden Reaktionen begiinstigen, da der Elektronenstrahl O, und weitere
sauerstoffhaltige Verbindungen dissoziieren kann, was zu einer Bildung vielzahliger Radi-
kale, wie O%*, 0%~ 03, 03, O, O* und O~ fithrt [439, 440]. Solche Dissoziationen, sowie
die damit einhergehenden kaskadischen Reaktionen mit Radikalen und dem umliegenden
Material, sind bereits im Bereich der Niedrigvakuumtransmissionselektronenmikroskopie
(ETEM) bekannt [441, 442]. Man beobachtet zum Beispiel fiir Palladium Nanopartikel eine
Oxidation in Anwesenheit von variablen O, Partialdriicken (Environmental TEM und
TEM) unter Elektronenbestrahlung [443]. Ohne Elektronenstrahl wurde keine Oxidation
beobachtet. Ein dhnlicher Prozess kénnte zu Oxidation von Sm® zu Sm®* fithren. Neben
dem Oxidationspotential des Restgases in der Probenkammer, miissen Quellen wie bereits
erwahnte Adsorbate und Losungsmittelriickstdnde beriicksichtigt werden. Hierbei ist der
Einsatz von THF (C4H3sO) bei der Sm Probe besonders nachteilig. Dabei ist eine chemische
Dissoziation im Transmissionselektronenmikroskop zu niedrigeren Beschleunigungsspan-
nungen wahrscheinlicher, was bereits in Kapitel 2.1.2.2 auf Seite 21 beschrieben wurde.
Zusatzlich konnen inelastische Beitrage von Sekundarelektronen wesentlich zur Strahl-
schadigung beitragen. Eine Radiolyse von THF wurde bereits mehrfach fiir verschiedene
ionisierende Strahlungsquellen gezeigt [444-446]. Dabei ist anzumerken, dass eine Ra-
diolyse von THF im Mikroskop in der Literatur noch nicht betrachtet wurde. Unter der
Annahme, dass dhnliche Radiolyseprozesse auch mit TEM stattfinden, kénnen die EELS
Analysen der Sm Nanopartikel auf eine Elektronenstrahlschiadigung, bedingt durch eine

?Bei einer Messung ohne Einsatz des Vakuum-Transfer Halters ist die WN Nanoschicht Probe oxidiert.

161



11. Materialiibergreifende Diskussionen

Dissoziation von sauerstofthaltigen Verbindungen und Bildung von Radikalen, welche zur
Oxidation fithren, interpretiert werden. Hierbei ist die kleine Gréf3e von Nanopartikeln
reaktionsbegiinstigend, da bei einem mittleren Durchmesser von 2,1nm ein signifikanter
Anteil der Atome auf der Oberfliche zur Reaktion zur Verfiigung stehen (siehe Abbildung
2.10 auf Seite 36). Diese Interpretation wird durch Beobachtungen von Peakshifts in EELS in
Kapitel 10.3.3.2 auf Seite 155 unterstiitzt. Weitere elektronenstrahlinduzierte Oxidationen
der anderen Nanomaterialien wurden nicht beobachtet. Ein méglicher Grund kann in der
Verwendung sauerstofffreier Losungsmittel sein. Statt einer pragnanten Oxidation wurde
Kontaminationswachstum bei allen Proben in unterschiedlichen Ausmafien festgestellt.
Dabei handelt es sich um amorphe C, Si und O haltige Phasen, welche Zusammensetzungen
in Abhangigkeit von der Probenmatrix besitzen. Als Quellen fiir diese Elemente kénnen
bei Si und O die verwendeten Glasgefif3e bei der Synthese und im Falle von C Synthe-
seriickstinde angesehen werden. EDXS-Quantifizierungen der Kontaminationen kénnen
iiber diese drei Elemente dargestellt werden. In Abbildung 11.1 ist ein Dreiecksdiagramm
in dem die Ecken 100 at% C, 50 at% Si und 50 at% O darstellen.

&ntetrgrgndtll C Mittelwert: Probe: C Mittelwert:
M‘;“Na"""a fon: [at%] Si4+4at% Mg.N [at%] Si3 3 at%
TaN. - 100 C:81%17at% TaN. 100  C:73+18at%
LiTasN, 5 0:15 + 14 at% LiTasN, 5 95 O:24:17at%
CrN, CrN, 10
MoN, MoN, 2
WN, WN,
tenber Datenbereicl
Untergrund):
1

o %0 g (o)
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50
[at%] [at%] [at%,

]0 5

(a) Untergrund/Kontamination (b) Probenmaterial

Abbildung 11.1.: Dreiecksdiagramme der auf 100 at% normierten Konzentrationen von Si,
Cund O.

Hierfiir wurden EDXS-Quantifizierungen aus 100% = Si+ C + O normiert. Die ver-
wendeten nicht-normierten Quantifizierungen sind im Anhang in Kapiteln B.2.2.1, B.3.2,
B.4.1,B.5.2, B.6.1, B.7.3, B.9.1 enthalten. In Abbildung 11.1(a) sind Quantifizierungen des
kontaminationshaltigen Untergrunds gezeigt, wahrend in (b) Werte aus Probenbereichen
dargestellt sind. Dabei markieren die unterschiedlichen Farben der Punkte in (a) und
Sterne in (b) das jeweilige Nanomaterial. Aus der Untergrundzusammensetzung ist ein
Konzentrationsbereich zwischen 0 — 35 at% O, 0 — 10 at% Si und 50 — 100 at% C erkennbar,
welcher in (a) und (b) durch ein graues Feld markiert ist. Die mittlere Si — C — O Signatur
ist 4 + 4at%Si, 81 + 17at% C und 15 + 14 at% O. Normierte EDXS-Quantifizierungen der
Probenmaterialien in (b) befinden sich meist innerhalb der kontaminationshaltigen Un-
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11.2. Charakterisierung der Porenstruktur

tergrundsignatur im grauen Feld. Messwerte aufierhalb dieses Felds stammen eher von
sekundaren Phasen, vornehmlich Oxide oder Hydroxide.

11.2. Charakterisierung der Porenstruktur

Der primére Einsatzort der Mehrzahl der untersuchten Nanomaterialien ist im Bereich
der Katalyse. Wie in Kapitel 2.4 bereits beschrieben wurde, findet dieser Prozess an der
Grenzflache zwischen den Phasen statt, daher wird die Aktivitit des Katalysators unter
anderem durch die Grofie der Oberflache beeinflusst. Dabei wird die Oberflache der hier
analysierten Nanomaterialien wesentlich durch die Kristallitgrofle, die Kristallitform und
die pordse Substruktur gesteuert. Eine Standardmethode zur Untersuchung der Porenstruk-
tur ist Gassorption. Aus der hiermit gemessenen Adsorptions- und Desorptionsisotherme
kann eine Porenweitenverteilung mit verschiedenen Methoden ermittelt werden, worin
die Porenweite meist als der Durchmesser einer Zylinderpore oder der Abstand zwischen
benachbarten Flachen definiert wird. Diese Methode hat den Vorteil, dass grof3e Men-
gen an Probenmaterial analysiert werden konnen, was eine hohe Reprasentativitét des
Ergebnisses gewahrleistet. Jedoch konnen immer wieder Diskrepanzen von mehreren
Nanometern aufgrund der Sensitivitit der Messung gegeniiber Mess- und Auswertepa-
rametern gesehen werden [447-449]. Griinde hierfiir sind zu vereinfachte Modelle auf
Basis der Kelvingleichung fiir Physiosorption [448]. Besonders die Interaktion zwischen
N, und dem Adsorbat wird signifikant von der Oberflachenchemie beeinflusst, weshalb
moderne Auswertemethoden basierend auf “nonlocal density functional theory® zuver-
lassigere Ergebnisse liefern konnen [450]. Hierauf aufbauend argumentiert [451] sogar,
dass Gassorption mit Nj nicht zur Analyse der Mikroporen verwendet werden sollte. Des
Weiteren liefert Gassorption nur geringe Informationen iiber die Form der Poren. Daher
wurde in dieser Arbeit die komplexe Porenstruktur zusatzlich zur Gassorption auch mit
Bildanalyse charakterisiert. Hierbei wurden Gassorptionsmessungen durch [70] durchge-
fihrt. Bildanalysen von TEM und HAADF-STEM Abbildungen haben den Vorteil, dass
das Gefiige mit Subnanometer Auflosung untersucht werden kann. Hierbei ist jedoch der
Nachteil eine fragliche Reprasentanz der Ergebnisse und potentielle Strahlschadigung des
Gefliges. Zudem visualisieren diese Methoden immer eine zweidimensionale Projektion
eines dreidimensionalen Korpers. In dieser Arbeit wurden unter anderem die Abstédnde der
Kristallite zu den nachsten Nachbarn, in Anlehnung an die Definition der Porenweite in
der Gassorption ausgemessen. Die Ergebnisse sind in den einzelnen Materialkapiteln mit
den jeweiligen Verteilungen gezeigt. Hierbei wird der Porenraum durch den schwiacheren
HAADF-STEM Kontrast gekennzeichnet. Das wesentliche Hindernis bei einer solchen
Bildauswertung ist zudem die Deutung des schwicheren Z-Kontrasts (HAADF-STEM)
als eine Pore. Es konnen auch Nebenphasen niedrigerer mittlerer Ordnungszahl in der
Substruktur enthalten sein, weshalb eine Validierung mithilfe von Gassorptionsanalysen
ebenfalls notwendig ist. Unterschiede zwischen der Porenstruktur aus der Bildanalyse und
der Gassorption, konnen demzufolge als eine Filllung der pordsen Substruktur gedeutet
werden. Dies konnen reliktische Substanzen der Synthese, amorphe Paragenesen niedriger,
mittlerer Ordnungszahl oder sekundire Kontaminationen sein.

