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Kurzfassung

Grenzflächenreaktionen in refraktären Metall-Keramik-Verbundwerkstoffen

von Michael Konrad EUSTERHOLZ

Feuerfeste Werkstoffe spielen für die erzielbaren Temperaturen in Hochtemperaturprozessen
eine entscheidende Rolle, die eingesetzten Keramiken – beispielsweise Al2O3 – sind allerdings
anfällig für ein Versagen durch Thermoschock. Die dafür verantwortlichen, prozessbedingt
großen Temperaturunterschiede könnten durch ein vorgeschaltetes Widerstandsheizen der
Bauteile deutlich verringert werden, hierzu ist jedoch eine ausreichende elektrische Leitfähig-
keit erforderlich. Aufgrund der Einsatztemperaturen von oberhalb 1500 ◦C eignen sich hierfür
Verbundwerkstoffe aus Feuerfestkeramiken und Refraktärmetallen, unter denen Nb und Ta
aufgrund der gegenüber Al2O3 ähnlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten besonders
vielversprechend sind. Entscheidend für den Einsatz ist die Frage, ob bei der Herstellung,
etwa durch drucklose Sinterung, oder im Einsatz in oxidierender Atmosphäre Reaktionen
zwischen der keramischen und metallischen Komponente auftreten. Eine Umsetzung in
Refraktärmetalloxide mit abweichendem Eigenschaftprofil würde die Einsetzbarkeit stark
einschränken. In zuvor durchgeführten Untersuchungen konnte in Verbundwerkstoffen aus
Al2O3 und Nb beziehungsweise Ta die Bildung solcher Oxide beobachtet werden. In dieser
Arbeit wird das Auftreten dieser Phasen nach einer Wärmebehandlung untersucht. Neben
den drucklos gesinterten Verbundwerkstoffen erfolgen zur Reduzierung der Einflussfaktoren
– beispielsweise eine durch Porosität erschwerte Probenpräparation – Arbeiten an feldunter-
stützt gesinterten und gesputterten Modellmaterialien. Für Nb- und Ta-haltige Verbunde
wird unter Verwendung modellierter Phasendiagramme diskutiert, inwiefern Unterschiede
für die beiden Refraktärmetalle auftreten. Mittels Atomsondentomografie werden die Zusam-
mensetzung an den Grenzflächen und Segregationen sowie mögliche Unterschiede zwischen
gesinterten und gesputterten Proben betrachtet. Für gesputterte Nb-Al-Legierungsschichten
wird untersucht, wie die Oxidbildung vom Al-Gehalt abhängt und inwiefern eine selektive
Oxidation von Al zu Al2O3 unter Vermeidung von Al-Nb-Oxiden möglich ist. Aufbauend
auf die untersuchten Segregationen wird in einem Schichtverbund der Einfluss einer dünnen
Schicht C zwischen Al2O3 und Nb-Mischkristall untersucht.
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Abstract

Interface reactions in refractory metal-ceramic composites

by Michael Konrad EUSTERHOLZ

The temperature resistance of refractories is decisive for high-temperature processes, but the
ceramics used like Al2O3 are susceptible to failure due to thermal shock. The responsible,
process-related large temperature differences could be significantly reduced by previous
resistance heating of the components, but this requires sufficient electrical conductivity of the
material. Due to the application temperatures of above 1500 ◦C, the use of refractory metals
is suitable for this purpose, among which Nb and Ta are especially promising as they show
similar thermal expansion compared to Al2O3. The decisive factor for a successful application
is whether reactions occur between the ceramic and metallic constituents during production,
such as conventional, pressureless sintering, or when applied in an oxidizing atmosphere.
Conversion into refractory metal oxides with divergent properties would severely limit the
applicability. In previous investigations, such oxides formed in composite materials made
of Al2O3 and Nb or Ta. In this work, the occurrence of these phases after heat treatment is
investigated. In addition to the pressureless sintered composites, work is carried out on field-
assisted sintered and sputtered model materials in order to reduce the influencing factors
– such as pores complicating sample preparation. For composites containing Nb and Ta,
modeled phase diagrams are used to discuss whether differences occur for the two refractory
metals. Atom probe tomography is used to examine the composition of the interfaces and
segregations as well as possible differences between sintered and sputtered samples. For
sputtered Nb-Al alloy layers, the investigations show how the oxide formation depends on
the Al content and whether a selective oxidation of Al to Al2O3 is feasible to avoid Al-Nb
oxides. Based on the observed segregations, the influence of a thin C layer between Al2O3

and Nb is investigated in a layer composite.
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1 Einleitung

Aufgrund knapper Ressourcen hat im 21. Jahrhundert die Entwicklung nachhaltiger Verfah-
ren mit höheren Wirkungsgraden höchste Bedeutung. Ohne den Einsatz moderner Hochtem-
peraturwerkstoffe wären viele gängige Technologien in ihrer heutigen Form nicht mög-
lich – darunter in der Energieerzeugung und der Metallurgie, wie etwa im Linz-Donawitz-
Verfahren [1] zur Stahlerzeugung oder im Stranggießen, jeweils mit Betriebstemperaturen
oberhalb 1600 ◦C. Der Wirkungsgrad solcher Hochtemperaturprozesse wird maßgeblich
durch die Temperaturbeständigkeit der für die Auskleidungen eingesetzten Werkstoffe be-
stimmt. Derzeit kommen feuerfeste Werkstoffe, das heißt anorganische Materialien mit hoher
Beständigkeit gegenüber Metall- oder Glasschmelzen, Gasen und Schlacken, sowie Refraktär-
metalle zum Einsatz. Beide Werkstoffklassen sind in ihrer Anwendbarkeit jedoch begrenzt:
Feuerfestkeramiken sind anfällig für ein Versagen durch thermische Spannungen, während
Refraktärmetalle unter chemischem und oxidativem Angriff leiden.

Das Anwendungsspektrum – beispielsweise als Schieberplatten oder Stopfen in Stranggieß-
anlagen (oxidierende Atmosphäre) oder als Hitzeschilder in Gasturbinenbrennkammern
(reduzierende Atmosphäre) – verlangt nach einem breiten Eigenschaftsprofil. Kohlenstoffge-
bundene Aluminiumoxidkeramiken (Al2O3-C) [2] mit ihrer Temperaturwechselbeständigkeit
gehören in diesem Bereich zum heutigen Stand der Technik [3], bergen aber in reduzierenden
Atmosphären die Gefahr, bei Kontakt mit siliziumhaltigen Verbindungen Mullit zu bilden,
welches durch das Abdampfen von SiOx katastrophal versagen kann [4]. Rein keramische
Bauteile sind aufgrund der in solchen Prozessen typischen thermischen Gradienten zwischen
Raum- und Einsatztemperatur von ≥ 1500◦C zudem anfällig für ein Versagen durch Thermo-
schockbeanspruchung. Der so notwendige Austausch der Feuerfestmaterialien nach einigen
Wochen [5] resultiert im regelmäßigen Stillstand der Anlagen.

Ein vielversprechender Ansatz zur Abhilfe ist die Verwendung keramisch-metallischer Ver-
bundwerkstoffe [6]. Ein vorgeschaltetes Widerstandsheizen ermöglicht eine Verringerung
thermisch induzierter Spannungen und erhöht die Lebensdauer der Bauteile deutlich. Diese
Werkstoffklasse kann zudem die Erosions- und chemische Beständigkeit von Keramiken mit
der hohen Zähigkeit und elektrischen Leitfähigkeit von Metallen vereinen. Das Einbringen
metallischer, feinkörniger Partikel in Keramiken verringert durch plastische Verformung der
Metallkomponente die Anfälligkeit für Rissbildung und wurde bereits in der Vergangenheit
untersucht [7–10]. Exemplarisch ist in Abbildung 1.1 ein schematischer Schnitt durch eine
Schieberplatte für das Stranggießen dargestellt. Der rein keramische Werkstoff an der Kavi-
tät ist direktem Schmelzekontakt ausgesetzt. In einer Sandwichbauweise wird dieser vom
keramometallischen Verbundwerkstoff umgeben, um eine großflächige Beheizbarkeit zu
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ABBILDUNG 1.1: Schematischer Aufbau einer Schieberplatte in Sandwichbauweise, bestehend aus
elektrisch leitfähigem Verbundwerkstoff und konventioneller Feuerfestkeramik [11, 12].

gewährleisten. Zum Schutz vor Umwelteinflüssen wird auf den Verbundwerkstoff wiederum
Aluminiumoxid als äußerer Mantel aufgebracht.

Die grundsätzlichen Anforderungen an geeignete Werkstoffkomponenten schließen aus-
reichende Beständigkeiten gegen Einsatztemperaturen von oberhalb 1500 ◦C sowie gegen
chemischen Angriff durch metallische Schmelzen ein [13]. Aufgrund ihrer höheren chemi-
schen Beständigkeit in oxidierenden Atmosphären gegenüber Nichtoxidkeramiken wird
im Rahmen des dieser Arbeit zugrundeliegenden Projekts der Forschungsgruppe FOR 3010
die weitverbreitete Keramik Aluminiumoxid (Al2O3) verwendet. Das International Journal of
Refractory Metals and Hard Materials definiert Refraktärmetalle als solche mit Schmelztempe-
raturen Tm oberhalb 1800 ◦C [14]. Im engeren Sinne bezieht sich dieser Begriff jedoch häufig
nur auf die unedlen Metalle der Nebengruppen fünf (Nb, Ta), sechs (Mo, W) und sieben
(Re) mit Schmelztemperaturen deutlich oberhalb 2000 ◦C [15] und somit oberhalb jener von
Aluminiumoxid (Tm = 2054 ◦C [16]). Der hohe Schmelzpunkt und die elektrische Leitfähigkeit
qualifiziert sie grundsätzlich als Kandidaten zur Herstellung refraktärer Verbundwerkstoffe
mit den oben genannten Anforderungen. Für thermisch wechselbeanspruchte Komposite
mit Al2O3 eignen sich Ta (Tm = 2996 ◦C [17]) und im Besonderen Nb (Tm = 2468 ◦C [17]), da
ihr thermisches Ausdehnungsverhalten dem der keramischen Komponente sehr ähnelt. Zwi-
schen 800 K und 2100 K erreichen die linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten die
Werte

αAl2O3 = (9, 3− 11, 2) · 10−6 K−1 [18]
αNb = (8, 0− 10, 3) · 10−6 K−1 [19]
αTa = (7, 1− 8, 4) · 10−6 K−1 [19].

Der aussichtsreiche Einsatz von Kompositen aus Al2O3 und Nb oder Ta wurde von ver-
schiedenen Forschungsgruppen erkannt [20–24], jedoch erfordert ihre Verwendung ausrei-
chende Kenntnis über mögliche Reaktionen zwischen den metallischen und keramischen
Komponenten, die chemische Wechselwirkung mit der Umgebung und des thermischen
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Ausdehnungsverhaltens der Phasen [25]. Bei einer vollständigen oder teilweisen Umsetzung
in spröde Oxidphasen sind die Vorteile der duktilen Komponente verloren. Daneben ver-
langt die Anwendbarkeit des Widerstandsheizens zur Vermeidung des Versagens durch
thermomechanische Spannungen ausreichende Wärme- und elektrische Leitfähigkeit des Ver-
bundwerkstoffs. All dies erfordert die Kenntnis der Thermodynamik der beteiligten Phasen
bei den erwarteten Anwendungstemperaturen.

Im Rahmen dieser Arbeit soll daher ein grundlegendes Verständnis der Phasenbildung in
refraktären Al2O3-Nb/Ta-Verbundwerkstoffen erarbeitet werden. Die gesamtwerkstoffliche
Komplexität der Systeme hinsichtlich Zusammensetzung, Gefüge und Porosität erfordert
eine zielgerichtete Betrachtung, welcher durch die Verwendung von Modellmaterialien
Rechnung getragen wird. Neben konventionell gesinterten Proben werden dazu Unter-
suchungen an feldunterstützt gesinterten sowie durch Magnetronsputtern hergestellten
Schichtverbundproben durchgeführt. Letztere bestehen aus refraktärmetallhaltigen Schich-
ten, welche auf einkristalline Saphirsubstrate abgeschieden wurden. Ziel der Arbeiten mittels
elektronenmikroskopischer und atomsondentomografischer Methoden ist die Untersuchung
der Phasenbildung unter den während der Herstellung und Anwendung herrschenden
Bedingungen (Temperaturen von 1500-1700 ◦C, Sinterung in Ar-Atmosphäre mit technisch
üblichem O-Partialdruck). Unter Zuhilfenahme thermodynamischer Modellierungen der
Systeme Al-Nb-O und Al-Ta-O durch Julian Gebauer (KIT IAM-AWP) wird jeweils die Bil-
dung der auftretenden Phasen diskutiert. Neben reinen Refraktärmetallschichten wird mit
Blick auf die Oxidationsbeständigkeit des Verbundwerkstoffs für Nb-Al-Schichten auf Al2O3

die Abhängigkeit des Oxidbildungsverhaltens vom Al-Gehalt und die selektive Oxidation
an Nb-Korngrenzen betrachtet. Ein weiterer Aspekt ist die Identifizierung von Grenzflä-
chensegregationen in den untersuchten Proben. Die Kenntnis dieser Effekte ermöglicht ein
besseres Verständnis der Einflüsse typischer Materialverunreinigungen (Si, C, Alkali- und
Erdalkalimetalle) sowie von Prozessgasbestandteilen (C, N, O) während der Herstellung
und des Einsatzes. Neben der Betrachtung von Segregationen in feldunterstützt gesinterten
Proben wird exemplarisch eine erhöhte C-Aktivität an der Al2O3-Nb-Grenzfläche durch
Abscheidung einer entsprechenden, wenige Nanometer dicken Zwischenschicht untersucht.
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2 Grundlagen und Methoden

2.1 Werkstoffkomponenten

Al2O3 ist das einzige stabile Oxid des Systems Al-O, wobei die Begiffe Aluminiumoxid (für
die Keramik) oder Korund (als Mineral) für die bei allen Temperaturen und bis zu einem
Druck von mindestens 78 GPa einzige thermodynamisch stabile [16] Modifikation α-Al2O3

verwendet werden [26]. Die rötlich schimmernde, mit Cr3+-Ionen dotierte Varietät wird
Rubin genannt, hingegen wird insbesondere jene mit Ti4+-Dotierung, im weiteren Sinne
jedoch alle übrigen Varietäten den Saphiren zugerechnet. Die Kristallstruktur ist trigonal
(Raumgruppe 167) und kann sowohl mit hexagonaler als auch rhomboedrischer Elementar-
zelle dargestellt werden. Al2O3 besteht aus hexagonal dichtgepackten Sauerstoffebenen,
welche durch von Aluminium besetzten Ebenen interkaliert werden. Da in Letzteren ein
Drittel der Gitterplätze vakant sind, ergibt sich ein Al : O-Verhältnis von 2 : 3. Aufgrund
der oft gewählten Darstellung mit hexagonaler Einheitszelle werden Ebenen in Al2O3 in
Miller-Bravais-Notation angegeben, dargestellt in Abbildung 2.1. Neben dem α-Polymorph
existiert eine Reihe weiterer, jedoch metastabiler Al2O3-Modifikationen, welche durch die
Dehydratation der unterschiedlichen Modifikationen des Aluminiumhydroxids, darunter der
Minerale Böhmit, Bayerit und Gibbsit, entstehen [27]. Bei Erhöhung der Temperatur erfolgt je
nach Modifikation eine Umwandlung in andere metastabile Polymorphe, an deren Ende je
nach Modifikation zwischen etwa 1000 ◦C und 1200 ◦C α-Al2O3 gebildet wird [27, 28].