Alle nanopordsen Aggregate haben nach Bildanalysen auf Basis von STEM Abbildungen
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11. Materialiibergreifende Diskussionen

eine Porenstruktur mit Mikro- und Mesoporen. In Abbildung 11.2 sind die einzelnen Kris-
tallitabstandsverteilungen von MgsN, (Abbildung 4.3(c)), LiTasN4 (Abbildung 5.6(c)), TaNy
(Abbildung 5.2(c)), CrNy (Abbildung 6.3(c)), MoNy (Abbildung 7.3(c)) und WN, (Abbildung
8.3(c)) als logarithmische Normalverteilung iber den Kristallitabstand dargestellt.

200 7€
Mikropore

>
Mesoporen Logarithmische Normalverteilung
der Kiristallitabstande:

Mg;N, LiTaz;N,
CrN, TaN,
MoN, WN,

100 -~

Anzahl

1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
Kristallitabstande [nm]

Abbildung 11.2.: Logarithmische Normalverteilung der ermittelten Kristallitabstande der
unterschiedlichen nanopordsen Nitride.

Hierin ist zu erkennen, dass MgsN; die hochsten Anteile an Kristallitabstinden im
Mikroporenbereich besitzt. CrNy, MoNy, TaNy und in geringen Mafle WNy zeigen un-
tereinander eine sehr dhnliche Verteilung hinsichtlich des Maximums bei etwa 2,0 nm.
Grof3ere Kristallitabstande mit einem Maximum bei etwa 3,0 nm sind bei LiTasNy zu sehen.
Die Gassorptionsanalysen zeigen ebenfalls eine Porenstruktur aufgebaut aus variierenden
Anteilen an Mikro- und Mesoporen. Hierbei sind vor allem CrN, TaNy und WNy dominiert
von Mikroporen.

(a) Mg;N,: BJH (b) CrN,: BJH (c) MoN,: BJH
I Mikroporen I Mikroporen I Mikroporen
I Mesoporen I Mesoporen N Mesoporen
[ kristalit- [ Ixistaliit- [ kristallit-

abstande abstinde abstande

Porenvolumen/Anzahl

’ 2Porenwei‘;eIKristalliiitabstand ’ " 2Pt:)renwe:telKristalI?tabstand8 " 2Porenwe?telKristallsitabsitand8 ?

Abbildung 11.3.: Vergleich der Verteilung der Kristallitabstdnde von (a) MgsN; (aus Abbil-
dung 4.3(c)), (b) CrNy (aus Abbildung 6.3(c)) und (c) MoNy (aus Abbildung
7.3(c)) mit den jeweiligen BJH-Porenweitenverteilungen aus Abbildungen
496.97.7.

Vergleicht man in Abbildung 11.3 die Ergebnisse der Kristallitabstandsverteilung mit
der Porenweitenverteilung aus Gassorptionsmessungen, ist eine gute Ubereinstimmung
mit Ausnahme von CrNy in (b) zu sehen. Hierbei ist der Unterschied im Maximum im
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t-plot in [70] bei 1,2 nm und dem Wertebereich mit der maximalen Anzahl von Kristal-
litabstanden in (b) 1,5 — 2,5 nm zwischen 0,3 — 2,3 nm was eine tolerable Diskrepanz nach
[448] darstellt. Fir MgsN, in Abbildung 11.3(a) wurden geringfiigig kleinere Werte mit
Bildanalyse gegeniiber der BJH-Porenweitenverteilung ermittelt. MoN,, zeigt in beiden
Methoden eine gleiche Verteilung der Werte.

Diese Ubereinstimmung zwischen der Charakterisierung der Porenstrukur mit etablierten
Methoden der Gassorption und der Bildauswertung iiber eine Bestimmung des Kristal-
litabstands zeigt, dass die angestrebte hohe Porositit erreicht wurde. Zudem verifizieren
die Gassorptionsergebnisse, dass realistische Werte fiir die Porenstruktur hiermit ermittelt
werden kénnen, was in Ubereinstimmung mit [452] ist.
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12. Zusammenfassung und Ausblick

Die Synthese verschiedener reaktiver nanoskaliger Nitride und Samarium Nanopartikel
wird durch interessante Anwendungen, wie beispielsweise in der Wasserstoffspeiche-
rung, in der Sauerstoffreduktionskatalyse und als Katalysator in Brennstoffzellen angeregt
[37-40, 43-45, 50]. Viele Anwendungen erfordern jedoch ein nanopordses Material mit
einem hohen Reinheitsgrad. Solche hochpordsen, homogenen und reinen Nanomaterialien
wurden im Falle der Nitride in der Vergangenheit selten erfolgreich synthetisiert [57]. Dies
ist hauptséchlich auf die fiir die konventionelle Synthese erforderliche hohe Temperatur
und die sehr hohe Reaktivitit des Materials mit Luftsauerstoff und Luftfeuchtigkeit zuriick-
zufithren [16, 58, 59]. Dariiber hinaus wird die Anwendung dieser Nanomaterialien durch
die bisher weitgehend unerforschten physikalischen Eigenschaften behindert, da sich die
meisten Literaturdaten fast ausschlieBlich auf das jeweilige Volumenmaterial beziehen,
was sich nicht notwendigerweise auf die nanoskaligen Phasen tibertragen lasst [10, 241,
242]. Die Arbeiten im Institut fiir Anorganischer Chemie in der Arbeitsgruppe von Prof.
Feldmann tiberwinden jedoch bisherige Hiirden hinsichtlich der Synthese mithilfe von
neuartigen Methoden wie Ammoniak-in-Ol Mikroemulsionen und lyotroper Phasen.
Zur Analyse der komplexen physikalischen Eigenschaften dieser Nanomaterialien wie
Form, Kristallstruktur, Zusammensetzung und Porositat sind moderne elektronenmikro-
skopische und -spektroskopische Methoden essentiell, die in dieser Arbeit genutzt wurden.
Als Voraussetzung fiir die Ergebnisse, die in dieser Arbeit erzielt wurden, mussten aufwen-
dige Transfer- und Schutzgasmafinahmen implementiert werden, um materialschiadigende
Reaktionen durch Kontakt mit der Umgebung vermeiden zu konnen. Mit diesen Methoden
gelang es, die Nanostruktur und Nanochemie hochreaktiver nanopordser Metallnitride
(MgsNy, TaNy, LiTasNy, CrNy, MoNy und WNy), Nanoschichten aus WNy, sowie TiN und
Sm Nanopartikel umfassend zu untersuchen. Diese wurden mit unterschiedlichen hoch-
auflosenden Abbildungstechniken (TEM, HRTEM, HAADF-STEM), energiedispersiver
Rontgenspektroskopie (EDXS) und Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS), sowie
mit speziellen Bildsimulationsmethoden (Blochwellen Verfahren, Multislice Methode) cha-
rakterisiert. Zudem stellte die Untersuchung materialschadigender Prozesse ein weiteres
Ziel dieser Arbeit dar.