ABBILDUNG 2.1: Ebenenindizes und Richtungen in der hexagonalen Einheitszelle für Al2O3
in Miller-Bravais-Notation [26].
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Nb (Raumgruppe 229, Tm = 2468 ◦C [17]) ist unter den in Kapitel 1 genannten fünf Refraktär-
metallen jenes mit der geringsten Dichte (8,6 g · cm−1 [29]), dem geringsten E-Modul und dem
höchstem Koeffizienten linearer thermischer Ausdehnung [15]. Nb weist eine ausgeprägte
Affinität zu O auf [30] und bildet eine Vielzahl polymorpher Oxidphasen. Grundsätzlich liegt
Nb neben dem metallischen Zustand in drei bekannten Ladungsstufen vor: 2+ (NbO), 4+
(NbO2) und 5+ (Nb2O5). Die Komplexität des thermodynamischen Systems Nb-O besteht
in der Existenz verschiedener stöchiometrischer und nichtstöchiometrischer Phasen, von
welchen einige verschiedene Polymorphe aufweisen und/oder metastabil sind. Im Fall des
Nb2O5 ist der Grund für die Vielzahl der auftretenden Strukturen [31, 32] die Möglichkeit,
das notwendige O : Nb-Verhältnis von 2,5 durch unterschiedliche Kombinationen von NbO6-
Oktaederverknüpfungen einstellen zu können [31]. Nach Reznichenko und Co-Autoren [33]
hängt die auftretende Modifikation in erster Linie von der Synthesetemperatur und den
Ausgangsverbindungen ab. Die Identifizierung kleiner stöchiometrischer Variationen ist auf-
grund der strukturchemischen Ähnlichkeit und der notwendigen präzisen Quantifizierung
von Sauerstoff schwierig. In dieser Arbeit beschränkt sich die Unterscheidung daher auf
jene der Hauptphasen Nbbcc (von englisch body-centered cubic, kubisch raumzentriert), NbO
(kubisch, Raumgruppe 221, Tm = 1945 ◦C), NbO2 (tetragonal, Raumgruppe 88, Tm = 1915 ◦C)
und Nb2O5 (monoklin oder tetragonal, verschiedene Raumgruppen, Tm = 1510 ◦C) [29].

Ta (Raumgruppe 229, Tm = 2996 ◦C [17]) besitzt im Vergleich zu Nb eine deutlich höhere
Dichte (16,6 g · cm−1 [34]) und ist für seine bei Raumtemperatur ausgeprägte Duktilität be-
kannt (> 20 % Zugdehnung) [15]. In Verbindungen liegt Ta häufig in der Oxidationsstufe
5+ vor, so ist die einzige thermodynamisch stabile Oxidphase im System Ta-O das Tantal-
pentoxid Ta2O5. Auch in diesem System existieren weitere Phasen, diese sind jedoch allesamt
metastabil. Mit Blick auf den Hochtemperatureinsatz gelten dieselben Einschränkungen wie
im Fall des Nb [15].

2.2 Das System Nb-Al

Für Hochtemperaturanwendungen werden Komponenten teils aus Aluminidphasen gefer-
tigt [36]. Im Vergleich zum bekannteren Ni-Al-System [37] sind auch bei Nb-Al prinzipiell
technologisch interessante intermetallische Phasen zu finden, welche aber deutlich höhere
Solidustemperaturen bieten. Abbildung 2.2 [35] zeigt ihre Existenzbereiche im binären Pha-
sendiagramm Nb-Al. Nbbcc weist für Al eine ausgeprägte Löslichkeit von bis zu 19,5 At.-%
bei 2064 ◦C auf, der peritektischen Temperatur der intermetallischen δ-Phase Nb3Al (Raum-
gruppe 223). Diese besitzt einen über konstitutionelle Leerstellen auf dem Al-Untergitter
bestimmten Homogenitätsbereich von einigen At.-%. Bei höheren Al-Gehalten tritt die te-
tragonale σ-Phase Nb2Al (Raumgruppe 136, Tm = 1940 ◦C) auf, welche bei etwa 56 At.-% Al
ein bei 1571 ◦C vergleichsweise niedrigschmelzendes Eutektikum mit NbAl3 (Raumgruppe
139) besitzt. Diese letztgenannte ε-Phase wiederum schmilzt bei etwa 1714 ◦C kongruent.
Während die Nb-reichen Aluminide somit Solidustemperaturen um 2000 ◦C besitzen, ist der
Einsatz von NbAl3 in metallurgisch relevanten Temperaturbereichen begrenzt. Nb3Al und
andere refraktäre intermediäre Phasen wurden insbesondere in den 1980er und 90er Jahren
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ABBILDUNG 2.2: Phasendiagramm des Systems Nb-Al [35]. Neben den Einphasengebieten Nbbcc
und Alfcc sind die intermetallischen Phasen δ (Nb3Al, Raumgruppe 223), σ (Nb2Al, Raumgruppe

136) und ε (NbAl3, Raumgruppe 139) eingezeichnet.

aufgrund der gegenüber konventionellen Nickelbasis-Superlegierungen höheren Temperatur-
beständigkeit untersucht [38], ihre ausgeprägte Sprödigkeit und geringe Bruchzähigkeit [39]
gilt jedoch auch weiterhin als wesentliche Herausforderung. Shyue und Co-Autoren [40]
untersuchten hierzu beispielsweise das Erzwingen einer B2-Struktur (Raumgruppe 221) und
konnten für die Legierung Nb-15Al-40Ti so eine Bruchdehnung von 20 % bei Raumtempera-
tur zeigen. Solche Ansätze führen allerdings üblicherweise zu einem Kompromiss zwischen
mechanischen Eigenschaften und Temperatur- und/oder Oxidationsbeständigkeit.

Bei Letzerem ist das große Hindernis in Nb-basierten Legierungen das nicht passivieren-
de und zum Abplatzen neigende Oxid Nb2O5 [41]. Für einen Einsatz in oxidierenden und
korrosiven Medien bei Temperaturen von bereits oberhalb 100 ◦C [15] ist eine zusätzliche
Passivierung notwendig. Hierzu wurden hauptsächlich in den 1980er Jahren Ansätze über
die selektive Oxidation von Al zu Al2O3 verfolgt [42]. Aufgrund der ausgesprochen hohen
Permeabilität – dem Produkt aus Löslichkeit [43] und Diffusionskoeffizient [44] – von Sauer-
stoff in Nbbcc ist nach der Wagner-Theorie [45] für den vollständigen Übergang von innerer
zu äußerer Oxidation jedoch ein theoretischer Al-Gehalt von über 100 % notwendig [42].
Obwohl thermodynamisch bei Reaktion der intermetallischen Nb-Al-Phasen mit Sauerstoff
die Bildung von Al2O3 zu erwarten wäre, wird aus kinetischen Gründen auch das Auftreten
von Nb2O5 und je nach Al-Gehalt des Grundwerkstoffs auch AlNbO4 beobachtet [46]. Im
Fall von NbAl3 berichten Steinhorst und Grabke [47] beispielsweise von einem wiederholten
Abplatzen der sich ausbildenden Al2O3-Schicht, unter der Nb2O5 wächst. Grundsätzlich
gilt, dass eine relevante Verbesserung des Oxidationsverhalten von Nb-Basiswerkstoffen
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in sauerstoffreichen Atmosphären durch Zugabe von Fremdelementen entweder mit einer
deutlichen Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften oder einer Herabsetzung der
Schmelztemperatur des Werkstoffs einhergeht [42].

2.3 Chemische Reaktionen – Ellingham-Diagramme

Die Stabilität von Phasen kann durch eine Auftragung der Änderung der freien Enthal-
pie ∆ G◦ für verschiedene Reaktionen als Funktion der Temperatur dargestellt werden. In
sogenannten Ellingham-Diagrammen können etwa die Oxidationsreaktionen unterschiedli-
cher Elemente verglichen werden. Oxide der weiter oben, das heißt bei weniger negativen
∆ G◦-Werten liegenden Elemente sind gegenüber weiter unten liegenden thermodynamisch
weniger stabil. Der Wert von ∆ G◦ ist somit ein Maß für die chemische Affinität des Elementes
für Sauerstoff. Nach

pO2 |eq,T = exp
∆ G◦

RT
(2.1)

kann der temperaturabhängige Gleichgewichtspartialdruck von Sauerstoff pO2 |eq,T mit der
Gaskonstante R bestimmt werden. Üblicherweise lässt sich dieser auch mithilfe einer pO2-
Skala im Ellingham-Diagramm ablesen. Ein solches ist in Abbildung 2.3 dargestellt.

2.4 Herstellung der Probenzustände

2.4.1 Gesinterte Verbundwerkstoffe

Sintern bezeichnet diejenigen Prozesse, die zur Verfestigung und Verdichtung von aus kom-
paktierten Pulverteilchen bestehenden Grünkörpern durch Temperaturbehandlung füh-
ren [49]. Die treibende Kraft ist hierbei das Bestreben des Systems, die Freie Enthalpie durch
Verringerung von Oberfläche zu reduzieren. In dieser Arbeit vorgestellte, drucklos gesinterte
Verbundwerkstoffproben wurden von Dr. Tilo Zienert (TU Bergakademie Freiberg) herge-
stellt [24]. Die verwendeten Pulver umfassen T60/64-Al2O3 von Almatis GmbH, Frankfurt,
CL370 (Almatis), Alphabond 300 (Almatis), Nb-Pulver (EWG E. Wagener GmbH, Heimsheim)
und Ta-Pulver (haines & maassen Metallhandelsgesellschaft mbH, Bonn). Als nominelle
Reinheiten werden für T60/64 99,5 Gew.-%, für CL370 99,7 Gew.-% und für Alphabond
88,0 Gew.-% mit den Verbindungen Na2O und SiO2 als Hauptverunreinigungen angege-
ben [24, 50]. Im Fall der Metallpulver beträgt die nominelle Reinheit für Nb 99,95 Gew.-%,
für Ta 99,98 Gew.-%, wobei die Hauptverunreinigungen C, O und das jeweils andere Re-
fraktärmetall sind [51, 52]. Tabelle 2.1 zeigt ein rein keramisches Rezept mit verschiedenen
Al2O3-Pulvern, auf dem eine Reihe anderer Zusammensetzungen und unter anderem die in
dieser Arbeit untersuchten Proben 21F0C-Nb und 21F0C-Ta beruhen (vergleiche Tabelle 3.1
auf Seite 26). Die Bezeichnung 21F steht hierbei für die durch das jeweilige Metallpulver
ersetzten feinen T60/64-Partikelfraktionen (11 Gew.-% 45-0 µm und 10 Gew.-% 45-0 µm, in
Summe 21 Gew.-%). Grobe Partikelfraktionen wurden nicht ersetzt (0C).
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ABBILDUNG 2.3: Ellingham-Diagramm für ausgewählte Elemente [48].
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TABELLE 2.1: Rohmaterialzusammensetzung für die 0F0C-Vergleichszusammensetzung,
Angaben in Gew.-%. Die Dimensionsangaben von T60/64 stellen Partikelfraktionen dar.

T60/64 T60/64 T60/64 T60/64 T60/64 T60/64 CL370 Alphabond300
5-2 mm 3-1 mm 1-0,5 mm 0,5-0 mm 45-0 µm 20-0 µm - -

24 13 10 21 11 10 8 3

Die Mischungen wurden unter Zugabe von circa 5 Gew.-% Wasser und 1 Gew.-% dispergie-
rendem Al2O3 (ADS-1 und ADW-1, Almatis) in einen ToniMAX-Labormischer (Toni Technik
Baustoffprüfsysteme GmbH, Berlin) gegeben und für 1-3 Tage in Gussformen ruhengelassen.
Nach einem Trocknungsschritt bei 120 ◦C für 24 h wurden die Grünkörper in einem Rohrofen
aus Korund, ausgestattet mit Titanschwamm, unter strömender Ar-Atmosphäre (Reinheit
99,999 %) mit einer Haltezeit von 4 h gesintert. Zur Vermeidung von Rissen wurde bis 500 ◦C
eine Aufheizrate von 3 K·min−1 verwendet, anschließend bei 10 K·min−1 auf 1600 ◦C geheizt.

Feldunterstütztes Sintern (englisch field assisted sintering (FAST) oder spark plasma sintering
(SPS)) erlaubt das Erzielen einer im Vergleich zu herkömmlichem Sintern sehr hohen Dichte
von 98-100 % [53, 54], welche sonst nur mit einem zusätzlichen Behandlungsschritt – etwa
Heißisostatischem Pressen – erreicht werden kann. Eine Vermeidung von Poren ist beispiels-
weise bei der Atomsondentomografie entscheidend [55–57]. Feldunterstützt gesinterte Proben
wurden von Bastian Kraft (KIT IAM-KWT) hergestellt. Das zuvor genannte Nb- beziehungs-
weise Ta-Pulver und hochreines Al2O3-Pulver (Taimicron TM-DAR, Reinheit > 99,99 Gew.-%,
Taimei Chemicals Co. Ltd., Japan) wurden verpresst und in einer Spark-Plasma-Sinteranlage
vom Typ HP D 25/1 (FCT Systeme GmbH, Fankenblick, Deutschland) konsolidiert. Für das
Sinterprogramm wurde eine Heiz- beziehungsweise Abkühlrate von 100 K ·min−1 und eine
Haltezeit von 5 min bei 1600 ◦C gewählt. Während der Haltezeit wurde ein axialer Druck
von 50 MPa aufgebracht.

2.4.2 Gesputterte Modellschichtverbunde

Sputtern bezeichnet nach Mattox [58] die Abscheidung von verdampftem Material durch
den physikalischen Sputterprozess. Die im Folgenden zusammengetragenen Grundlagen
sind wesentlich diesem Werk entnommen. Die technische Nutzbarmachung des Sputterns,
die Kathodenzerstäubung, wird zur Gruppe der physikalischen Abscheideverfahren gezählt.
Wie in Abbildung 2.4 schematisch dargestellt, werden hierbei Atome aus einem Festkörper,
dem Target, durch Ionenbeschuss mit Edelgasen aus einem Reaktionsgas herausgelöst und
gehen in die Gasphase über. Das so zerstäubte Material scheidet sich auf einem Substrat ab
und bildet eine feste Schicht. Der Gasdruck in der Prozesskammer muss hinreichend gering
sein, um einen Impulsverlust der ionisierten Targetatome durch Stöße mit Gasteilchen zu ver-
meiden. Als notwendiges Maß gilt eine mittlere freie Weglänge entsprechend des Abstandes
zwischen Target und Substrat. Bei 30 cm entspricht dies höchstens 2 · 10−4 mbar. Im Fall des
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ABBILDUNG 2.4: Schematischer Aufbau des Magnetronsputterns. Edelgasionen lösen Atome aus
einem Target, welche auf ein Substrat abgeschieden werden.