Die untersuchten Nanomaterialien konnen hinsichtlich ihres Gefiiges und der Partikelform
in die drei Gruppen unterteilt werden: nanopordsen Metallnitride, Nanoschichten aus
Wolframnitrid und Nanopartikel, die im Falle von TiN kristallin und im Falle von Sm
amorph sind.

Nanopordse Nitride Die nanoporodsen Nitride bestehen grundsatzlich aus einem feinkor-
nigen, homogenen Gefiige, das aus etwa 1 — 10 nm kleinen Kristalliten aufgebaut
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ist. Die Abstande dieser Kristallite zueinander erzeugen eine mikro-mesopordse
Porenstruktur, welche auch mit Gassorptionsmessungen nachgewiesen werden
kann.

MgsN, Fiir nanopordse MgsN, Aggregate, die aus 1 — 6 nm kleinen Kristalliten mit
einer kubischen Anti-Bixbyite Kristallstruktur bestehen, ergaben EELS Messun-
gen zusatzlich Einblicke in die Nanochemie des Materials. Die Analyse der N—K
und Mg—K Kanten des nanopordsen Materials zeigt im Vergleich zum Volumen-
referenzmaterial trotz der ahnlichen Form Verschiebungen und fehlende Peaks.
Diese Unterschiede in der Feinstruktur konnen mit der anisotropen Koordinati-
on bedingt durch das hohe Oberflaichen-zu-Volumen Verhaltnis im nanopordsen
MgsN; im Vergleich zu Volumenmaterial zusammenhéangen. Ferner zeigt die
rechteckige Form der Mg — K Kante mit nur geringen Intensitatsschwankungen,
dass MgsN; einen gemischt ionisch-kovalenten Bindungscharakter besitzt.

TaNy und LiTasN4 Nanoporose TaNy Aggregate bestehen aus sehr einheitlichen
kleinen Kristalliten mit einem Median von 1,7 nm. Die Kristallitgrofie eignet
sich fiir eine Nutzung von Quantisierungseffekten zur positiven Beeinflussung
der Redoxeigenschaften als Photokatalysator. Jedoch enthalt das Material als
Nitridphase ¢ — TaN und nicht die bevorzugte Tas;N5; Phase. Das Lithiumtan-
talnitrid besitzt eine Fm3m Kristallstruktur der Stochiometrien LiTasN, oder
Li; sTaz2N4, wobei EDXS Messungen eine Tantaldrmere Stochiometrie von
Lip 7Ta; 3N4 ergaben. Verglichen mit TaNy Kristalliten haben Lithiumtantalni-
tridkristallite grof3ere Durchmesser mit einem Median von 4,9 nm.

MoNy Im Vergleich zu anderen nanoporésen Nitriden weisen Kristallite der nanopo-
rosen MoNy Aggregate einen etwas groferen Kristallitdurchmesserbereich von
1,5 — 13,0 nm auf. Hierbei liegt die dominante 'y;—Phase in Paragenese mit d;—
und y;—Phasen vor. Eine solche Mischungsliicke ist im entsprechenden Pha-
sendiagramm nicht enthalten, wahrscheinlich bedingt durch die Diskrepanz
physikalischer Eigenschaften zwischen Volumen- und Nanomaterial [10, 241,
242]. Aus EDXS Messungen wurde eine Stochiometrie von MoN 7 ermittelt.

CrNy Ein sehr hoher Grad an Homogenitat hinsichtlich der Kristallstruktur und
Kristallitgrofie konnte fiir nanoporose CrNy Aggregate nachgewiesen werden.
Das Material besteht aus kubisch flichenzentriertem CrNy mit Kristallitdurch-
messern zwischen 1,1 — 3,7 nm. Solch kleine Kristallitdurchmesser wurden in
publizierten Arbeiten noch nicht erzielt [166, 167]. Aus EDXS Quantifizierun-
gen konnte eine Stochiometrie von CrN ¢ ermittelt werden.

WNy Auch nanopordse WNy Aggregate zeichnen sich durch eine hohe Phasenrein-
heit aus. Sie bestehen aus 0,8 — 7,6 nm kleinen kubischen 3—WN Kristalliten.
Diese 3—WN ist bei variablen Stickstoffkonzentration stabil, weshalb mit EDXS
eine Zusammensetzung von WN¢_1 5 ermittelt wurde.

WNy Nanoschichten Durch zuséitzliche Zugabe von langkettigen Alkylaminen in der Syn-
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eine laterale Ausdehnung von bis zu 100 nm mit Schichtdicken zwischen 0,5 —4,5 nm.
Hierbei ist die Basalflaiche der Nanoschicht die (001) Netzebene. Zum Teil liegen
diese Nanoschichten gestapelt mit haufigen Fehlrotationen um 4 — 6° entlang der
c-Achse vor. Dies verursacht ein auffilliges, bienenwabenférmiges Moiré-Muster
in TEM und HRTEM Bildern. Die Haufigkeit dieser kleinen Rotationswinkel deutet
darauf hin, dass das System zwischen 4 — 6° noch kommensurabel ist und somit
die zusatzliche elastische Energie durch einen Zuwachs in van der Waals Kraft
zwischen den Schichten kompensieren kann [354-356]. Zu grofleren Rotationen
verhiélt sich das Material in inkommensurabel und Rotationswinkel sind durch zu-
tallige Positionen der Nanoschichten bestimmt. Zusatzlich zu Rotationsdefekten
konnen Stapelfehler identifiziert und mit Mutislice-Simulationen analysiert werden.
Besonders die besonderen Gefiigeeigenschaften der WNy Nanoschichten triggern
weitere fundamentale Fragen zum Kristallwachstum, der Stapelung und der genaue
Rolle der Tenside bei diesen Prozessen.

TiN Nanopartikel TiN Nanopartikel liegen mit Durchmessern zwischen 1,1 — 10,6 nm vor
und bestehen aus kubischem TiN. Eine Analyse der Stochiometrie mit EELS im Nied-
rigenergieverlustbereich und der N — K Kante ergab jeweils eine Zusammensetzung
von TiNgg-1 0 und TiNg9_1 . Mit Multislice Simulationen konnten Veranderungen
im HRTEM Kontrast von verschiedenen Defekten wie Vakanzen, Poren und Substitu-
tionen evaluiert werden. Hierbei ergab sich eine qualitative Anderung des Kontrasts
bei Vakanzen und Poren jedoch nicht bei Substitutionen von N mit C oder O.

Sm Nanopartikel Zusitzlich zu Nitrid-basierten Nanomaterialien wurden auch Sm Nano-
partikel analysiert. Die untersuchten Nitride zeigen ausnahmslos eine kristalline
Struktur. Im Gegensatz dazu sind die 1,1 — 3,9 nm kleinen Sm Nanopartikel amorph.
Nur wenige hexagonale Sm Kristallite konnten identifiziert werden. EELS Messungen
der Sm — M, 5 Kante ergeben keine eindeutige Indikation der Oxidationsstufe trotz
detaillierter Analyse der Spektren und der Verwendung von Referenzmaterialien. Ein
Grund hierfiir kann eine Oxidation von Sm im Hochvakuum des Mikroskops sein,
die aufgrund der hohen Reaktivitat des Materials verursacht wird. Hierbei geben die
Observationen in EELS Hinweise auf einen Einfluss des Elektronenstrahls bei dieser
Reaktion. Denkbar erscheint eine Dissoziation sauerstoffhaltiger Losungsmittel zu
Radikalen, die darauf folgend mit dem Material reagieren.