Gleichstrom-Sputterns erzeugt eine zwischen Target und Substrat angelegte Gleichspannung
ein elektrisches Feld, in dem Gasionen auf das Target beschleunigt werden. Bei zusätzlicher
Verwendung von Magneten unter dem Target wird von Magnetronzerstäubung gesprochen.
Die Überlagerung des elektrischen und des magnetisches Feldes zwingt vom Target emittierte
Elektronen durch die Lorentzkraft auf Spiralbahnen in Nähe der Targetoberfläche. Die höhere
Ladungsträgerdichte führt zu einer Erhöhung der Edelgasionenzahl und damit der Sputter-
und Beschichtungsrate bei gleichem Prozessgasdruck. Dies erlaubt eine Verringerung des
Gasdrucks gegenüber dem konventionellen Kathodenzerstäuben, womit die Streuung des
Targetmaterials und die Porosität der abgeschiedenen Schichten verringert wird.

Einkristalline Saphirsubstrate (Evochem Advanced Materials GmbH, Offenbach, Deutsch-
land) mit zur Oberfläche parallel orientierten (0001)-Ebenen wurden in den Abmessungen
10× 10× 0, 5 mm beziehungsweise 20× 20× 0, 5 mm einseitig poliert (Herstellerspezifikati-
on: Ra < 0,3 nm) bezogen. Die Substrate wurden im Ultraschallbad in Aceton 15 min gereinigt.
Die Beschichtung mittels Magnetronsputtern erfolgte durch Vincent Ott (KIT IAM-AWP)
in einer Leybold Z550 Sputteranlage (Leybold GmbH, Köln, Deutschland), wobei vor der
Abscheidung ein Freisputtern der verwendeten Targets (Durchmesser 75 mm, Höhe 5 mm,
Evochem) bei einem Restgasdruck von 6 · 10−6 mbar oder geringer erfolgte, um mögliche
Oberflächenkontaminierungen zu entfernen. Um eine Veränderung der lokalen Struktur der
terminierenden Gitterebenen des Saphirs zu vermeiden, wurde kein Plasmaätzen der Substra-
te durchgeführt. Die Abscheidung erfolgte in Ar-Atmosphäre bei einem Prozessgasdruck von
4 · 10−3 mbar und einem Substrat-Target-Abstand von 50 mm. Tabelle 2.2 fasst die relevanten
Parameter für die Probenherstellung zusammen. Als übliche Schichtdicke wurden 30 µm
gewählt, um ein vollständiges Oxidieren während der folgenden Wärmebehandlungen durch
ein hinreichend großes Metallreservoir zu vermeiden. Im Fall der Ta-Schichten wurde die
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TABELLE 2.2: Auf Saphirsubstrate abgeschiedene Schichtdicken. Im Fall der Abscheidung von C
wurde die Blende des jeweiligen Targets geöffnet und sofort wieder geschlossen. Als Prozessgas

wurde in allen Fällen Ar (>99,999 %) bei einem Druck von 4 · 10−3 mbar verwendet.

Schicht Targets Freisputtern Beschichten Restgasdruck
(Reinheit / Gew.-%) / W / W / mbar

30 µm Nb Nb (99,95) 100 500 6,10 · 10−6

20 µm Ta Ta (99,95) 500 500 2,56 · 10−6

15-20 µm Nb+Al Segmentiert, 250 250 3,59 · 10−6

(6 Zusammen- Nb (99,95),
setzungen) Al (99,99)

15 µm Nb Nb (99,95) 250 250 2,99 · 10−6

(Vergleichsprobe)

Ca. 5 nm C und Graphit (99,95), 40, 40, 2,19 · 10−6

30 µm Nb Nb (99,5) 500 500

Dicke jedoch auf 20 µm reduziert, da solche mit 30 µm Dicke bei den Wärmebehandlungen de-
laminierten. Neben den reinen Refraktärmetallschichten wurden Nb-Al-Legierungsschichten
mit einem segmentierten Target (Abbildung 2.5) hergestellt. Etwa 15 mm Al-Target wurde
für die Gesamtbreite von 75 mm verwendet, um die Abscheidung Nb-reicher Schichten
zu gewährleisten. Abbildung 2.6 zeigt schematisch die Anordnung der Substratpositionen
unter dem Target mit dem zur Nb-reichen Seite verschobenen Probentisch. Entsprechend der
Anordnung wurden Gradientenschichten mit einem gemäß der Probenbezeichnung von 01-0
bis 05-0 ansteigendem Al-Gehalt erhalten. Zur Gewährleistung einer besseren Schichthaftung
durch geringere mechanische Spannungen wurde die Beschichtungszeit so gewählt, dass eine
Schichtdicke von etwa 15 µm erreicht wurde. Zur Untersuchung von erhöhten Fremdelemen-
taktivitäten an der Substrat-Refraktärmetallschicht-Grenzfläche wurden Bilagenschichten
hergestellt, bei denen zunächst wenige nm C und anschließend 30 µm Nb abgeschieden
wurden.
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2 cm

Segmentiertes Target
Nb         Al

ABBILDUNG 2.5: Auf eine Haltewanne gebondetes segmentiertes Target
bestehend aus Nb (links) und Al (rechts).

ABBILDUNG 2.6: Abscheidungsschema mit den Substratpositionen für die gradierten
Nb-Al-Schichtproben. Der Pfeil zeigt einen zunehmenden Al-Gehalt an.
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2.5 Wärmebehandlung der Sputterschichtverbunde

Um die Folgen einer Wärmebehandlung bei geringen O2-Partialdrücken zu untersuchen,
wurden Proben in der Ofenkammer einer Setaram Setsys (Setaram Instrumentation, Frank-
reich), einer Apparatur für simultane thermische Analyse (STA), bei 1600 ◦C für 2 h mit
Heiz- und Kühlraten von 10 K·min−1 wärmebehandelt. In der Setsys bestehen Heizele-
ment und Ofenkammer aus Graphit, die Messeinheit sowie das Tiegelmaterial aus Wolfram.
Als Schutzgas wurde Ar (99,9999 %) bei 1 bar verwendet und die Zusammensetzung des
Prozessgases einmalig im Betrieb ohne eingelegte Probe mit einem GAM 2000-Quadrupol-
Massenspektrometer (InProcess Instruments Gesellschaft für Prozessanalytik mbH, Bremen,
Deutschland) gemessen. Während der Wärmebehandlung agieren die Ofenelemente als
Sauerstoffgetter, wodurch sich der O2-Partialdruck während des Versuchs verringert. Weitere
Wärmebehandlungen wurden in einer STA 449 (Erich Netzsch GmbH, Selb, Deutschland) in
Korundtiegeln und unter 99,9999 %-igem Argon bei 1 bar, jedoch ohne zusätzliche Gasreini-
gung durchgeführt. Als Auslagerungstemperatur wurden 1450 ◦C bei bis zu 2 h Haltezeit
mit Heiz- und Kühlraten von 10 K ·min−1 gewählt. Für Wärmebehandlungen unter Aus-
schluss von Sauerstoff wurde ein LORA-G 1800-50-300-1-Rohrofen (HTM Reetz GmbH,
Berlin, Deutschland) mit Gasvorreinigung verwendet. Für eine Haltetemperatur von 1600 ◦C
betrug die Aufheizrate 5 K ·min−1, für 800 ◦C 8 K ·min−1. Zur vorgeschalteten Gasreinigung
wurde das Ar-Prozessgas bei 450 ◦C über glühende Mg-Späne geleitet. Für die Wärmebe-
handlungen wurden die Proben mit einer Diamantdrahtsäge in Stücke mit Abmessungen von
(2× 5) mm2 bis (10× 10) mm2 getrennt. Diese wurden für die Anfertigung von Querschliffen
wiederum halbiert.

2.6 Gefügecharakterisierung

2.6.1 Röntgendiffraktometrie

Elektromagnetische Wellen werden an Hindernissen gebeugt, wobei entstehende Beugungs-
bilder besonders deutlich sind, wenn die Wellenlänge der Strahlung in der Größenordnung
des Hindernisses oder darunter liegt. Im Fall von kristallografischen Ebenen eignet sich
der Einsatz von Röntgenstrahlen. Unter einem Winkel Θ einfallende und an benachbarten
Ebenen gebeugte Strahlung mit Wellenlänge λ führt durch konstruktive Interferenz zu Inter-
ferenzmaxima, wenn der Gangunterschied der Strahlen ein ganzzahliges Vielfaches von λ ist.
Daraus ergibt sich mit dem Netzebenenabstand d die Braggsche Gleichung [59]

2 dhkl sin Θhkl = λ. (2.2)

Diese wird für verschiedene symmetrisch äquivalente Ebenen mit deren Abständen dhkl

und Θhkl erfüllt, wobei (hkl) die zugehörigen Laue-Indizes bezeichnen. Für eine bestimmte
Wellenlänge ist so über die Netzebenenabstände der Gitterparameter a zugänglich, für
kubische Kristallgitter über
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a = dhkl ·
√

h2 + k2 + l2. (2.3)

Zeigen die Kristallite eines Festkörpers eine Vorzugsorientierung – hierfür wird üblicher-
weise der Begriff Textur verwendet [60] – ist eine deutliche Verringerung der Intensität oder
das Nichtauftreten bestimmter Beugungsmaxima möglich. Bei sehr kleinen Kristalliten ist
wiederum eine Verbreiterung der Signale zu beobachten, wodurch eine Bestimmung der
genauen Lage der Intensitätsmaxima erschwert wird.

Aus Beugungsdaten (XRD, von englisch X-ray diffraction) berechnete Gitterparameter unter-
liegen zufälligen und systematischen Fehlern. Erstere verringern die Reproduzierbarkeit,
können durch sorgfältige Dokumentation jedoch hinreichend beherrscht werden. Systemati-
sche Fehler dagegen verursachen eine gleichbleibende Abweichung der Messdaten. Ursache
für eine Verschiebung von Beugungsmaxima kann eine Fehlausrichtung der Probe oder
des Detektors sein [61]. Auftretende systematische Fehler können meist nicht vollständig
verhindert, jedoch durch sorgfältige Verfahrensweise überwiegend beseitigt werden. Zur
Korrektur zeigten Nelson und Riley [62] für die Debye-Scherrer-Methode [60], dass syste-
matische Fehler für den gemessenen Gitterparameter linear mit der Nelson-Riley-Funktion
NR(Θ) gemäß

∆ a
a

= K
(

cos2 Θ

sin Θ
+

cos2 Θ

Θ

)
(2.4)

mit einer Proportionalitätskonstante K abnehmen. Dieses Verfahren wurde in der Folge
auch für die Bragg-Brentano-Geometrie übernommen [63–66]. Für aus Diffraktometerdaten
berechnete Gitterparameter kann so ein Korrekturfunktionswert bestimmt und der erhaltene
Datensatz linear auf NR(Θ)= 0 extrapoliert werden, um systematische Fehler zu minimie-
ren [62]. Die Güte einer solchen Regression kann durch ihr Bestimmtheitsmaß R2, gegeben
durch das Verhältnis der Quadratsummen der Differenzen aus den Messwerten ai und an-
gepassten Werten fi beziehungsweise ai und dem arithmetischen Mittelwert ā, ermittelt
werden:

R2 = 1−
∑

i
(ai − fi)

2

∑
i
(ai − ā)2 . (2.5)

Röntgenbeugungsexperimente wurden in einem D2 Phaser (Bruker, USA) ohne Monochroma-
tor oder in einem Empyrean (Malvern Panalytical, UK) jeweils in Bragg-Brentano-Geometrie
durchgeführt. Als Strahlungsquellen wurden Cu-Röntgenröhren (λ = 1,5406 Å) verwendet,
die bei 30 kV und 10 mA beziehungsweise 40 kV und 40 mA betrieben wurden. Für die
gewählte Messweite von maximal 2Θ = 10◦-145◦ wurde eine Schrittweite von 0,01◦ mit 150 s
(Empyrean) oder 384 s (D2-Phaser) Verweildauer gewählt. Zur Verbesserung der Statistik
erfolgte die Messung unter Rotation der Proben. Nach einem Hintergrundabzug durch
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die Gerätesoftware Bruker Diffrac.EVA wurde die Lage der Beugungsmaxima mithilfe der
Software Powdercell 2.4 (Bundesanstalt für Materialprüfung, Berlin) und OriginPro 2021
(OriginLab Corp., USA) bestimmt. Weitere Berechnungen erfolgten mit Excel (Microsoft
Corp., USA) und OriginPro 2021.

2.6.2 Probenpräparation für Rasterelektronenmikroskopie

Zur metallografischen Präparation wurden gesinterte Kompakt- und Schichtverbundproben
mit einer Warmeinbettpresse in EpoMet F (Buehler, USA) eingebettet. Die Proben wurden
halbautomatisch (EcoMet 300, Buehler) beziehungsweise manuell auf SiC-Schleifpapier der
Körnungen P600, P1000, P2500 und P4000 geschliffen und anschließend mit 3 µm- und 1
µm-Diamantsuspension poliert. Zur Entfernung der durch die Präparation eingebrachten
Verformungsschicht wurden die Proben mittels basischer (pH = 9,8) SiO2-Suspension (OP-S,
Struers, USA) und gegebenenfalls verdünnter H2O2-Lösung (30 % H2O2-Wasser) endpoliert.

2.6.3 Rasterelektronenmikroskopie und Rückstreuelektronenbeugung

An einem Auriga 60-Rasterelektronenmikroskop (REM, Zeiss AG, Oberkochen, Deutsch-
land) wurden Mikrostrukturaufnahmen, energiedispersive Röntgenspektroskopie (eng-
lisch energy dispersive X-ray spectroscopy, EDX) und Rückstreuelektronenbeugung (englisch
electron backscatter diffraction, EBSD) durchgeführt. Das System ist mit einer Schottky-
Feldemissionskathode sowie mit jeweiligen Detektoren für Sekundärelektronen (englisch
secondary electron, SE), Rückstreuelektronen (englisch backscatter electron, BSE), EDX und EBSD
ausgestattet. Je nach Bedarf der Anwendung wurden Beschleunigungsspannungen zwischen
5 und 20 kV verwendet. Zur quantitativen Phasenanalyse wurde ein Matlab-Programm zur
Segmentierung der stark unterschiedlich rückstreuenden Gefügebestandteile verwendet. Die
durch Phasensegmentierung mittels Graustufenbinarisierung erhaltenen Flächenanteile der
Phasen wurden unter Annahme von Isometrie und Isotropie auf Volumenanteile übertragen.
EDX-Untersuchungen wurden im Fall von chemischer Analyse bei 10 beziehungsweise
20 kV Beschleunigungsspannung und 30 µm Blendengröße durchgeführt, für die Erzeu-
gung von EDX-Karten wurden Beschleunigungsspannungen zwischen 6 und 10 kV sowie
Blendendurchmesser von 60 beziehungsweise 120 µm verwendet. Die Datenaufnahme und
-verarbeitung erfolgte mit der Software APEX EDS von EDAX (EDAX LLC., USA). Für
Untersuchungen mittels EBSD wurden die Proben mithilfe eines Probenhalters auf 70◦

vorgekippt. Die Beugungsbilder wurden bei einem Arbeitsabstand von 16-20 mm und einer
Beschleunigungsspannung von 20 kV erzeugt. Die Datenaufnahme und der Hintergrun-
dabzug erfolgten mit einer DigiView-Kamera (EDAX Inc., USA) und der Software OIM
Data Collection (EDAX). Zur Nachbereitung der aufgenommenen Beugungsbilder und
-karten wurde die Software OIM Analysis (EDAX Inc.) verwendet. Um Fehlindizierungen
zu verringern wurde die Nachbar-Konfidenzindex-Korrelationsmethode (englisch neighbor
confidence index correlation) mit einem Konfidenzindex < 0,05 sowie Korndilatation (englisch
grain dilation) mit einem Korntoleranzwinkel von 5◦ angewandt.
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2.6.4 Transmissionselektronenmikroskopie

Die Transmissionselektronenmikroskopie (englisch transmission electron microscopy, TEM) [67]
ist eine weitverbreitete Methode zur nanoskaligen Gefügecharakterisierung. Aufgrund der
Wellenlänge der zur Probendurchstrahlung verwendeten Elektronen – typischerweise auf der
Pikometerskala – ist die Auflösung einzelner Atomsäulen möglich. Von einer Feldemissions-
quelle emittierte Elektronen durchstrahlen eine Probe, hinter der einige elektromagnetische
Linsen zur Fokussierung des Strahls verwendet werden. Hierbei wird zwischen den Betriebs-
arten Bildgebung (englisch imaging mode) und Beugung (englisch diffraction mode) unterschie-
den. In beiden durchstrahlt ein paralleler Elektronenstrahl die Probe. Im ersten Fall werden
nach Wechselwirkung mit der Probe die gebeugten und ungebeugten Elektronen durch die
Objektivlinse fokussiert und das erzeugte Zwischenbild durch das Projektiv-Linsensystem
auf einen Detektor projiziert. Als solcher werden Leuchtschirme oder CCD-Kameras (von
englisch charge-coupled device) verwendet. Alternativ kann im zweiten Fall durch Verwen-
dung einer Feinbereichsblende das auf der hinteren Fokusebene der Objektivlinse erzeugte
Beugungsmuster vergrößert abgebildet werden. So kann an ausgewählten Probenbereichen
Feinbereichsbeugung (englisch selected area diffraction, SAD) durchgeführt werden. Wird
anstelle von Beugung paralleler Elektronenstrahlen in Richtung des Primärelektronenstrahls
der Konvergenzwinkel erhöht, spricht man von konvergenter Elektronenbeugung (englisch
convergent beam electron diffraction, CBED).

In der Bildgebung können durch Verwendung des ungebeugten Primärstrahls Hellfeld-
(englisch bright field, BF) beziehungsweise durch Wahl eines gebeugten Strahls Dunkelfeldauf-
nahmen (englisch dark field, DF) erzeugt werden. Hellfeldaufnahmen unterliegen zwei Typen
von Amplitudenkontrast: dem Massen-Dicke- und Beugungskontrast. Bei höherer Ordnungs-
zahl eines Elementes beziehungsweise einer größeren Probendicke erscheinen im Hellfeld
solche Bereiche dunkler. Für kristalline Proben dominiert der Beugungskontrast, da die
Intensität der Hellfeldaufnahme stark von der Orientierung des Kristalls abhängt. In einem
Dunkelfeld werden dagegen nur Kristallbereiche hell erscheinen, mit denen der gebeugte
Strahl in konstruktiver Wechselwirkung stand. Die Hochauflösungstransmissionselektro-
nenmikroskopie (englisch high resolution TEM, HRTEM) ermöglicht eine direkte Abbildung
der atomaren Struktur einer Probe. Im HRTEM-Modus interferiert der Primärstrahl beim
Verlassen des Kristalls mit verschiedenen gebeugten Strahlen. Aus den Aufnahmen kann aus
den erhaltenen Intensitätsprofilen durch Anwendung einer schnellen Fourier-Transformation
(englisch fast Fourier transform, FFT) die Indizierung von Netzebenen erfolgen. Eine weitere
Verfahrensart ist Raster-TEM (englisch scanning TEM, STEM). Im Unterschied zu herkömmli-
chen BF- und DF-Aufnahmen werden ringförmige Dunkelfelddetektoren verwendet, welche
mittels inkohärenten, unter großem Winkel gebeugten Elektronen ringförmige Großwinkel-
dunkelfeldaufnahmen (englisch high angle annular dark field imaging, HAADF) erzeugen. Die
erhöhte Empfindlichkeit für Abweichungen in der Ordnungszahl ermöglicht auch für kleine
Bereiche eine Unterscheidung von chemischen Elementen anhand der Signalintensität. Im
sogenannten 4DSTEM-Verfahren (von englisch four dimensional STEM) ist die Aufnahme von
CBED-Mustern von jedem Pixel einer STEM-Aufnahme möglich.
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Für die Charakterisierung der Proben mittels TEM wurden zwei Mikroskope verwendet. Das
Themis Z (ThermoFisher, USA) wurde bei 300 kV mit doppelter Aberrationskorrektur (TEM
und STEM) und einem Super-X EDX-Detektor betrieben. Das einfach korrigierte Themis
300 (ThermoFisher) bietet ebenfalls eine Beschleunigungsspannung von 300 kV und einen
Super-X-Detektor. Die Datenanalyse erfolgte mithilfe der Softwarepakete Digital Micrograph
(Gatan GmbH, München) und Velox (ThermoFisher). Zur Bestimmung kristallografischer
Achsen wurde die Software CrystBox (Miloslav Klinger, FZU, Tschechien) verwendet. Die
Durchstrahlung mit Elektronen erfordert Proben mit Dicken von der Größenordnung der
mittleren freien Weglänge der Elektronen. Solche Proben wurden mithilfe eines fokussierten
Ionenstrahls (englisch focused ion beam, FIB) [68–70] in den Rasterelektronenmikroskopen
Auriga 60 (Zeiss) und Strata 400S (FEI, USA) präpariert. Die Systeme sind mit einer Feldemis-
sionskathode, einer Ga-Ionenquelle mit Beschleunigungsspannungen bis zu 30 kV, einem
Gasinjektionssystem für die Pt-Beschichtung und einem Mikromanipulator (OmniProbe
400 beziehungsweise 200, Oxford Instruments, UK) ausgestattet. In einem ausgewählten
Präparationsbereich wurden zunächst mit einem Rechteckmuster etwa 200 nm Pt unter
Verwendung von Ionenströmen zwischen 50 pA und 500 pA abgeschieden, um diesen vor
Beschädigung durch den Ga-Ionenstrahl zu schützen [71] (Abbildung 2.7a). Die Zielregion
wurde anschließend durch Schneiden von Gräben zu einem Probenriegel freigelegt (Abbil-
dung 2.7b, Ionenstrom bis 21 nA), mithilfe des Mikromanipulators auf ein Kupferträgernetz
überführt und dort durch Abscheidung von Pt befestigt (Abbildung 2.7c).

ABBILDUNG 2.7: Schritte der TEM-Lamellenpräparation: a) Abscheidung eines Pt-Streifens auf den
Probenriegel zum Schutz der zu präpararierenden Probenregion. b) Ausheben des Riegels mit einem
Mikromanipulator. c) An einem Cu-Finger eines TEM-Netzchens befestigte Probe. Durch Dünnen

mittels Ga-Ionenstrahl entsteht aus dem Probenriegel eine Lamelle.
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Die Probenriegel wurden unter Verwendung von Rechtecksmustern bei sukzessive verrin-
gerten Ionenströmen beziehungsweise -spannungen (500 pA bis 20 pA beziehungsweise
30 kV bis 5 kV) auf unter 100 nm Dicke gedünnt. Für Hochauflösungsaufnahmen sind in der
Regel Dicken von unterhalb 60 nm notwendig, weshalb üblicherweise gedünnt wurde, bis
die Lamelle im REM elektronentransparent wurde. Parallel wurde der Kippwinkel der Probe
für jede Seite von 54◦ auf bis zu 56◦ (Auriga) beziehungsweise von 53◦ auf 55◦ (Strata) erhöht,
um der mit geringerer Beschleunigungsspannung zunehmenden Divergenz des Ionenstrahls
Rechnung zu tragen.

2.6.5 Atomsondentomografie

Die in diesem Kapitel zusammengetragenen Informationen wurden hauptsächlich aus Local
Electrode Atom Probe Tomography [72] entnommen. Die Atomsondentomografie (von englisch
atom probe tomography, APT) ist eine Methode zur räumlichen Untersuchung von Materie auf
der Subnanometerskala. Instrumentell basiert ein Atomsondentomograf (umgangssprachlich
Atomsonde) auf räumlich aufgelöster Flugzeit-Massenspektroskopie durch feld- beziehungs-
weise thermisch induzierter Verdampfung einzelner Atome aus einer dünnen Probenspit-
ze mit Spitzendurchmesser < 100 nm. In Anlehnung an das im Englischen geprägte field
evaporation wird hierfür der Begriff Feldverdampfung verwendet. Die Beschreibung des
Funktionsprinzips beschränkt sich in diesem Kapitel auf die gegenwärtig gängige Bauweise
als Atomsonde mit lokaler Lochgegenelektrode (LEAP, von englisch local electrode atom probe).
Eine Skizze ihres Aufbaus ist in Abbildung 2.8 dargestellt.

Eine an die lokale Gegenelektrode angelegte stationäre Hochspannung mit negativer Polung
UB erzeugt ein elektrisches Feld, dessen Stärke etwas unterhalb der für eine Verdampfung von
Atomen an der Probenspitze notwendigen Feldstärke gewählt ist. Diese materialabhängige
Schwelle wird kurzzeitig entweder durch einen zusätzlichen Spannungspuls UP überschritten

ABBILDUNG 2.8: Prinzipieller Aufbau eines Atomsondentomografen mit lokaler Elektrode und aus
den verarbeiteten Daten erhaltene rekonstruierte Probenspitze (rechts). Der vergrößerte Ausschnitt

links unten zeigt zwei die Probenoberfläche verlassende Ionen.
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oder durch einen Laserpuls thermisch induziert – als Folge der Lichtabsorption durch die
Probe – unterhalb die vorhandene Feldstärke gebracht. Die für die Verdampfung notwendige
Verdampfungsenthalpie nimmt mit zunehmender Temperatur ab. Probenspitzen werden
deshalb auf kryogene Temperaturen von beispielsweise 50 K gekühlt, um eine unkontrollierte
thermisch induzierte Verdampfung auszuschließen. Bei der Feldverdampfung werden Atome
ionisiert, durch das elektrische Feld auf einen zweidimensionalen, positionsempfindlichen
Einzelionendetektor basierend auf gekreuzten Verzögerungslinien beschleunigt und dabei
die Zeit zwischen Puls und Detektorsignal mittels Zeit-Digital-Wandler (englisch time-to-
digital-converter) gemessen.

Im Vergleich zur klassischen Mikroskopie ergeben sich für APT entsprechend einige Unter-
schiede. Als dreidimensionale Methode resultiert der Erfassungsbereich (englisch field of view)
aus den drei Koordinaten x,y (laterale Richtungen) und z (Tiefenrichtung). Die Nennung einer
räumlichen Auflösung (englisch spatial resolution) als solche ist unpräzise: In der klassischen
Mikroskopie bezeichnet der Begriff die Pixelgröße auf einer Kamera. Im Fall der APT werden
Atompositionen durch drei Variablen (x,y,z) repräsentiert, es existiert keine Pixelgröße. Der
Begriff der räumlichen Auflösung kann zwar zur Beschreibung von Zusammensetzungs-
oder Dichtekarten (englisch compositional maps oder density maps) verwendet werden, hinge-
gen ist bei der APT die räumliche Präzision (englisch spatial precision) [73] von Bedeutung.
Diese bezeichnet die räumliche Dispersion der gemessenen Position um den Messwert.
Davon zu unterscheiden ist die räumliche Genauigkeit (englisch spatial accuracy) [73] als
Abweichung von einem Erwartungswert, welche sich auf eine systematische Verzerrung
der Positionsmessung bezieht und die Messung von Distanzen größerer Reichweite stark
beeinflussen kann.