Vergleicht man die Nanomaterialien miteinander, zeichnen sich die meisten durch einen
hohen Reinheitsgrad aus. Sekundare Oxidphasen sind in der Regel durch wiederholten
Probentransfer verursacht und treten in Abhangigkeit des Materials unterschiedlich stark
auf. Hierbei sind Samarium und Magnesiumnitrid besonders empfindlich, wahrend Tan-
talnitrid, Lithiumtantalnitrid und Wolframnitrid weniger vulnerabel erscheinen. Ferner
konnen mit EDXS elektronenstrahlinduzierte Kontaminationen bestehend aus C, O und Si
beobachtet werden.

Basierend auf den Ergebnissen dieser Arbeit erscheint die Vermeidung der Verwendung
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von sauerstoffhaltigen Losungsmitteln kritisch bei der elektronenmikroskopischen Unter-
suchung von hochreaktiven Nanomaterialien zu sein, da unerwartete Reaktionen bedingt
durch eine elektronenstrahlinduzierte Radiolyse stattfinden konnen. Ist ein Verzicht auf
solche Losungsmittel nicht moglich, ist die Anwendung von Niedrig-Dosis Bedingungen,
bei der eine geringe Anzahl an Elektronen pro Beleuchtungsflache verwendet wird, und
kurze Belichtungszeiten ein moglicher Weg, diese materialschiadigende Radiolyse zu re-
duzieren. Dies kann durch den Einsatz moderner, sensitiver und schneller Detektoren
realisiert werden. Zudem koénnen aufwendige Bildbearbeitungen mit Hauptkomponenten-
analyse eine Verbesserung des Signal-zu-Rauschverhaltnisses von Aufnahmen mit kurzen
Belichtungszeiten erzielen.

EELS hat sich als wertvolle Analysetechnik fiir die untersuchten Nanomaterialien erwie-
sen, da sie es erlaubt, nicht nur chemische, sondern auch strukturabhingige elektronische
Eigenschaften zu erfassen. Die beobachteten Veranderungen der N — K und Mg — K
Feinstruktur von MgsN; in Folge einer Nanoskalierung des Materials bestatigen, dass phy-
sikalische Eigenschaften des Volumenmaterials nicht ohne weiteres auf das entsprechende
Nanomaterial iibertragbar sind. Zudem konnte gezeigt werden, dass EELS eine Analyse
von Valenzzustinden ermoglicht. Hierbei konnte bei Ubergangsmetallen die L, 3 Kante
Aufschluss geben, welche durch Anregung von p Elektronen in unbesetzte 3d Zustande
erzeugt wird. Des Weiteren konnten Verschiebungen des Kantenbeginns zur Untersuchung
der Oxidationsstufe verwendet werden, da dieser sensitiv gegeniiber Anderungen der
Bindungsenergie ist.

The synthesis of various reactive nanoscale nitrides and samarium nanoparticles was inspi-
red by a multitude of interesting applications, such as hydrogen storage, oxygen reduction
catalysis and catalysis in fuel cells [37-40, 43—45, 50]. Many of these applications require
a nanoporous material with a high degree of purity. Such highly porous, homogeneous and
pure nitride nanomaterials have rarely been successfully synthesized in the past [57]. This is
mainly due to the high temperature required for conventional synthesis and the very high
reactivity of the material with atmospheric oxygen and humidity [16, 58, 59]. In addition,
the use of these nanomaterials is hampered by the largely unexplored physical properties,
since literature data refer almost exclusively to the bulk material, which does not necessarily
translate to the nanoscale material [10, 241, 242]. The work at the Institute for Inorganic
Chemistry within the group of Prof. C. Feldmann overcome previous hurdles with regard to
synthesis using novel methods such as ammonia-in-oil microemulsions and lyotropic phases.
Modern electron microscopic and spectroscopic methods are essential for the analysis of the
complex physical properties of these nanomaterials such as shape, crystal structure, chemical
composition and porosity.

As a prerequisite, complex transfer and protective gas measures had to be implemented in order
to avoid reactions that could damage the materials. With these methods, a comprehensive
investigation of the nanostructure and nanochemistry of highly reactive nanoporous metal
nitrides (MgsNs, TaNy, LiTasNy, CrNy, MoN, and W N, ), nanosheets of W Ny, as well as
TiN and Sm nanoparticles was performed. These nanomaterials were characterized with
high-resolution imaging (TEM, HRTEM, HAADF-STEM), energy dispersive X-ray spectroscopy
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(EDXS) and electron energy loss spectroscopy (EELS), as well as with image simulation (Bloch
wave and multislice method). Further, the investigation of material damaging reactions was
another aspect of this work.

The studied nanomaterials can be divided into three groups: nanoporous metal nitrides,
nanosheets of tungsten nitride and nanoparticles, which in the case of TiN are crystalline
and in the case of Sm are amorphous.

nanoporous nitrides The nanoporous nitrides basically consist of a fine-grained, homogeneous
structure, which is made up of about 1 — 10 nm small crystallites. The distances between
these crystallites builds a micro-mesoporous structure, which is also detectable with gas
adsorption measurements.

MgsN, For nanoporous MgsN, aggregates, which consist of 1-6 nm small crystallites
with a cubic anti-bixbyite crystal structure, EELS measurements gave additional
insights into the nanochemistry of the material. The analysis of the N-K and
Mg —K edge of the nanoporous material shows shifts and missing peaks compared
to the bulk reference material. These differences in the fine structure can be
attributed to a higher degree of anisotropic coordination due to the high surface-
to-volume ratio in the nanoporous Mgs N, material compared to bulk material.
Furthermore, the rectangular shape of the Mg-K edge with only slight intensity
oscillations shows that MgsN; has a mix of ionic and covalent bonding.

TaNy and LiTasNy Nanoporous TaN, aggregates consist of very uniform small cry-
stallites with a median of 1.7 nm. Such small crystallite sizes can show suitable
quantization effects, which can be used to positively influence the redox properties
in photocatalysis applications. However, the material contains o-TaN as a nitride
phase and not the preferred T as N5 phase for this use. The lithium tantalum nitride
has a Fm3m crystal structure of LiTas Ny or the isostructure Liy gTaz 2 Ny. Howe-
ver a Ta-poor stoichiometry of Liy 7T a; 3Ny was measured with EDXS. Compared
to TaNy, the crystallites of lithium tantalum nitride have larger diameters with a
median of 4.9 nm.

MoNy Similarly, the crystallites of the nanoporous MoN, aggregates have a larger
crystallite diameter range of 1.5-13.0 nm. Most of the crystallites occur in the
cubic structure of the y,-phase, along with the 5,- and the y;-phase. Such a phase
mixture does not correspond to the phase diagram, which is probably due to
discrepancies in physical properties between bulk and nanomaterial [10, 241, 242].
From EDXS measurements a stoichiometry of MoNy ¢7; was determined.

CrNyx A very high degree of homogeneity in terms of crystal structure and crystallite
size is observable for nanoporous CrN, aggregates. The material consists of cubic
face-centered CrN, with crystallite diameters between 1.1-3.7 nm. Such small
crystallites have previously not yet been successfully synthesized [166, 167]. EDXS
quantifications give a stoichiometry of CrNy 9.

WNy A similar high degree of purity with regard to the phase composition characterizes
nanoporous aggregates of WNy. They consist of 0.8-7.6 nm small cubic f-WN
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crystallites. This f-phase is stable at variable nitrogen concentrations, which is
why a composition of W Ny ¢—1.5 was found with EDXS.

WNy nanosheets Adding additional long-chain alkyl amines to the W N, synthesis changes
the material’s structure from nanoporous to nanosheets of W Ny.. These W N, nanosheets
consist of hexagonal 5-W N and have a lateral size of several 100 nm with thicknesses
of 0.5-4.5 nm. The basal plane of the nanosheets is the (001) lattice plane. Some of these
nanosheets are stacked with frequent rotations of 4-6° around the c-axis. This causes
striking honeycomb Moiré patterns in TEM and HRTEM images. The frequency of these
small rotation angles indicates that the system is still commensurable for rotations
between 4-6° and can therefore compensate the additional elastic energy by van der
Waal’s forces between the sheets [354—-356]. The material behaves incommensurably
for larger rotations and rotation angles are determined by random positions of the
nanosheets. In addition to rotation, stacking faults can be identified and analyzed with
multislice image simulation. These particular special structural properties of the W Ny
nanosheets triggers further fundamental questions concerning crystal growth, stacking
of sheets and the role of the surfactants in these processes.