Für das Masse-Ladungsverhältnis m q−1 der detektierten Ionen ergibt sich mit der Elementar-
ladung e sowie der Flugzeit tF und -länge LF der Zusammenhang

m
q
= 2e(UB + UP)

(
tF

LF

)2

. (2.6)

Über dieses Verhältnis ist die chemische Natur des Ions zugänglich. Durch Verwendung von
Rekonstruktionsalgorithmen [74] kann diesem auch die Information über seine ursprüngli-
che Position innerhalb der Probe mit einer Unsicherheit von wenigen Ångström zugeordnet
werden. Trajektorieaberrationen durch Wechselwirkung mit benachbarten Atomen während
des Verlassens der Probenoberfläche begrenzen die räumliche Auflösung – wie beschrieben
eigentlich Präzision – in der x-y-Ebene, das heißt in der Detektorebene, auf im besten Fall etwa
0,2 nm. Die dritte Koordinate z ergibt sich aus der Verdampfungssequenz. Die Besonderheit
von APT liegt demnach in ihrem Alleinstellungsmerkmal, die chemische Zusammensetzung
mit geometrischer Struktur bei nanoskaliger Genauigkeit bestimmen zu können. Das Ver-
hältnis m q−1 hängt stark von Variationen in der gemessenen Flugzeit ab. Die Verwendung
eines sogenannten Reflektrons erhöht die Massenauflösung durch Ausgleichen von Unter-
schieden in der kinetischen Energie der eintreffenden Ionen. Eine bevorzugte Verdampfung
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oder Retention bestimmter Elemente aufgrund unterschiedlicher Verdampfungsfeldstärken
kann zu verzerrten Zusammensetzungen führen. Typischerweise werden pro Puls ein oder
weniger Atome verdampft, um eine korrekte Erfassung zu gewährleisten. Für gewöhn-
lich wird die durchschnittliche Zahl an Atomen pro Puls auf weniger als 0,1 gesetzt, um
Mehrfachdetektionen – das heißt ein gleichzeitiges Erreichen des Mehrkanaldetektors durch
mehrere Ionen in einem Zeitraum kürzer als die Auslesezeit – zu vermeiden. Zur Kalibrie-
rung der Flugzeit in der Atomsonde wird ein bekanntes Element verwendet, beispielsweise
Probenspitzen aus einkristallinem Si. Aus den Flugzeiten der eigentlichen Messung kann
ein Massenspektrum erstellt werden, in dem die Häufigkeit von detektierten Ionen nach
ihrem m q−1-Verhältnis aufgetragen ist. Für die Einheit von m q−1 hat sich die Verwendung
von Dalton (Da) durchgesetzt. Das neben dem konventionellen Spannungspulsen etablierte
Laserpulsen erlaubt die Untersuchung lokal nicht leitfähiger Materialien wie beispielsweise
oxidischer Phasen. Weiterhin wird durch die geringeren mechanischen Spannungen die
Abrisswahrscheinlichkeit der Spitze verringert. Der thermische Puls ist jedoch von deutlich
längerer Dauer als der eigentliche Laserpuls und kann bei mäßiger Wärmeleitfähigkeit der
betreffenden Probenregion die Probentemperatur erhöhen und so eine kontrollierte Verdamp-
fung erschweren. Eine Folge ist einerseits die Mehrfachdetektion, andererseits das Auftreten
sogenannter thermal tails (Abbildung 4.8 auf Seite 33). Die lokal erhöhte Temperatur nach der
Absorption des Laserpulses hat auch Auswirkungen auf die räumliche Genauigkeit und setzt
diese aufgrund von Oberflächendiffusion herab [75]. Da hierbei die herrschende homologe
Temperatur Thom entscheidet, ist dieses Phänomen materialabhängig. Für Al2O3, Nbbcc und
Tabcc ist dies aufgrund der guten Wärmeleitfähigkeit (40, 54 beziehungsweise 56 W m−1 K−1)
und relativ hohen Schmelzpunkte als vernachlässigbar einzustufen.

Zur Herstellung von Proben für APT werden Methoden basierend auf elektrochemischem
Ätzen oder einem fokussierten Ionenstrahl verwendet, um aus geeigneten Strukturen wie
Drähten scharfe Mikrospitzen mit rundem Querschnitt und Radien unter 50 nm herzustellen.
Der erste Ansatz wird gewöhnlich bei rein metallischen Proben [76] verwendet, ist allerdings
auch beispielsweise zur Untersuchung von nichtmetallischen Ausscheidungen [77] geeignet,
solange eine ausreichende elektrische Leitfähigkeit der Probenspitze gewährleistet ist. FIB-
Mikroskopie [70, 78–80] hingegen erlaubt sowohl die Verwendung nichtmetallischer Proben,
als auch die Zielpräparation gewünschter Bereiche wie Grenzflächen oder nanoskaliger Aus-
scheidungen. Diese Methode greift klassisch auf Ga+-Ionen zum Zerstäuben von Material
mit hoher Genauigkeit zurück. Die grundlegende Herausforderung einer Grenzflächenpräpa-
ration ist die erforderliche Positionierung der zu untersuchenden Region im Spitzenbereich
einer APT-Probe. In den letzten Schritten der Präparation ist für die Positionierung eine Ge-
nauigkeit von wenigen zehn nm nötig. Im Gegensatz zum stärker ausgeprägten Kontrast bei
Grenzflächen unterschiedlicher Phasen wird bei Vorliegen von lediglich Orientierungskon-
trast im Fall von Korngrenzen die Positionierung einer solchen innerhalb der Probenspitze
bei schrittweise abnehmendem Spitzendurchmesser sukzessive schwieriger. Diese Proble-
matik kann neben der Verwendung von in-situ Beugungsmethoden (Transmissions-EBSD
oder Kikuchibeugung) [80–82] durch die Orientierung der Korngrenze mit einem gewissen
Kippwinkel umgangen werden. Dieses Vorgehen erhöht zudem den Grenzflächenquerschnitt
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in der Probe und beugt feldinduzierten Spitzenabrissen vor.

Ziel einer Präparation für APT ist der Erhalt konischer Nadeln mit rundem Querschnitt
und einem Spitzenradius von etwa 50-100 nm. Solche Probenspitzen wurden mithilfe eines
fokussierten Ionenstrahls an den Rasterelektronenmikroskopen Zeiss Auriga und FEI Strata
hergestellt. Die Probenherstellung verlief bis zum Herausheben des Probenriegels mit einem
Mikromanipulator analog der in Abschnitt 2.6.4 beschriebenen TEM-Probenpräparation. Statt
der Verwendung eines TEM-Netzes wurde der jeweils vorderste Teil des Riegels auf einem
vorgefertigten, flachen Si-Pfosten mit einem Durchmesser von 2 µm abgesetzt, mit Pt befestigt
und der übrige Riegel mit dem Ionenstrahl freigeschnitten (Abbildung 2.9a). Pro Probenriegel
wurden so mehrere Spitzen hergestellt. Das Anspitzen erfolgte mithilfe von Ringmustern,
mit denen das abgesetzte Material ringförmig von außen nach innen abgerastert wurde.
Durch schrittweise Verringerung des Ringinnendurchmessers bei geringer werdendem Io-
nenstrom (500 pA bis 20 pA) wurde die Spitze in drei Schritten bis auf einen Durchmesser
von etwa 100-200 nm gedünnt (Abbildung 2.9b). Eine Gefahr bei der Probenpräparation
mittels fokussiertem Ga-Ionenstrahl ist die Implantation von Ga-Ionen in die Probe [83].
Zur Entfernung des verbliebenen Pt an der Probenspitze, möglicher Ga-Kontaminierung
und amorphisierter Probenbereiche [82] wurde in einem abschließenden Schritt bei einer
reduzierten Beschleunigungsspannung von 5 kV und 50 pA je nach Bedarf 100 nm oder mehr
von der Spitze abgetragen.

APT-Messungen wurden in einem LEAP 4000X HR Atomsondentomografen (Cameca, Frank-
reich) im Lasermodus durchgeführt. Das Gerät ist mit einem fokussierten UV-Laser (Wel-
lenlänge λ = 355 nm), einer lokalen Lochgegenelektrode (englisch local electrode) und einem
Reflektron ausgestattet. Die feldverdampften Ionen wurden in der Analysekammer bei einem
Druck von typischerweise 10−10 mbar verdampft und durch einen Laufzeitdetektor detektiert.
Die Wahrscheinlichkeit für die Detektion eines Ions wird durch das Gitternetz des Reflektrons
und die Detektoreffizienz beschränkt und liegt für ein LEAP 4000X HR bei 37 %. Die in der
Arbeit gezeigten APT-Untersuchungen wurden bei einer Basistemperatur von 50 K und einer
Laserpulsenergie von 60 pJ durchgeführt. Da die Laserfrequenz das Zeitfenster des Detektors
bestimmt, wurde zu Beginn einer Messung eine Pulsfrequenz von 100 kHz verwendet, um
Ionen mit höherem m q−1-Verhältnis erfassen zu können. Bei Erreichen höherer Spannungen

ABBILDUNG 2.9: a) Auf einen Si-Pfosten abgesetztes Probenstück mit Pt-Deckschicht und
b) daraus ringförmig angespitzte APT-Probenspitze.
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wurde die Frequenz auf 125 beziehungsweise 200 kHz erhöht. Die Detektionsrate wurde als
Kompromiss zwischen schonender Verdampfung und Zeitaufwand auf 0,3 % Atome pro Puls
gesetzt und die stationäre Spannung von der Messsoftware entsprechend gesteuert. Diese
lag zwischen 500 V und 11 kV, falls ein Spitzenabriss nicht zu einem vorzeitigen Ende der
Messung führte. Während der Messung wurde von jedem detektierten Ion die Flugdauer, die
x- und y-Koordinate des Auftreffpunktes auf dem Laufzeitdetektor sowie eine fortlaufende
Zahl entsprechend der Reihenfolge der Ionen aufgezeichnet. Die Software AP Suite 6 (Came-
ca) wurde zur tomografischen Rekonstruktion der erhaltenen Datensätze und der weiteren
Analyse verwendet. Bei der Rekonstruktion wurde zunächst die Abweichung der Ionen-
flugzeit aufgrund der von der Position der Spitze abhängigen Länge der Trajektorie zum
Detektor korrigiert. Die Ionenarten wurden im erhaltenen Massenspektrum identifiziert und
anschließend die Gestalt des Rekonstruktionsvolumen mithilfe einer REM-Aufnahme der
Spitze bei hoher Vergrößerung festgelegt. Aus APT-Datensätzen lassen sich beispielsweise
folgende Informationen gewinnen:

• Elementkonzentrationen in beliebigen Volumina durch das Zählen der erfassten Ionen

• Konzentrationsprofile in jegliche Richtung, auch radial durch ein zylindrisches Objekt
oder normal zu einer definierten Oberfläche

• Isokonzentrationsflächen zur Bestimmung von Flächenkonzentrationen

• Untersuchung von Ordnung, Clusterbildung oder früher Stadien von Ausscheidungs-
reaktionen durch interatomare Verteilungsfunktionen

Isokonzentrationsflächen (oft kurz Isoflächen) [84, 85] sind für eine festgelegte Grenzkon-
zentration gezeichnete dreidimensionale Flächen. Ein Proximitätshistogramm (oder Proxi-
gramm) [86] ähnelt einem eindimensionalen Konzentrationsprofil, wird aber nicht entlang
einer Analyseachse berechnet, sondern aus der Entfernung von einer Oberfläche, beispiels-
weise einer Isofläche. So können Konzentrationsprofile auch in Bezug auf irregulär geformte
Grenzflächen erhalten werden. Für die Untersuchung von Segregationsphänomenen ist die
Ermittlung des Gibbschen Exzesses Γ hilfreich [87, 88]. Dieser beschreibt die Anzahl von Ex-
zessatomen pro Einheitsfläche, welche durch die Präsenz einer Grenzfläche verursacht wird.
Gegenüber der relativen Konzentration birgt Γ den Vorteil einer deutlich geringeren Emp-
findlichkeit [89] für Artefakte wie lokale Vergrößerung [90] und bevorzugte Retention [91, 92].
Die Möglichkeit, beliebige Volumina wie Würfel oder Zylinder [93] in der 3D-Rekonstruktion
freizustellen und die Verwendung von Isoflächen reduziert die Fragestellung auf ein 1D-
Problem. Diese Objekte können als Referenzkoordinatensysteme für Konzentrationsprofile
oder kumulative Profile, so genannte Leiterdiagramme, verwendet werden. Hierbei wird eine
betreffende Spezies gegen die Summe aller aufgetragen [94]. Aus den Kurvenintegralen oder
mithilfe einer Tangentenkonstruktion zur Ermittlung der Steigungen kann ein Exzesswert für
die Spezies ermittelt werden. Bezogen auf eine definierte Fläche und unter Berücksichtigung
der Detektoreffizienz kann so Γ erhalten werden.

Bei der Verwendung von Atomsondendaten ist hierfür die Gesamtatomzahl Ni detektierter
Segregationselemente i, die Anzahlen Niα und Niβ von i-Atomen in den Phasen α und β, die
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Detektorffizienz η sowie die untersuchte Fläche A der Grenzfläche nötig [94–96]. Damit gilt
für eine Heterophasengrenze

Γi =
Nexcess

i
A

=
(Ni − Niα − Niβ)

Aη
. (2.7)

2.7 Segregationen an Grenzflächen

Viele Werkstoffeigenschaften werden durch Defekte in der Mikrostruktur, darunter im Beson-
deren durch Phasengrenzflächen bestimmt. Die Untersuchung solcher Strukturen ermöglicht
Verständnis und Beeinflussung des Werkstoffverhaltens beispielsweise hinsichtlich Oxidati-
on, Kohäsion und Bruch. Grenzflächen agieren durch heterogene Keimbildung häufig als
präferierte Ausgangsorte für das Auftreten von Ausscheidungsreaktionen oder Phasenum-
wandlungen. In Mischkristallen gelöste Atome neigen umgekehrt proportional zu ihrer
Löslichkeit im Volumen zu Segregation an Grenzflächen [97] und beeinflussen hierdurch
deren Energie, wodurch deutliche Veränderungen der Materialeigenschaften beobachtet wer-
den können [98]. Das Vorliegen von Kohlenstoff an Korngrenzen in Metallen gilt durch das
Verhindern von Sauerstoffsegregation als kohäsionsfördernd [99, 100] und auch für Al2O3

gelten geringe Mengen C aufgrund von Segregation an Korngrenzen [101], transkristallinem
Bruchverhalten und in der Folge höherer Abriebfestigkeit als wünschenswert [102]. Hingegen
wurde beispielsweise bei der Vakuumsinterung von Al2O3 (etwa bei rund 10−2 mbar) bei
Zugabe von Kohlenstoff eine verringerte Verdichtung berichtet [103]. Smith und Co-Autoren
zeigten darüber hinaus rechnerisch für C-Monolagen an MgO-Al- und MgO-Ag-Grenzflächen
eine Verringerung der Adhäsionsenergie [104]. Für Silizium ist ein eindeutigerer Einfluss
zu verzeichnen – Saage und Co-Autoren [105] zeigten, dass die Versprödung von Mo-Si-
Mischkristalllegierungen unter anderem auf eine stark verringerte Korngrenzenkohäsion
durch Segregation von Si und O zurückzuführen ist. Abhängig von Grenzflächen- bezie-
hungsweise Korngrenzencharakter, Lösungsatomspezies und chemischer Eigenschaften der
Matrix ist auch die gezielte Eigenschaftsverbesserung durch Segregationen möglich [106]. Die
Manipulation von Korngrenzeneigenschaften durch bestimmte Lösungsatomdekorationen
wird in der Literatur grain boundary segregation engineering genannt [107]. Beispielsweise
kann das Mikrolegieren mit B und C zur bevorzugten Segregation anstelle von O zu einer
verbesserten Kohäsion an Korngrenzen führen, so in der Arbeit von Wang und Co-Autoren
für refraktäre Hochentropielegierungen [108].
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3 Proben und Probenzustände