WNy nanoparticles TiN nanoparticles have diameters of 1.1-10.6 nm and consist of cubic
TiN. An analysis of the stoichiometry with EELS in the low energy loss range and the N -
K edge yielded a composition of TiNy s—1.0 and TiNy9_1.0, respectively. With multislice
image simulations, changes in HRTEM contrast were evaluated of various defects such
as vacancies, pores and elemental substitutions. This resulted in a qualitative change in
the contrast for vacancies and pores, but not for substitutions of N with C or O.

Sm nanoparticles In addition to nitride-based nanomaterials, Sm nanoparticles were also
analyzed. The examined nitrides all show a crystalline structure. In contrast, the 1.1-3.9
nm small Sm nanoparticles are amorphous. Only a few hexagonal Sm crystallites could
be identified. EELS measurements of the Sm-M, 5 edge do not give any clear indication
of the oxidation state despite detailed analysis of the spectra and the use of reference
materials. This could be caused by an oxidation of Sm in the high vacuum of the
microscope due to the high reactivity of the material. The EELS observations provide
information on the influence of the electron beam on these reaction. A dissociation of

oxygen-containing solvents to radicals, which then react with the material appears
likely.

When comparing the nanomaterials with one another, most are characterized by a high degree
of purity. Secondary oxide phases are usually caused by repeated sample transfer and occur
to different degrees depending on the material. Here, samarium and magnesium nitride are
particularly sensitive, while tantalum, lithium tantalum and tungsten nitride appear less
vulnerable. Furthermore, electron beam-induced contamination consisting of C, O and Si can
be observed with EDXS.

Based on the results of this work, the avoidance of the use of oxygen-containing solvents
appears to be critical in the electron microscopic examination of highly reactive nanomaterials,
since unexpected reactions due to electron-beam induced radiolysis can take place. If it is not
possible to avoid such solvents, the use of low-dose conditions in which a small number of
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electrons are used per illuminated area and short exposure times are possible ways to reduce
radiolysis. This can be achieved by using modern, sensitive and fast detectors. In addition,
complex image processing with principal component analysis can improve the signal-to-noise
ratio of images and spectra with short exposure times.

EELS has proven to be a valuable analysis technique for the investigated nanomaterials, as it
allows not only chemical, but also structure-dependent properties to be analyzed. The observed
changes in the N-K and Mg-K edge fine structure of Mgs N, due to nanoscaling of the material
confirms that physical properties of the bulk material are not readily transferable to the
corresponding nanomaterial. It was also shown that EELS enables valence states analysis. For
transition metal nitrides, the L, 3 edge provides information, which is generated by excitation
of p electrons in unoccupied 3d states. Furthermore, shifts in the beginning of the edge could
be used to investigate the oxidation state, since this is sensitive to changes of the binding
energy.
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B. Anhang

B.1. Methoden

B.1.1. Analyse der Kristallstruktur

Die Kristallstruktur der verschiedenen nanoskaligen Nitride und der Samarium Nano-
partikel wurde mit zwei Methoden im TEM untersucht. In HRTEM Bildern sichtbare
Gitterstrukturen, welche nach Kapitel 2.1.4 einer Projektion des periodischen Kristallpo-
tentials entsprechen, wurden mit Fourier-transformierten (FT) Bildern untersucht. Dies
kann Aufschluss iiber die Kristallstruktur sowie die Orientierung eines einzelnen Kristalls
geben. Zur Analyse der mittleren Kristallstruktur wurden Feinbereichsbeugungsbilder
aufgenommen und ausgewertet.

B.1.1.1. Auswertung der Feinbereichsbeugungsbilder

Durch die Positionierung einer Feinbereichsbeugungsblende auf den zu untersuchenden
Bereich kann ein ortsspezifisches Beugungsbild (SAED-Bild) generiert werden. Bei einem
feinkornigen, texturfreien Gefiige sind diese Braggreflexe radial um den Nullstrahl verteilt
und bilden Debye-Ringe mit verschiedenen reziproken Abstanden zum Nullstrahl. Diese
SAED-Bilder konnen als azimutal integrierte Radialprofile dargestellt werden. Hierfiir
wird das SAED-Bild im Programm Image] gedfinet und die Pixelgrofie an den Maf3stab-
balken des Bilds mit Analyze > Set Scale kalibriert. Danach kann ein Kreis tiber den
zu integrierenden Bereich mit dem Auswahlwerkzeug xovalx + STRG + Shift gezogen
werden. Dieser Kreis kann mit einem institutsintern programmierten Plugin Plugin >
LEM > e CircleOnMax genau mittig iber dem Nullstrahl positioniert werden. Mithilfe des
Plugins von P. Baggethun (2009) werden die Intensitdten innerhalb des Auswahlkreises
mit Plugins > Radial Profile + Use Spatial Calibration integriert. Hierbei 6ffnet
sich ein Fenster mit einem normalisiertem integriertem Intensitatsprofil (Radial Profile
Plot) entlang des Radius. Dieses Radialprofil kann analog zu einem Rontgenpulverdiffrak-
togramm betrachtet werden. Jedes lokale Maximum korrespondiert mit einem Debye-Ring
im SAED-Bild und kann mit Reflexen einer Kristallstruktur indiziert werden. Die Position
der Reflexe ist in JEMS tabellarisch unter Draw X-Ray powder pattern zu finden.

B.1.1.2. Analyse Fourier-transformierter Bilder

Zur Untersuchung der Kristallstruktur einzelner Kristalle oder Kristallite wurden HRTEM
Bilder nach Kapitel 3.2.2 aufgenommen. In den Bildern lassen sich kristalline Bereiche
mit Interferenzmustern des projektierten Kristallpotentials erkennen. In giinstigen Fal-
len in denen ein Kristallit in einer niedrig indizierten Zonenachse orientiert vorliegt, ist
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B. Anhang

ein periodisches Interferenzmuster in mehreren Richtungen sichtbar. FT-Bilder dieser
Bereiche konnen zur Kristallstrukturanalyse genutzt werden, da man aus der Symmetrie
des FT Musters die Punktgruppe und die Gitterabstinde ermitteln kann. Hierfiir wurde
das HRTEM Bild im Bildauswertungsprogramm Image] bearbeitet. Falls das HRTEM Bild
keine Rohdatei (zum Beispiel .dm3) war, musste die Pixelgrofle anhand des Maf3stabbal-
kens kalibriert werden. Nun wurde mit dem Rechteckwerkzeug «Rectangularx + STRG
+ Shift ein Quadrat nur tiber das zu untersuchende Interferenzmuster gezogen und alle
Bildbereiche aufierhalb des Quadrats mit Edit > Clear Outside gefiillt. Im Anschluss
konnte das Bild mit Process > FFT > FFT Fourier-transformiert werden. Dadurch wurde
das FT-Bild mit einer sogenannten “Fast Fourier Transformation® welches noch unkali-
briert ist, generiert. Fiir einen korrekten reziproken Maflstab musste die Pixelgrofle des
FT-Bilds durch den Abstand in Pixel welcher in Analyze > Set scale > Distance in
Pixel steht, dividiert werden. Mit diesem Wert war der Abstand in Pixel in Analyze > Set
scale > Distance in Pixel zu ersetzen und die Einheit konnte auf 1/nm mit Analyze
> Set scale > Unit in length gesetzt werden. Diesem kalibrierten FT-Bild musste zur
weiteren Analyse mit Analyze > Tool > Scale bar ein Maf3stab hinzufiigt werden. Mit
JEMS wurde das Punktmuster des FT-Bilds vektorisiert und mit einer Datenbank von
Kristallstrukturen verglichen. !. Hierfiir wurde mit Indexing > Spot pattern das FT-Bild
geofinet und kalibrierte den Maf3stabbalken des Programms am Maf3stabbalken im Bild
mit Scale > Scale. Nun wurde der rote und griine Vektorpfeil auf zwei Punkte im FT-Bild
gezogen. Uber Options > Show mask wurde ein periodisches Kreismuster, welches abhin-
gig von der Lange und der Winkel der Pfeile ist, dargestellt. Dieses Maskenmuster sollte
nun das gesamte Punktmuster des FT-Bilds iiberlappen. Mit Crystals > ++ & selected
konnten beliebig viele Kristallstrukturen mit denen das FT-Bild indiziert werden sollte,
ausgewdihlt werden. Anhand der Maske suchte das Programm geeignete Zonenachsen aller
ausgewahlten Kristallstrukturen, welche ein Punktmuster innerhalb der Maskenkreise
besitzen. Durch Auswahl und Vergleich der verschiedenen Losungen konnte nun die
geeignetste Kristallstruktur in der jeweiligen Zonenachse festgestellt werden.