Eine Übersicht aller in dieser Arbeit verwendeten Proben und Wärmebehandlungen ist
in Tabelle 3.1 dargestellt. In den Spalten finden sich die im weiteren Verlauf verwendeten
Probenbezeichnungen, das Probenmaterial und der Probenzustand hinsichtlich einer Wär-
mebehandlung. Die beiden Vertreter der drucklos bei 1600 ◦C gesinterten Massivproben
sind 21F0C-Nb und 21F0C-Ta mit je etwa 21 Vol.-% Refraktärmetall, deren Herstellung in
Kapitel 2.4.1 basierend auf den in Tabelle 2.1 auf Seite 10 aufgelisteten Pulvern beschrieben ist.
Anhand dieser Proben werden Unterschiede in der durch die Wärmebehandlung auftreten-
den Phasenbildung untersucht. Die Proben mit den Bezeichnungen TM-SV-Nb und TM-SV-Ta
wurden ebenfalls bei 1600 ◦C konsolidiert, jedoch durch feldunterstütztes Sintern. Die Kür-
zel beziehen sich auf das Al2O3-Pulver (TaiMicron) und den Begriff SchichtVerbund. Die
durch diese Methode erreichte geringere Porosität ermöglicht eine höhere Erfolgsrate bei der
Grenzflächenanalyse mittels APT. Im Übrigen wurden durch Magnetronsputtern hergestellte
Proben untersucht. Zur Betrachtung der Oxidation reiner Nb- und Ta-Schichten wurden
jeweils 30 µm Nb (Nb-30-Serie) und – aufgrund der schlechteren Adhäsion der Schichten,
siehe Abschnitte 5.1 und 7.2.2 – 20 µm Ta (Ta-20-Serie) auf Saphirsubstrate abgeschieden. Die
Endungen -0 (unbehandelter Zustand, englisch as-deposited), -S (Wärmebehandlung in einer
Setaram Setsys) und -N (Wärmebehandlung in einer Netzsch STA 449) kennzeichnen den
jeweiligen Probenzustand. Zur Untersuchung von Nb-Al-Schichten wurde eine Probenreihe
mit unterschiedlichen Zusammensetzungen (vergleiche Abschnitt 5.3) hergestellt. Diese sind
entsprechend ihrer Position während der Abscheidung (Abbildung 2.6, Seite 13) mit zuneh-
mendem Al-Gehalt von Nb-Al-01 bis Nb-Al-05 durchnummeriert. Für diese Proben wurde
eine Schichtdicke von etwa 15 µm angestrebt. Als Vergleichsprobe wurde entsprechend eine
reine Nb-Schicht mit einer Dicke von 15 µm auf Saphir abgeschieden (Nb-15-0). Für die
Probenreihe wurden Wärmebehandlungen in der Netzsch STA 449 durchgeführt (Serie Nb-
Al-0X-N). Zur besonderen Betrachtung der Bildung von Al2O3-Ausscheidungen wurde von
der Probe Nb-Al-03 ein weiterer Probenzustand durch Wärmebehandlung in der Netzsch
STA 449 ohne Haltezeit (Nb-Al-03-N0) erzeugt. Zur Untersuchung des Einflusses erhöhter
Mengen C an einer Al2O3-Nb-Grenzfläche wurden Bilagenschichten auf Saphir abgeschie-
den. Hierbei wurden etwa 5 nm C auf ein Saphirsubstrat aufgebracht und mit 30 µm Nb
beschichtet (C-Nb-0). Die Proben wurden wie in Abschnitt 2.5 beschrieben Wärmebehandlun-
gen in einem Rohrofen bei 1600 ◦C beziehungsweise 800 ◦C (C-Nb-R-1600 beziehungsweise
C-Nb-R-800) unterzogen.
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TABELLE 3.1: Untersuchte Proben und Probenzustände. Alle Schichtproben wurden auf
Saphirsubstrate abgeschieden.

Bezeichnung Material Probenzustand

21F0C-Nb Al2O3 + Nb gesintert

21F0C-Ta Al2O3 + Ta gesintert

TM-SV-Nb Al2O3 + Nb FAST

TM-SV-Ta Al2O3 + Ta FAST

Nb-30-0 30 µm Nb auf Saphir abgeschieden

Nb-30-S 30 µm Nb auf Saphir 2 h Setsys 1600 ◦C

Nb-30-N 30 µm Nb auf Saphir 2 h Netzsch 1450 ◦C

Ta-20-0 20 µm Ta auf Saphir abgeschieden

Ta-20-N 20 µm Ta auf Saphir 2 h Netzsch 1450 ◦C

Nb-Al-01-0 bis -05-0 Nb-Al-Mischkristall- abgeschieden
schichten auf Saphir

Nb-15-0 15 µm Nb auf Saphir abgeschieden

Nb-Al-01-N bis -06-N Nb-Al-Mischkristall- 2 h Netzsch 1450 ◦C
schichten auf Saphir

Nb-Al-03-N0 Nb-Al-03 Netzsch 1450 ◦C
ohne Halten

C-Nb-0 C-Nb-Bilagenschicht abgeschieden

C-Nb-R-1600 C-Nb-Bilagenschicht 2 h Rohrofen 1600 ◦C

C-Nb-R-800 C-Nb-Bilagenschicht 2 h Rohrofen 800 ◦C
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4 Gesinterte
Al2O3-Nb/Ta-Verbundwerkstoffe

In diesem Kapitel werden Untersuchungen an Gefügen und Grenzflächen in gesinterten
Verbundproben vorgestellt. Ziel der Arbeiten ist die Aufklärung, welche Phasen sich in
solchen Gefügen bilden und inwiefern Unterschiede zwischen Nb und Ta bestehen. Für
feldunterstützt gesinterte Proben wird untersucht, welche Segregationen an einer Al2O3-Nb-
beziehungsweise Al2O3-Ta-Grenzfläche vorliegen.

4.1 Gefüge der drucklos gesinterten Proben

In einer früheren Arbeit von Weidner und Co-Autoren [25] wurde die Bildung von Tantala-
ten und Niobaten in den drucklos gesinterten Proben 21F0C-Nb und 21F0C-Ta vermutet.
Zur Identifizierung der in diesen Proben vorliegenden Phasen wurden von beiden Rönt-
gendiffraktogramme erzeugt. Abbildung 4.1 zeigt jenes von 21F0C-Nb mit logarithmisch
aufgetragener Intensität. Es wurden drei Phasen identifiziert: α-Al2O3 (blau), Nbbcc (rot) und
NbO (gelb). Die violett markierten Signale bei den 2Θ-Winkeln 33,5◦, 36,8◦ und 50,1◦ können
dem β-Karbid Nb2C zugeordnet werden. Die Bestimmung der Modifikation ist jedoch nicht
eindeutig: Sowohl ein monoklines (Raumgruppe 6) als auch ein orthorhombisches Gitter
(Raumgruppe 33) könnten zugeordnet werden. Ebenfalls nicht ausgeschlossen werden kann
die erstmals von Terao [109] berichtete hexagonale Überstruktur (Raumgruppe 149). Kleinere,
nicht identifizierte Maxima bei 2Θ = 33,5◦, 36, 8◦ und 50, 1◦ können Pulververunreinigungen
zugerechnet werden, darunter Oxiden wie Na2O (Raumgruppe 225), SiO2 (Raumgruppe 136)
und CaO (Raumgruppe 225). Das Verbleiben von Na in Al2O3 ist aufgrund des Aufschlus-
ses in Natronlauge im Bayer-Prozess nicht unüblich und kann zur Bildung von β-Al2O3

(Na2O · 11 Al2O3, Raumgruppe 194) führen [26]. Im Fall von 21F0C-Ta (Abbildung 4.2) kön-
nen die Phasen α-Al2O3 (blau), Tabcc (rot) und AlTaO4 (gelb, Raumgruppe 136) identifiziert
werden. Ein möglicher Kandidat für die nicht bestimmten Signale bei 2Θ = 23,0◦ und 32, 6◦

ist NaTaO3 (Raumgruppe 62).
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ABBILDUNG 4.1: Diffraktogramm der Probe 21F0C-Nb mit logarithmisch aufgetragener Intensi-
tät [110]. Die Phasen α-Al2O3, Nbbcc, NbO und Nb2C konnten identifiziert werden. Wenige kleine

Signale wurden nicht indiziert und stammen möglicherweise von Verunreinigungen.
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ABBILDUNG 4.2: Diffraktogramm der Probe 21F0C-Ta mit logarithmisch aufgetragener Intensi-
tät [110]. Die Phasen α-Al2O3, Tabcc und AlTaO4 wurden identifiziert. Für die Signale bei 2Θ = 23,0◦

und 32, 6◦ ist NaTaO3 ein möglicher Kandidat.
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Das Gefüge der Proben wurde in der Folge im REM untersucht. Abbildung 4.3 zeigt die
Überlagerung dreier BSE-Aufnahmen der Probe 21F0C-Nb. Diese sind neben weiteren Auf-
nahmen im Anhang auf Seite 145f zu finden. Den einzelnen Phasen zugeordnete Graustufen
wurden eingefärbt; Neben fein und grobkörnigem Al2O3 (blau) und Nbbcc ist innerhalb be-
ziehungsweise an Nb-Körnern eine dritte Phase (gelb) zu finden, welche hier ausgehend von
den Ergebnissen der Röntgendiffraktometrie als NbO bezeichnet ist. Schwarz dargestellte
Bereiche sind durch Schwindung während des Sinterns verbliebene Porosität. Mit der im
REM möglichen Auflösung konnten keine weiteren Phasen identifiziert werden. Aus der Pha-
sensegmentierung können Flächenanteile bestimmt werden, die bei Annahme von Isometrie
und Isotropie auf die Volumenanteile der Phasen übertragen werden können. Aufgrund der
sehr unterschiedlichen Kornfraktionen und -geometrien ist dies aber nur eingeschränkt gültig.
Aus drei Segmentierungen ergeben sich für Al2O3 (44± 4) Vol.-%, für Nbbcc (27± 1) Vol.-%
und für NbO (2± 1) Vol.-% mit einem NbO : Nb-Verhältnis von (6± 2) %. Etwa (27± 4) Vol.-%
werden von Poren eingenommen, wobei sich die von 100 % verschiedene Gesamtsumme
aus der Rundung der einzelnen Durchschnitte ergibt. Die von Zienert und Co-Autoren [24]
beziehungsweise Weidner und Co-Autoren [25] durch Quecksilberporosimetrie und dem
Archimedesprinzip bestimmte Porosität von etwa 17 Vol.-% ist möglicherweise belastbarer
als durch lokale REM-Aufnahmen erhaltene Werte, bezieht sich jedoch nur auf offene Poro-
sität. Durch größere Schwindung ist eine ausgeprägtere Porosität in Probenbereichen mit
feinkörnigerem Gefüge zu erwarten. Bei der Betrachtung von Aufnahmen des grobkörnigem
Al2O3 ergeben sich entsprechende Werte von unterhalb 15 Vol.-%. Zur lokalen Phasenbestim-
mung und Unterscheidung zwischen den möglichen Drittphasen – neben NbO auch Nb2C –
wurde an einem Teil des in Abbildung 4.3 gezeigten Ausschnitts EBSD durchgeführt. In Ab-
bildung 4.4 ist eine Phasenkarte mit drei exemplarischen Einzelbeugungsmustern dargestellt,
aus denen neben der Phasen Al2O3 und Nbbcc der Nachweis für NbO erfolgt. Weder durch
Röntgenbeugung, noch mittels EBSD kann das Vorliegen von Al-Nb-Mischoxiden gezeigt
werden. Die in Abbildung 4.3 gelb markierten Bereiche entsprechen demnach NbO. Auf-
grund der begrenzten erreichbaren Oberflächengüte der beiden Oxide, hervorgerufen durch
die stark unterschiedlichen Festigkeiten und Härten im Vergleich zu Nbbcc und des Weiteren
durch ungünstige Kornorientierungen, sind jeweils Fehlindizierungen zu beobachten.
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ABBILDUNG 4.3: Phasensegmentierte Überlagerung dreier BSE-Aufnahmen der Probe 21F0C-Nb ba-
sierend auf Graustufenbinarisierung. Die verwendeten Aufnahmen sind im Anhang auf Seite 145 zu
finden. Gekennzeichnet sind die Phasen α-Al2O3, Nbbcc, NbO sowie Porosität [110]. Die Markierung

(x) gibt an, an welcher Stelle die lokale O-Konzentration in Nbbcc mittels APT bestimmt wurde.

ABBILDUNG 4.4: Phasenkarte eines Gefügeausschnitts aus Abbildung 4.3 mit Einzelbeugungsmus-
tern der Phasen α-Al2O3, Nb-Mischkristall und NbO [110].
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Abbildung 4.5 zeigt einen Ausschnitt aus dem Gefüge der Probe 21F0C-Ta. Wie im vorigen
Fall wurden drei BSE-Aufnahmen überlagert; diese sind neben den Aufnahmen für zwei
weitere Segmentierungen im Anhang auf Seite 146f dargestellt. Im Ausschnitt sind Ta-Körner
und feinkörniges Al2O3 zu erkennen, welche von zwei groben Al2O3 Partikeln umgeben
sind. In Bereichen zwischen Tabcc und Al2O3 ist eine dritte Phase zu erkennen, die analog zur
Phasenidentifikation mittels Röntgenbeugung als AlTaO4 indiziert wird. Aus den drei Pha-
sensegmentierungen ergeben sich Volumenanteile von (17± 2) Vol.-% Tabcc, (57± 5, 7) Vol.-%
Al2O3, eine Porosität von (22± 3)Vol.-% und für AlTaO4 (3± 1) Vol.-%. Das AlTaO4 : Tabcc-
Verhältnis entspricht (1, 2± 0, 2) %, das heißt deutlich über dem oben genannten Wert für
NbO : Nbbcc. Wie im Fall von 21F0C-Nb ist aufgrund der Heterogenität des Werkstoffs eine
Bestimmung der Phasenanteile schwierig. Der erhaltene Anteil von Tabcc entspricht in etwa
dem erwarteten Wert von 21 Vol.-%, jedoch wird Al2O3 deutlich unterschätzt. In grobkör-
nigen Al2O3-Bereichen können jedoch Anteile von über 75 Vol.-% gefunden werden. Der
Porenanteil entspricht in guter Näherung dem von Weidner und Co-Autoren [25] genannten
Wert von 17 Vol.-%. Zur eindeutigen Identifikation der in Abbildung 4.5 gelb eingefärbten Be-
reiche wurde die in Abbildung 4.6 gezeigte EBSD-Karte aufgenommen. Neben den primären
Phasen Nbbcc und Al2O3 konnte so die tetragonale Modifikation von AlTaO4 identifiziert
werden. Aufgrund der begrenzten Qualität der Kikuchimuster wurden einige Bereiche des
Al2O3 als AlTaO4 indiziert.

ABBILDUNG 4.5: Phasensegmentierte Überlagerung von drei BSE-Aufnahmen der Probe 21F0C-Ta
basierend auf Graustufenbinarisierung. Die verwendeten Aufnahmen sind im Anhang auf Seite 146
zu finden. Gekennzeichnet sind die Phasen α-Al2O3, Tabcc, AlTaO4 sowie Porosität [110]. Die Mar-
kierung (x) gibt an, an welcher Stelle die lokale O-Konzentration in Tabcc mittels APT bestimmt

wurde.
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ABBILDUNG 4.6: Phasenkarte eines Gefügeausschnitts aus Abbildung 4.5 mit Einzelbeugungsmus-
tern der Phasen α-Al2O3, Ta-Mischkristall und AlTaO4 [110].

An den in den Abbildungen 4.3 und 4.5 markierten Stellen (x) wurden jeweils Proben zur
Bestimmung des O-Gehaltes im Mischkristall mittels APT entnommen. Dieser beläuft sich
auf (3, 03± 0, 22) At.-% in Nbbcc und (3, 23± 0, 08) At.-% in Tabcc, wobei die Angaben aus je
drei APT-Messungen gemittelt und als Fehlerschranken die Standardabweichung verwendet
wurde. Abbildung 4.7 zeigt einen durch FIB erzeugten Querschnitt aus dem in Abbildung 4.5
mit (x) markierten Bereich. Der mit APT für den O-Gehalt untersuchte Ta-Mischkristall
befindet sich hierbei auf der linken Seite. Zur Bestimmung der Zusammensetzung von
AlTaO4 wurde der Bereich mit der schraffiert eingezeichneten APT-Spitze präpariert.

ABBILDUNG 4.7: Mittels FIB zur APT-Spitzenpräparation freigelegte Region im SE-Kontrast. Der
von einer Pt-Schutzschicht bedeckte Bereich besteht aus Tabcc- und α-Al2O3-Körnern, welche ein

AlTaO4-Korn umgeben. Die schraffierte Fläche zeigt an, wo eine APT-Spitze präpariert wurde.
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Abbildung 4.8 zeigt einen Ausschnitt aus dem Massenspektrum der Messung mit logarithmi-
scher Intensitätsauftragung. Auffällig sind die Signalschweife (englisch thermal tails). Diese
treten aufgrund der schlechten Wärmeleitfähigkeit der Phase auf [111], da durch die mangel-
hafte Ableitung der Wärme Atome aus dem umliegenden Probenbereich zeitlich verzögert
Feldemission erfahren können. Bei der Indizierung der Signale wurden Intensitätswerte
unter 30 als Hintergrund angenommen. Die so für die rekonstruierte Spitze erhaltenen
durchschnittlichen Elementkonzentrationen sind in Tabelle 4.1 dargestellt. Auffällig sind die
Abweichungen von der erwarteten Zusammensetzung: Bei Annahme einer Unterschätzung
der Sauerstoffkonzentration (vergleiche Abschnitt 7.2.4) und entsprechender Anpassung auf
den erwarteten Wert von 66,7 At.-% ergibt sich ein Al-Gehalt von 15± 3 At.-%, das heißt im
Mittel ein gegenüber der stöchiometrischen Zusammensetzung geringerer Wert. Für Ta ist mit
21± 3 At.-% entsprechend ein erhöhter Wert zu verzeichnen. Daneben sind geringe Mengen
Mg homogen im Oxid verteilt. In Abbildung 4.9 ist das Al : Ta-Verhältnis als Funktion der
Entfernung von der Probenspitze aufgetragen. Die blau gestrichelte Gerade markiert dabei
das stöchiometrisch erwartete Verhältnis. Für den Bereich zwischen 100 und 550 nm wurde
eine Konstante mit Ordinatenabschnitt 0,71 angepasst, um den arithmetischen Durchschnitt
anzugeben. Bis 100 nm weicht das Al : Ta-Verhältnis zu größeren Werten ab. Die Probenspitze
weist zwar aus geometrischen Gründen eine begrenzte Statistik und somit höhere Streuung
auf, insgesamt ist aber eine reale Zunahme des Verhältnisses an der Spitze zu erkennen.

ABBILDUNG 4.8: Ausschnitt aus dem APT-Massenspektrum der aus dem in Abbildung 4.7
gezeigten Bereich entnommenen Probe. Die Anzahl detektierter Ionen ist auf der Ordinate
logarithmisch aufgetragen. Die Signale zeigen schweifartige Schultern, thermal tails genannt.
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TABELLE 4.1: Durch APT bestimmte und erwartete Elementkonzentrationen in AlTaO4. Die Feh-
lerschranken ergeben sich als konservative Abschätzung aus der Konzentrationsbestimmung in
verschiedenen APT-Spitzenbereichen. Die Abweichung der Gesamtsumme zu 100% stammt aus

Rundungsfehlern.

Element Konzentration ± Fehler / At.-% Erwartet / At.-%

Al 15,0 ± 3,0 16,7

Ta 23,0 ± 3,0 16,7

O 62,0 ± 3,0 66,7

Mg 0,02 ± 0,01 -
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ABBILDUNG 4.9: Al : Ta-Verhältnis in AlTaO4 als Funktion der Distanz von der Probenspitze.
Die blaue Gerade markiert das stöchiometrische Verhältnis. Für den Bereich zwischen 100
und 550 nm wurde als Durchschnittswert eine Ausgleichsfunktion mit Ordinatenabschnitt

0,71 angepasst.
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4.2 Grenzflächen in feldunterstützt gesinterten Proben

Neben drucklos gesinterten Proben wurden auch feldunterstützt gesinterte in einer Spark-
Plasma-Sinteranlage hergestellt. Abbildung 4.10 zeigt a) eine lichtmikroskopische Aufnahme
und b) eine phasensegmentierte BSE-Aufnahme eines gesinterten Pulverpresslings. In Letz-
terer sind neben den Phasen Al2O3 und Nbbcc an einigen Stellen Graustufen zu finden, die
NbO zugeordnet wurden (gelb). Diese Bereiche entsprechen etwa 1 Vol.-%, resultierend in
einem NbO : Nbbcc-Verhältnis von 1,9 %. Die im Bildausschnitt erkennbare Porosität ist mit
0,12 Vol.-% deutlich geringer als in den 21F0C-Proben. An der Al2O3-Nbbcc-Grenzfläche kann
ausgehend von dieser Aufnahme keine Reaktionsschicht ausgemacht werden.

ABBILDUNG 4.10: a) Mit einem VHX-6000 Digitalmikroskop aufgenommene Schliffbildaufnahme
eines FAST-Schichtverbunds hergestellt aus Al2O3- und Nb-Pulver (TM-SV-Nb). b) Die phasen-
segmentierte BSE-Aufnahme zeigt die Al2O3-Nb-Grenzfläche und das lokale Auftreten von NbO.

Die zugrundeliegenden BSE-Aufnahmen sind im Anhang auf Seite 148 zu finden.

Zur Untersuchung der Zusammensetzung an dieser Grenzfläche wurde an einem solchen
Bereich APT durchgeführt. Eine rekonstruierte APT-Spitze ist in Abbildung 4.11a dargestellt.
Zur Wahl der Phasenabfolge in den APT-Spitzen können die Verdampfungsfeldstärken für
Elemente aus entsprechenden Periodensystemen entnommen werden [112]. Für Nb und
Ta liegt diese für die jeweils bevorzugt auftretenden Ionen Nb2+ und Ta3+ bei 37 bezie-
hungsweise 44 V · nm−1. Für Al2O3 in einer unter anderem aus Al2O3 und Co bestehenden
Mehrlagenschicht berichten Oberdorfer und Co-Autoren [113] einen Wert leicht unterhalb
dem des Metalls [114], welches mit 37 V · nm−1 für Co2+ eine mit Nb übereinstimmende
Verdampfungsfeldstärke besitzt. Zur Gewährleistung einer besseren Stabilität der Spitzen
während der APT-Untersuchung wurden Probenorientierungen mit Al2O3 über dem Refrak-
tärmetall gewählt, so dass kein Absenken der Feldstärke an der Grenzfläche notwendig war.
Als Nachteil ergibt sich, dass die Refraktärmetalle aufgrund des bei fortlaufender Messung
zunehmenden Spitzenradius bei entsprechend höheren Spannungen verdampft werden,
wodurch wiederum größere feldinduzierte Spannungen in der Spitze auftreten.

Im hellblau eingefärbten Bereich liegt eine hohe Konzentration an Al- und O-reichen Io-
nen vor, im braunen befinden sich Nb-Ionen. Dazwischen ist eine dünne Schicht mit Nb-
und O-Ionen zu finden (grün). Obwohl planare Strukturen üblicherweise senkrecht zur



36 Kapitel 4. Gesinterte Al2O3-Nb/Ta-Verbundwerkstoffe

ABBILDUNG 4.11: APT der mittels FAST hergestellten α-Al2O3-Nb-Probe (TM-SV-Nb). In a) ist die
rekonstruierte Spitze, in b) ein Konzentrationsprofil für eine Isofläche bei 40 At.-%-Nb dargestellt.
Zu beachten ist die unterschiedliche Auftragung für die Elemente O, Al, Nb auf der linken

beziehungsweise C, Na und Ca auf der rechten Ordinate.

Analyserichtung (z-Richtung) orientiert werden, um Konzentrationsgradienten mit höchst-
möglicher Genauigkeit zu messen [73], ist die Phasengrenzfläche – wie in vielen Fällen in
dieser Arbeit – mit einem Kippwinkel präpariert worden. Konzentrationsgradienten können
in solchen Fällen zwar bis zu einige Nanometer breiter erscheinen [115, 116], so kann jedoch
eine höhere mechanische Stabilität der Spitze erreicht und Spitzenabrissen aufgrund gerin-
ger Adhäsion [72, 117] und feldinduzierter Spannungen durch die sich an der Grenzfläche
abrupt ändernden Verdampfungsfeldstärken [72] vorgebeugt werden. In Abbildung 4.11b
ist ein für eine Isofläche bei 40 At.-% Nb erzeugtes Proxigramm zu sehen, das neben den
Elementen O, Al und Nb auch das Vorliegen von C, Na und Si zeigt. Anzumerken ist, dass
in allen Fällen die in Proxigrammen gezeigten Daten auch für kleinere Volumina reprodu-
ziert werden konnten, also nicht einer Mittelung der Konzentrationswerte in verschiedenen
Probenbereichen entstammen. Auf der Abszisse ist die Distanz von der gewählten Isofläche
aufgetragen, auf den Ordinaten die Konzentrationen der Elemente O, Al und Nb bezie-
hungsweise C, Na und Si. Zu beachten ist die unterschiedliche Skalierung der Ordinaten.
Anhand der Zusammensetzungen ergeben sich die Phasen Al2O3 und Nbbcc auf den beiden
Seiten, das Al : O-Verhältnis in Al2O3 erscheint jedoch gegenüber dem erwarteten Wert von
40 : 60 überschätzt. Die möglichen Gründe – insbesondere die für Oxide relevante neutrale
Verdampfung – werden in Abschnitt 7.2.4 auf Seite 89 besprochen. In Nbbcc konnte in Nähe
der Grenzfläche ein erhöhter O-Gehalt von etwa (3± 1) At.-% sowie (0, 5± 0, 2) At.-% C
festgestellt werden. Zwischen diesen Phasen erstreckt sich ein dritter Bereich, in dem die
Konzentrationsprofile von Al und Nb Stufen zeigen. Zwischen den Distanzmarken -5 und
0 nm ist ein Absinken der Al-Konzentration auf 40 At.-% und ein Ansteigen von Nb auf etwa
10-15 At.-% zu erkennen. Für das O-Signal ist bei etwa 0 nm eine geringfügige Änderung der
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Steigung zu vermerken, die in einem breiteren Gradienten als im Fall des Al-Signals resultiert
und eher der Änderung des Nb-Signals zu folgen scheint. Das Al-Defizit in diesem Bereich
kann neben lokaler Rauheit auch Folge einer adsorbierten Lage Sauerstoff beziehungsweise
NbO sein; dies wird in Kapitel 7.2.5 auf Seite 90 diskutiert. An der Grenzfläche ist daneben
auch eine Anreicherung von Si, C und Na zu erkennen.

Zur Gegenüberstellung der Refraktärmetalle Nb und Ta wurde ein entsprechender Schichtver-
bund TM-SV-Ta mittels APT untersucht. Die rekonstruierte APT-Spitze ist in Abbildung 4.12a
dargestellt. Wie zuvor besteht diese aus einem hellblau eingefärbten Bereich (Al- und O-
Ionen). Am unteren Ende folgt eine violette Region mit Ta-Ionen. Auch in diesem Fall ist
dazwischen eine Schicht mit Refraktärmetall- und O-Ionen zu erkennen. Abbildung 4.11b
wurde für eine Isofläche bei 50 At.-% Ta erzeugt. Analog zum vorher gezeigten Konzentrati-
onsprofil sind einerseits die Konzentrationen von O, Al und Ta, andererseits für C, Na und Si
auf den Ordinaten aufgetragen. In Tabcc lässt sich in Grenzflächennähe ein gegenüber Nbbcc

geringerer O-Gehalt von etwa (2± 1) At.-% finden, jedoch ist der Na- und C-Gehalt in Al2O3

und Tabcc höher als in TM-SV-Nb. An der Grenzfläche ist ein ähnliches Phänomen wie in
Abbildung 4.11 zu erkennen, jedoch ist dieses weniger ausgeprägt. Die Konzentrationsprofile
von Al und Ta zeigen schmalere Stufen, zwischen etwa -1,5 nm und 2 nm ist bei gleichzeiti-
gem Absinken des Al-Signals ein erhöhter O-Gehalt zu erkennen. Insgesamt sind schmalere
Gradienten als im Fall von TM-SV-Nb zu beobachten; dies kann auf den unterschiedlichen
Kippwinkel der Grenzflächen in den Spitzen zurückgeführt werden. Neben erneut geringen
Mengen C und Na an der Grenzfläche ist im Vergleich zu TM-SV-Nb deutlich mehr Si zu
finden. Der mögliche Zusammenhang der weniger ausgeprägten Stufen und der gleichzeitig
erhöhten Si-Konzentration an der Grenzfläche wird in Abschnitt 7.2.5 diskutiert.

ABBILDUNG 4.12: APT-Messung einer mittels FAST hergestellten α-Al2O3-Ta-Probe (TM-SV-Ta).
In a) ist die rekonstruierte Spitze, in b) ein Konzentrationsprofil für eine Isofläche bei 20 At.-% Ta
dargestellt. Zu beachten ist die unterschiedliche Auftragung für die Elemente O, Al, Nb auf der

linken beziehungsweise Ca auf der rechten Ordinate.
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In Abbildung 4.13 sind die Leiterdiagramme zur Bestimmung der Gibbsschen Exzesswer-
te Γi der segregierenden Elemente i in den Proben TM-SV-Nb und TM-SV-Ta dargestellt.
Die Auftragung erfolgt jeweils für die Elemente Si, Na und C. Hierbei wurde mittels einer
in der Software AP Suite verfügbaren Option aus den Ionensignalen die entsprechende
Elementkonzentration bestimmt und diese Werte kumulativ gegen die Zahl aller Ionen
aufgetragen. Aus einer Tangentenkonstruktion kann so ein Exzesswert für jedes Element ab-
gelesen und nach Formel 2.7 unter Berücksichtigung der gewählten Fläche – im vorliegenden
Fall zweier Würfelflächen – und der Detektoreffizienz [118] der Gibbssche Exzess bestimmt
werden. Für die betrachtete Grenzfläche im Nb-haltigen Schichtverbund wurden die Wer-
te ΓSi = 1,5 At. · nm−2, ΓC = 0,4 At. · nm−2, ΓNa = 0,1 At. · nm−2 ermittelt, für den Ta-haltigen
Schichtverbund ΓSi = 4,2 At. · nm−2, ΓC = 0,5 At. · nm−2 und ΓNa = 0,4 At. · nm−2. Zur Einord-
nung kann eine Nb- oder Ta-(001)-Ebene an der Grenzfläche betrachtet werden: mit einem
Gitterparameter von 3,3 Å ergeben sich für 1 nm2 etwa 9 Atome und Oktaederlücken. Wird
ein Einbau auf reguläre Gitterplätze für Si und Na, beziehungsweise für C in Oktaederlücken
angenommen, erhält man im Fall von TM-SV-Nb eine Gitterebene, in der ein Sechstel der
Gitterplätze mit Si und 1 % mit Na, beziehungsweise 4 % der Oktaederlücken mit C besetzt
sind. Für TM-SV-Ta ergeben sich ein Anteil von 50 % Si und 4 % Na an den Gitterplätzen
sowie eine 5 %-ige Besetzung der Oktaederlücken durch C.