B.1.2. EELS Kollektionswinkeltabelle

Tabelle B.1.: EELS Kollektionswinkel (Halbwinkel) fiir das GIF Tridiem 865 Quantum.

GIF-Blende Kameralange [mm]

30 37 46 58 73 91 115 145 185 230 285 360 460
1pm 8,117 6,582 5,294 4,199 3,336 2,676 2,118 1,679 1,316 1,059 0,854 0,676 0,529
2,5pum 20,293 16,454 13,235 10,496 8,340 6,690 5294 4,199 3,291 2,647 2,136 1,691 1,323
5um 40,586 32,908 26,469 20,993 16,679 13,380 10,588 8,397 6,582 5,294 4,272 3,382 2,647

IDas Programm kann bei der automatisierten Suche nicht regulére . cif Dateien, sondern nur . txt Dateien
in einem JEMS spezifischen Format verwenden. Man erhilt dieses Dateiformat durch Import von .cif
Dateien (File > Import CIF)und Export von .txt Dateien (File > Save)
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B.2. Nanoporiése Magnesiumnitrid Aggregate

B.2. Nanoporose Magnesiumnitrid Aggregate

B.2.1. Kristallstrukturanalyse

tetrag. MgCN, [110]

(223) (220) (224)
o8 = ©.

o o@12)
(003)© o8 ©(004)
d1eo  o(12)

112)

e © 9
(229) (220) (229)

¥ 111151 1 A 2 ] 2am’ 10 1/nm
(a) MgCNj, (tetragonal) Kristallit indiziert mit [221]  (b) MgCN, (tetragonal) Kristallit indiziert mit [110]
Zonenachse Zonenachse

Abbildung B.1.: HRTEM Aufnahmen von zwei MgCN;, Kristalliten mit jeweiligen indizier-
ten FT Abbildungen.

kaum kristalline
Bereiche erkennba

Abbildung B.2.: Zwei TEM Aufnahmen eines Aggregats. Reflexe in der ersten Aufnahme
in (a) konnen nach etwa 25s in (b) nicht gesehen werden. Reflexe in (a)
haben einen Abstand von umgerechnet 2,72 A die dem [100] Abstand von
Mg(OH), [453] zugeordnet werden konnen.
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B.2.2. Chemische Zusammensetzung

B.2.2.1. EDXS

20170124_Frame28_STEM_HAADF_160kx

Y!I
M MAG: 160kx M MAG: 160kx 80 — MAG: 160kx M
(b) 20170434_2_Frame2_Agg2_HAA
3 L
2

HAADF-STEM I 100 nm 80 nm 80 nm 80 nm

— MAG: 160kx N MAG: 160kx N MAG: 160kx

(c) 20170131_2_Frame4_Agg4 HAADF_79kx

. 6_¥_§

200 nmII'I 200 nm 200 nm

2204
HAADF MAG: 79000 x_HV: 200.0 KV WD: -1.0 MAG: 79.0kx — MAG: 79.0KX | — MAG: 79.0kX —

(d) 20170131_2_Frame5_Agg5_HAADF_79kx

5 [ N |
HAADF-STEM NI L 200nm_ .

MAG: 79.0kx

(Mg |
HAADF-STEM ISEAL AT

Abbildung B.3.: Verteilung von O in rot, N in griin und Mg in tiirkis mit entsprechenden
HAADF-STEM Abbildungen der Aggregate. C, I, Cl und Cu sind nicht
gezeigt.
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B.2. Nanopordése Magnesiumnitrid Aggregate

Tabelle B.2.: Quantitative Auswertung der Mg;N, Elementverteilungsbilder (s. Abbildung

B.3).
Messstelle Elemente in Atom-%
EDX-Map Messpunkt C N O Si ClI Cu Mg I Al
1 8 2 9 1 - 00 - - -
2 22 3 46 00 00 00 25 00 3
Abbil B. ’ ’ ’ ’
bbildung B.3 (a) 3 42 21 18 00 2 00 14 00 2
4 23 3 45 00 00 00 25 00 3
1 50 8 23 9 00 00 9 00 1
2 55 - 28 15 - 1 - - -
Abbild B.3 (b
ildung B.3 (b) 3 45 8 28 10 1 1 7 00 1
4 43 1 37 8 1 3 7 00 1
1 55 7 24 5 1 1 7 00 2
Abbildung B.3 (¢) 2 33 4 36 4 00 00 20 00 2
3 63 1 22 14 - 00 - - -
1 65 2 24 7 - 2 1 - -
Abbildung B.3 (d) 2 52 2 32 1 00 00 11 00 2
3 50 11 22 1 0 14 00 2
1 50 13 16 5 00 1 14 00 1
2 32 7 35 3 1 2 20 00 00
Abbildung B. S
bbildung B.3 (e) 3 50 12 18 5 00 1 14 00 1
4 64 1 23 9 - 2 - -
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B.2.2.2. EELS
() —— 09.07.2017
= N-K 0-K
5 |)——20.09.2017
£
£
=]
X
0-K

r T . r . I r T r r .
350 400 450 500 550 600 650
Energieverlust [eV]

Abbildung B.4.: EELS Analyse der N — K und O — K Kante der VFV 98 Probe. In (a) ist
das Spektrum der ersten Messung am 09.07.2017, wahrend in (b) eine
wiederholte Messung am 20.09.2019 dargestellt ist.

Kum. Intensitat [/]

Mg-K

Nanoporéses Mg;N,

|| v | " 1 v | v ] v
1300 1320 1340 1360 1380 1400
Energieverlust [eV]

Abbildung B.5.: EELS Analyse der Mg — K Kante die eine ELNES welche MgO von [143,
250] dhnelt.
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B.2. Nanopordése Magnesiumnitrid Aggregate

B.2.3. Gassorption

200
Mg;N, Isotherme
o
3
E 1504
c
(]
€
2
S 100 -
[
Q
T
(]
2
6 50~
n
T
<
0 v T v T v T v T ¥
0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0

Relativer Druck P/P,

Abbildung B.6.: Isotherme der nanoporésen MgsN, Aggregate von [70].
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B.3. Nanoporose Tantalnitrid und Lithiumtantalnitrid
Aggregate

B.3.1. HRTEM Gefiige

aN, Gefiige HRTEM

Abbildung B.7.: Gefiige der TaNy Aggregate mit sichtbaren Kristalliten in HRTEM.

Abbildung B.8.: HRTEM-Aufnahme des feinkornigen Gefiiges der LiTasN, Aggregate, wel-
ches aus rundlichen Kristalliten aufgebaut ist.
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B.3. Nanopordése Tantalnitrid und Lithiumtantalnitrid Aggregate

B.3.2. Chemische Zusammensetzung - EDXS

2000 nm e 2000 nm

(a) Elementverteilungen von TaNy siehe Laborbuch 5 S.64-66

3
90 nm 90 nm | 90 nm

(b) Elementverteilungen von TaNy siehe Laborbuch 5 S.64-66

(d) Elementverteilungen von TaNy siehe Laborbuch 5 S.80-84

Abbildung B.9.: Verteilung von O in blau, N in gelb und Ta in rot mit entsprechenden
HAADF-STEM Abbildungen der TaN Aggregate. C, I, Cl und Cu sind
nicht gezeigt.
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Tabelle B.3.: Quantitative Auswertung der TaNy Elementverteilungsbilder (s. Abbildung
B.9).

Messstelle Elemente in Atom-%
EDX-Map Messpunkt C N O Si Cu Ta Cl Fe I Zr

1 31 4 6 9 25 23 00 001 1
Abb. B.9 (a) ) s 1 s 1 1 Tl
1 46 7 10 4 17 14 00 00 1
Abb. B.9 (b) 2 35 5 7 5 24 21 1 1 1
3 75 1 14 6 4 - - - - -
1 74 1 9 2 8 5 00 00 - -
Abb. B.9 (c) 2 92 1 3 00 4 - - - - -
3 % 1 2 00 1 - - - - -
1 4 4 18 6 15 11 1 00 00 -
Abb. B.9 (d) 2 99 1 3 1 5 - - - - -
3 9% 1 3 00 - - - - -

HAADF
-STEM m

Abbildung B.10.: Verteilung von O in blau, N in gelb und Ta in rot mit entsprechenden
HAADF-STEM Abbildungen der TaLiN Aggregate. C, I, Cl und Cu sind
nicht gezeigt.

224



B.3. Nanopordése Tantalnitrid und Lithiumtantalnitrid Aggregate

Tabelle B.4.: Quantitative Auswertung der Elementverteilungsbilder von LiTasNy (s. Ab-
bildung B.10).

Messstelle Elemente in Atom-%
EDX-Map Messpunkt C N O Si Cu Ta Fe CI K P Na

1 33 11 43 4 3 5 00 00 00 - -
Abb. B.10 (a) 2 49 25 7 5 00 - - 00 00 14 -
3 32 5 46 4 1 - 00 00 00 8 4
1 510 9 27 5 4 3 00 00 - - -
Abb. B.10 (b) 2 510 2 32 13 2 - 00 - - - -
1 40 o6 50 1 2 2 00 00 - - -
Abb. B.10 (c) 2 34 2 52 5 - 00 00 00 5 -
3 67 2 24 6 2 - 00 00 - - -

B.3.3. Gassorption

60

TaN, Isotherme
50 -

40 -
30 4
20 - 2

10 -

Adsorbiertes Volumen [mL/g]

—
0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0
Relativer Druck P/P,,

Abbildung B.11.: Isotherme der nanoporésen TaNy Aggregate von [70].
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B.4. Nanoporose Chromnitrid Aggregate

B.4.1. Chemische Zusammensetzung - EDXS

HAADF-STEM

Abbildung B.12.: Verteilung von O in blau, N in gelb und Cr in rot mit entsprechenden
HAADF-STEM Abbildungen der CrN Aggregate. C, I, Cl und Cu sind
nicht gezeigt.

Tabelle B.5.: Quantitative Auswertung der CrNy Elementverteilungsbilder (s. Abbildung

B.12).
Messstelle Elemente in Atom-%

EDX-Map Messpunkt C N O Si Cu Cr F Cl Al
1 59 3 19 0 2 16 1 1 00
2 51 5 21 1 1 18 2 1 00

Abb. B.12 (a) 3 45 5 34 6 1 4 3 1 2
4 25 21 18 00 2 31 1 2 -
5 93 1 3 1 2 - 00 - -
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B.5. Nanoporose Molybddnnitrid Aggregate

B.4.2. Gassorption

400 -

CrN, Isotherme

300 -+

200 +

100 -+

Adsorbiertes Volumen [mL/g]

] ]
0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0
Relativer Druck P/P,

Abbildung B.13.: Isotherme der nanopordsen CrNy Aggregate von [70].

B.5. Nanoporose Molybdannitrid Aggregate

B.5.1. Kristallstrukturanalyse

Nach wiederholten Messungen der gleichen Probe kénnen sekundéire Oxidphasen anhand
von Kristallitindizierungen mit MoO3 mit Kihlborg et al. [326] (ICSD 35076) identifiziert
werden, was in Abbildung B.14 gezeigt ist.

10 1/nm

Abbildung B.14.: HRTEM Abbildung mit indizierten Fourier Transformationen eines MoOs
Kristallits.

227



B. Anhang

B.5.2. Chemische Zusammensetzung - EDXS

(a) EDX-Mapping der VFV164 Probe siehe Laborbuch 5 S.1

(d) EDX-Mapping von Aggregat 7 der VFV132 Probe sieche Laborbuch 6 S.94 und 103

Abbildung B.15.: Verteilung von O in blau, N in griin und Mo in rot mit entsprechenden
HAADF-STEM Abbildungen der MoNy Aggregate. C, I, Cl und Cu sind
nicht gezeigt.
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B.5. Nanoporose Molybddnnitrid Aggregate

Tabelle B.6.: Quantitative Auswertung der MoN Elementverteilungsbilder (s. Abbildung

B.15).
Messstelle Elemente in Atom-%
EDX-Map Messpunkt C N O Si ClI Cu Mo Fe
Abbildung B.15 (a) 1 74 4 18 00 00 1 3 -
1 92 1 3 00 00 1 2 -
Abbildung B.15 (b) 2 9% 00 3 00 1 2 4 00
3 9 00 1 00 - 1 - -
. 91 3 3 00 00 1 3 -
Abbildung B.15 (c) 97 00 2 . | . i i
1 87 1 6 0,0 1 4 -
Abbildung B.15 (d) 2 8 1 5 2 00 1 4 -
3 92 0,0 4 3 - - - -
B.5.3. Gassorption
=)
5 2509 —— MoN, - Isotherme
£ .
g 200 -
c |
=
S 150 4
> L
o
£ 100 4
Q2 .
o
o 50
a
<
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Relativer Druck P/P,

Abbildung B.16.: Isotherme der nanoporésen MoN Aggregate von [70].
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B.5.4. Bildsimulation
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Abbildung B.17.: Defokus-Dicken Tableau simuliert mit kubischen y, — MosN3 nach Schén-

Defokus spread:

1pm,

5

, TM Noise: 30

,041 mm

-0

], CS:

340] in [111

[

4,6 nm und Drift: 0,108 nm/s.

berg
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B.6. Nanoporiose Wolframnitrid Aggregate

B.6. Nanoporose Wolframnitrid Aggregate

B.6.1. Chemische Zusammensetzung - EDXS

Laborbuch 6 S.26-27

60 nm

Laborbuch 6 S.27-28

200 nm
Laborbuch 6 S.28-29

Abbildung B.18.: Verteilung von O in blau, N in griin/gelb W in rot mit entsprechenden
HAADF-STEM Abbildungen der nanoporésen WN Aggregate. C, I, Cl
und Cu sind nicht gezeigt.
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Tabelle B.7.: Quantitative Auswertung der WN Elementverteilungsbilder (s. Abbildung

B.18).
Messstelle Elemente in Atom-%
EDX-Map Messpunkt C N O W Cu Si Fe Cl
1 63 3 14 2 4 6 - -
2 52 4 23 6 4 3 00 -
Abbil B.1 ’
bbildung B.18 (a) 5 4 - 15 - s 7 - i
4 51 4 24 5 3 3 00 00
1 52 7 11 11 8 - 00 0,0
. 2 80 1 15 - 4 7 - -
Abbildung B.18 (b) 3 57 5 11 10 7 1 00 00
4 88 1 6 - 1 2 - -
1 63 5 14 2 2 7 0,0 0,0
Abbil B.1 ’ ’
bbildung B.18 (c) 5 0 1 11 - ) 7 | |
B.6.2. Gassorption
50 - —— WN, - Isotherme
=)
3
E 40+
c
[}]
€ 30-
°
>
8 20+
t
2
]
5 10 -
[72]
]
<
0
L] L] L] ] | L]
0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0

Relativer Druck P/P,

Abbildung B.19.: Isotherme der nanoporésen WN Aggregate von [70].
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B.7. Wolframnitrid Nanoschichten

B.7. Wolframnitrid Nanoschichten

B.7.1. Stapelung der Wolframnitrid Nanoschichten

""-//“ ;zg\ h\
W /1///\\

(a) Fehlrotierte Schichten entlang c-Achse (b) Fehlrotierte Schichten senkrecht
zur c-Achse

Abbildung B.20.: Modell der Kristallstruktur zweier um 5° fehlrotierten Schichten in (a)
in Blickrichtung auf die Basalebene entlang der c-Achse und in (b) in
seitlicher Perspektive.
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B.7.2. Kristallstrukturanalyse

B.7.2.1. Defektstrukturen

L. . 5
b W

m (b) .°- 7 Defekt — Rand
- ‘ . |

Abbildung B.21.: Weitere HRTEM Abbildungen von Defekten (rosa Pfeile) sichtbar in (001)
Orientierung der WN Nanoschichten. In (a), (c) und (d) kann der De-
fekt als Stapelfehler bedingt durch den Versatz der Netzebenen (violette
Linien) identifiziert werden.
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B.7. Wolframnitrid Nanoschichten

B.7.2.2. Amorphe Nanopartikel

Abbildung B.22.: HRTEM-Abbildung der WN Nanoschicht-Aggregat Probe mit fiinf amor-
phen Nanopartikeln die mit weifen Kreisen hervorgehoben, dargestellt
sind.
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B. Anhang

Abbildung B.23.: HRTEM-Abbildung der WN Nanoschicht-Aggregat Probe mit zwei amor-
phen Nanopartikeln die mit weilen Kreisen hervorgehoben, dargestellt
sind.
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B.7. Wolframnitrid Nanoschichten

B.7.3. Chemische Zusammensetzung - EDXS

' < <
. N

60 nm 20170419 EDX-map 1 Agg 11 60nm 20170419 EDX-map 1 Agg 11 60 nm 20170419 EDX-map 1 Agg 11
: 1.0 mity | |HAADF MAG: 320kx HV: 200kV b | HAADF MAG: 320kx HV: 200kV 1 | HAADF MAG: 320kx HV: 200kV

(a) EDX-Mapping von Aggregat 11 der VFV45 Probe siehe Laborbuch 5 S.9-11

(0]

90 nm 20170419 EDX-map 2 Agg 8 90 nm 20170419 EDX-map 2 Agg 8 90 nm 20170419 EDX-map 2 Agg 8
: 1.0 min 1 |HAADF MAG: 225kx HV: 200kV } | HAADF MAG: 225kx HV: 200kV | HAADF MAG: 225kx HV: 200kV

(b) EDX-Mapping von Aggregat 8 der VFV45 Probe siehe Laborbuch 5 S.9-11

HAADF-STEM

(d) EDX-Mapping der VFV127 Probe
Abbildung B.24.: Verteilung von O in blau, N in griin/gelb W in rot mit entsprechenden

HAADF-STEM Abbildungen der WN Aggregate. C, I, Cl und Cu sind
nicht gezeigt.
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B. Anhang

Tabelle B.8.: Quantitative Auswertung der Diinnschicht WN Elementverteilungsbilder (s.

Abbildung B.24).
Messstelle Elemente in Atom-%

EDX-Map Messpunkt C N O W Cu Si Fe (I
1 93 2 4 1 1 0,0 - -
2 91 3 5 1 0,0 - - -

Abbil B.24 ’

bbildung B.24 (a) 3 9% 2 5 00 00 - - -
4 93 - 4 - 3 - - -
1 70 10 10 6 5 - 0,0 -

2 83 7 8 1 1 - - 0,0

Abbildung B.24 (b) 3 67 13 11 5 4 - 0,0 0,0
4 91 1 8 - 0,0 - - -

5 89 1 9 - 1 1 - 0,0

. 1 67 11 16 3 3 - - 0,0
Abbildung B.24 (c) 5 3 1 16 - 5 3 ) )
1 66 1 4 16 11 - 0,0 1

Abbildung B.24 (d) 2 79 0,0 11 - 1 9 - 0,0
3 80 1 12 - 2 - - -
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B.7. Wolframnitrid Nanoschichten

B.7.4. Bildsimulation

Defokus [nm]— 0
Dicke
[nm]

6,0

55

5,0

4,5

4,0

3,5

2,0

1,5

1,0

Abbildung B.25.: Defokus-Dicken Tableau simuliert mit hexagonalem WN nach Schénberg
[340], Cs: —0,0014 mm, TM Noise: 40 pm, Defokusspread: 2,7 nm.
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Defokus [nm]

~12 ~10 8 6 ) 2 >

Kein Defekt

Abbildung B.26.: Defokus Tableau simuliert mit verschiedenen Defektmodellen basie-
rend auf hexagonalem WN nach Schonberg [340], Dicke: 2,72 nm, Cs:
—0,14 mm, TM Noise: 40 pm, Defokusspread: 2,7 nm.
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B.7. Wolframnitrid Nanoschichten

Defokus [nm]

“12 ~10 -8 6 7 )

Kein Defekt

Abbildung B.27.: Defokus Tableau simuliert mit verschiedenen Defektmodellen basie-
rend auf hexagonalem WN nach Schonberg [340], Dicke: 2,72 nm, Cs:
—0,14 mm, TM Noise: 40 pm, Defokusspread: 2,7 nm.

241



B. Anhang

B.8. Titannitrid

B.8.1. Chemische Zusammensetzung - EELS

In Abbildung B.28 ist eine O — K Kante im Probenmaterial messbar. Sie ist ebenfalls deutlich
im Untergrund zu sehen. Dabei zeigen beide keine ausgepragte Feinstruktur. Unterschiede
der O — K Kanten hinsichtlich ihrer Form zwischen Untergrund (schwarzes Spektrum) und
Probenmaterial (rosa Spektrum) ist eventuell bedingt durch die signifikant geringere Dicke
des Messbereichs des Untergrunds im Gegensatz zum Probenmaterial, sowie potentielle
Uberlagerung des O — K Kante mit dem fernen Feinstruktur des Energieverlusts der Ti— L3
Kante.

——Untergrund
—— Probenmaterial

Kum. Intensitat [/]

C-K N-K Ti-L, 5 0-K

300 400 500 600
Energieverlust [eV]

Abbildung B.28.: EELS Spektren des Untergrunds gegeniiber des Probenmaterials mit
erkennbarer O — K Kante in beiden Messgebieten.
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B.9. Samarium Nanopartikel

B.8.2. Bildsimulation

Bildsimulationen wurden mit Parametern C; = —0,003 mm, Defokus spread von 3,0 nm

und bei —8 nm bis 6 nm Defokus simuliert.

Defokus

(a) -6 -4 2

TiN
TiC |

1,55 nm

TiN
TiC

0,77 nm

-

TiN
TiO

TiN
TiO

Abbildung B.29.: Simulation von (a) in TiN — TiC und (b) in TiN — TiO bei zwei unter-
schiedlichen Dicken bei 1,55 nm und 0,77 nm.

B.9. Samarium Nanopartikel

B.9.1. Chemische Zusammensetzung - EDXS

Tabelle B.9.: Quantitative Auswertung der Sm Elementverteilungsbilder (s. Abbildung

B.30).
Messstelle Elemente in Atom-%

EDX-Map Messpunkt C N O Sm Cu Si Cl F

. 1 83 2 9 2 2 1 0 0
Abbildung B.30 (a) 5 s4 1 9 0 4 o6 0

. 1 87 0 8 3 1 0 0 0
Abbildung B.30 (b) 9 1 17 0 3 10 0 00
EDX-Map Messpunkt C N O Sm Cu S Si

. 1 80 1 9 2 6 2 1
Abbildung B.30 (c) 5 84 1 8 5 3 0 1
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(b) EDX-Mapping siehe Laborbuch 6 S.90

/\—\ 20 nm ¥

(c) EDX-Mapping siehe Laborbuch 6 S.90

Abbildung B.30.: Elementverteilungsbilder von Agglomerationen amorpher Sm Partikel
mit Sm in rot, C in griin und O in blau fiir (a-b) und Cu in gelb und S in
hellblau fiir (c) mit den entsprechenden HAADF-STEM Abbildungen der

untersuchten Bereiche.
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