Die Angabe relevanter Fehlerschranken ist nicht trivial und wird hier vermieden. Die De-
tektoreffizienz wird durch die dimensionale Begrenzung der Mikrokanalplattendetektoren
(englisch microchannel plate detectors, MCP) beeinflusst [119]; hierfür wird in der Rechnung ei-
ne Effizienz von 37 % berücksichtigt. Dazu kommen Fehler wie unbeabsichtigte Verdampfung
durch das stationäre Feld zwischen den Pulsen und die Verdampfung multipler Ionen. Bei
der Messung von Multikomponentenmaterialien kann zudem die für verschiedene Phasen
unterschiedliche Verdampfungsfeldstärke weitere Inhomogenitäten in der Detektoreffizienz
zur Folge haben [120, 121]. Während diese Überlegungen generell für APT gelten, gibt es bei
der Bestimmung der Gibbs-Exzesswerte weitere Fehlerquellen. Hierzu zählt die sehr lokale
Betrachtung der Segregationen durch Volumina mit Würfelflächen von 625 beziehungsweise
144 nm2 und das Treffen einiger Vereinfachungen. Zur Orientierung der betrachteten Vo-
lumina wurde eine Nb- beziehungsweise Ta-Isofläche gewählt und die Würfel an diesen
ausgerichtet. Die Isoflächen wurden als hinreichend eben angenommen und geringfügi-
ge Krümmungen nicht berücksichtigt. Bei der Arbeit mit Leiterdiagrammen hat zudem
die Bereichsauswahl für die Anpassung der Tangenten einen Einfluss, im Besonderen im
vorliegenden Fall mit Heterophasengrenzen und unterschiedlichen Löslichkeiten, da ver-
schiedene Steigungen in den angrenzenden Phasen zu größeren Ablesefehlern führen. Beim
Ablesen der Atomzahlen und der Berechnung von Γ wurde auf eine Nachkommastelle, bei
der Betrachtung des Besetzungsgrades der Gitterebene auf ganzzahlige Prozentangaben
gerundet.
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ABBILDUNG 4.13: Leiterdiagramme für a) TM-SV-Nb und b) TM-SV-Ta. Die aus einer Entfaltung der
Ionensignale erhaltenen Elementsignale für Si, Na und C sind jeweils kumulativ gegen die Zahl aller
Ionen aufgetragen. Als Referenzvolumen wurden im Fall von TM-SV-Nb ein Würfel mit Kantenlänge

25 nm, für TM-SV-Ta ein Würfel mit Kantenlänge 12 nm verwendet.
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5 Oxidation in
PVD-Modellschichtverbunden

Die drucklos gesinterten Proben dienen in dieser Arbeit als Referenzsysteme zur Betrachtung
der Oxidbildung, die Untersuchung der Grenzflächen birgt allerdings einige Komplikationen.
Einerseits ist die Erfolgsrate von APT bei geometrisch regellosen Grenzflächen und erhöhter
Porosität gering, andererseits können durch eine Reduktion der chemischen Komplexität
klarere Aussagen über die Zusammenhänge der Grenzflächenreaktionen getroffen werden.
FAST-Proben mit einer gegenüber den drucklos gesinterten deutlich höheren Dichte wurden
als Ausgangspunkt für die Untersuchung der Grenzflächenchemie gewählt. Die für diese
Proben erzeugten Daten geben eine Antwort auf die Frage nach der in den pulverbasierten
Werkstoffen tatsächlich vorliegenden Zusammensetzung an der Grenzfläche. Bei Metall-
Keramik-Grenzflächen handelt es sich allerdings um einen extremen Fall von Heterophasen-
grenzen, da sowohl Bindungstyp als auch die Kristallstrukturen und somit die mechanischen
Eigenschaften deutlich verschieden sind. Prinzipiell bedarf es zur vollständigen Beschreibung
der Grenzfläche zweier Kristalle acht kristallografischer Parameter (drei Winkel zur Angabe
der Orientierungsbeziehung, zwei Parameter für die räumliche Lage der Korngrenze bezüg-
lich eines der angrenzenden Kristallgitter und drei Komponenten eines Translationsvektors),
sowie der chemischen Zusammensetzung der Grenzfläche [107, 122, 123]. Zur Verringerung
dieser Komplexität wurden die Arbeiten dieses Kapitels an Schichtverbundproben als Mo-
dellmaterial durchgeführt; wie bereits in früheren Arbeiten [124] wurden für solche Zwecke
metallische Schichten auf keramischen Substraten abgeschieden. Es existieren als Referenz
somit bereits einige Arbeiten zur Untersuchung von Al2O3-Refraktärmetall-Grenzflächen
mit definierten Orientierungsbeziehungen, insbesondere mit Nb. Auch sind beispielsweise
durch innere Oxidation von Massivproben erzeugte Grenzflächen möglich, da diese ebenfalls
häufig feste Orientierungsbeziehungen zeigen [125]. Durch die Schichtabscheidung bei gerin-
gem Restgasdruck (vergleiche Tabelle 2.2 auf Seite 12) können höhere Reinheiten als im Fall
der gesinterten Proben erzielt werden. Durch Verwendung einkristalliner Saphirsubstrate
verringert sich zudem die Komplexität des Materialsystems weiter, da der Einfluss von Al2O3-
Korngrenzen und verschiedener Orientierungsbeziehungen an der Al2O3-Nbbcc-Grenzfläche
bewusst ausgeschlossen ist. Mithilfe der gesputterten Schichten soll deshalb untersucht wer-
den, inwiefern die Chemie der Substrat-Schicht-Grenzflächen mit jenen der feldunterstützt
gesinterten Proben vergleichbar ist. Durch Arbeiten an wärmebehandelten Proben sollen
schließlich allgemeine Aussagen getroffen werden, unter welchen Bedingungen Reaktionen
zwischen Keramik und Metall erfolgen können.
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Zur Untersuchung der in Kapitel 4 beschriebenen Reaktionen – Oxidphasenbildung und
Segregation – wurden magnetrongesputterte, refraktärmetallbasierte Schichten auf Saphir-
substraten verwendet. Es ist anzumerken, dass die gewählten Schichtdicken deutlich über
den Dimensionen üblicher Dünnschichten liegen, welche nach Definition der Internationalen
Elektrotechnischen Kommission bis etwa 5 µm [126] als solche klassifiziert werden. Diese
wurden gewählt, um für die geplanten Wärmebehandlungen eine übermäßige beziehungs-
weise vollständige Oxidation der Refraktärmetalle zu vermeiden und Reaktionen an der
äußeren Oberfläche und an der Grenzfläche zum Substrat getrennt betrachten zu können.
Im Fall von Ta-Schichten mit Schichtdicke 30 µm wurde nach der Wärmebehandlung eine
vollständige Ablösung der Metallschicht vom Substrat beobachtet. Alternativ wurden 20 µm
dicke Schichten hergestellt und in dieser Arbeit untersucht.

5.1 Mikrostruktur der Schichtverbunde

Abbildung 5.1 zeigt beispielhaft das Erscheinungsbild einiger mit Nb beschichteten Saphir-
substrate (Nb-30-0). Die im Querschliff erkennbare Grenzfläche zwischen dem unbehandelten
– das heißt nicht plasmageätzten – Saphirsubstrat (α-Al2O3) und der abgeschiedenen Schicht
(Nbbcc) erscheint auf der gezeigten Mikrometerskala scharf; es sind keine Unregelmäßigkeiten
erkennbar.

ABBILDUNG 5.1: a) Erscheinungsbild der hergestellten Schichtverbundproben, b) Querschliff der auf
α-Al2O3 abgeschiedenen 30 µm Nb-Schicht im Sekundärelektronenkontrast.

Von einer solchen Nb-Schicht wurde das in Abbildung 5.2 dargestellte Diffraktogramm
aufgenommen. In diesem sind neben den für Nbbcc erwarteten Beugungsmaxima keine
weiteren zu erkennen. Neben den aufgezeichneten Daten sind auf das {110}-Maximum
normierte Referenzdaten nach Vasyutinskiy [127] aufgetragen. Gegenüber diesem Datensatz
ist eine deutliche Verschiebung der Signale zu kleineren Winkeln erkennbar. Die Lage der
Maxima, Laue-Indizes und Referenzdaten sind in Tabelle 5.1 dargestellt.
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ABBILDUNG 5.2: Diffraktogramm der abgeschiedenen Nb-Schicht. Die Beugungsmaxima sind im
Vergleich zu den Referenzdaten [127] zu kleineren Winkeln verschoben. Die Intensitätswerte der

Referenz wurden auf das {110}-Maximum normiert.

TABELLE 5.1: Lage der Beugungsmaxima des in Abbildung 5.2 dargestellten Diffrakto-
gramms der reinen Nb-Schicht.

2Θ / ° Laue-Indizes Referenzdaten [127] / °

38,25 110 38,6

54,56 200 55,7

69,15 211 69,8

81,6 220 82,7

93,58 310 95.2

Mittels einer Nelson-Riley-Auftragung nach Gleichung 2.4 ergibt sich ein gegenüber dem
Literaturwert von 3,300 Å [128] um 0, 42± 0, 16 Å vergrößerter Gitterparameter. Als Fehler-
schranken wurde die Standardabweichung der angepassten Gerade verwendet. Die mitt-
leren Abstände der Netzebenenscharen senkrecht zur Probenoberfläche sind folglich ver-
größert. Aus dem Unterschied der Intensitätsverhältnisse ist zudem eine ausgeprägte {110}-
Texturierung der Schicht in Aufwachsrichtung abzulesen. Die deutliche Linienverbreiterung
– die Halbwertsbreite für {110} beträgt etwa das Dreifache jener der Referenzdaten – kann
auf verschiedene Ursachen zurückgeführt werden [60]. Im Fall eines fehlerlosen Kristalls
unbegrenzter Ausdehnung wären die Intensitätsmaxima scharfe Linien; mit abnehmender
Domänengröße nimmt der Einfluss unvollständiger konstruktiver beziehungsweise destruk-
tiver Interferenz zu, welcher zu einer Verbreiterung der Signale führt. Daneben erzeugen
Gitterdefekte einerseits durch ihr Verzerrungsfeld eine Verteilung der Netzebenenabstände,
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andererseits führen einzelne Versetzungen oder Kleinwinkelkorngrenzen zu einer relativen
Verkippung von Netzebenen oder ganzer Kristallite.

Zur Untersuchung der Mikrostruktur der Nb-Schichten wurden STEM- beziehungsweise
Hochauflösungsaufnahmen in einem TEM aufgenommen. Abbildung 5.3 zeigt die Korn-
struktur im abgeschiedenen Zustand. Auf dem Saphirsubstrat (schwarz) sind Nb-Körner
säulenförmig aufgewachsen; hierbei ist eine Zunahme der Kornbreiten und -längen mit
zunehmender Entfernung vom Substrat zu erkennen. Bei der verwendeten Vergrößerungs-
stufe sind die Kornbreiten am Substrat nicht bestimmbar, die Ausdehnung dieser Körner in
Aufwachsrichtung beträgt etwa 200 nm. In einer Entfernung von rund 3 µm können hingegen
Körner mit Breiten von 150 nm gefunden werden; typische Kornlängen betragen in diesem
Bereich 1 µm und mehr. Der direkt oberhalb des Substrates auftretende dunkle Streifen
ist die Folge von curtaining, ein bei der Präparation durch Ga-Ionen auftretendes Artefakt.
Abbildung 5.4 zeigt zwei TEM-Hochauflösungsaufnahmen der α-Al2O3/Nbbcc-Grenzfläche.
Die in der Übersichtsaufnahme (a) eingefügten FFTs deuten auf eine Orientierungsbeziehung
gemäß (0001)S‖{110}Nb hin. Trotz des nicht erfolgten Plasmaätzens erscheint die Grenzfläche
lokal rau, wie besonders in Abbildung b) zu erkennen ist. Die Anpassung der Kristallgitter an
der Grenzfläche ist somit nicht geklärt – beispielsweise, ob und wo sich Fehlpassungsverset-
zungen in der aufgewachsenen Schicht befinden. In b) sind zwei Korngrenzen rot markiert.
Durch diese und die Lage der gelb eingezeichneten Netzebenen ist die zuvor beschriebene
Verkippung der Kristallite gut erkennbar und beträgt bis zu 20◦. Die vertikale Anordnung
von Fehlpassungsversetzungen zu den Korngrenzen wie jene links in b) ermöglichen die
Anpassung der Orientierungsunterschiede. Da die laterale Ausdehnung der Körner nur
einige Nanometer beträgt, ist die genaue Abgrenzung einzelner Kristallite aufgrund der
Überlagerung der Netzebenen jedoch schwierig. Die Aufnahmen deuten auf die Abwesen-
heit einer Reaktionsschicht zwischen dem Substrat und dem aufgewachsenen Nb hin, eine
Monolage einer möglicherweise amorphen Oxidschicht kann jedoch nicht ausgeschlossen
werden.
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ABBILDUNG 5.3: STEM-Aufnahme der Nb-Schicht zur Darstellung der Kornstruktur. Der
schwarze waagerechte Schatten oberhalb des Substrates ist curtaining, ein Präparationsarte-

fakt.

ABBILDUNG 5.4: TEM-Hochauflösungsaufnahmen eines Bereichs um die α-Al2O3-Nbbcc-Grenzfläche
im abgeschiedenen Zustand. In einer Übersichtsaufnahme (a) sind Fourier-Transformierte aus bei-
den Phasen dargestellt. Eingezeichnet in die Detailaufnahme (b) sind die Richtungen von Ebenen-
normalen sowie das Vorliegen zweier Korngrenzen (rot) und die Lage einiger Netzebenen mit

Fehlpassungsversetzungen (gelb) [129].
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In gleicher Weise wurden Saphir/Ta-Schichtverbunde (Ta-20-0) hergestellt. Abbildung 5.5
zeigt ein Diffraktogramm für eine 20 µm Ta-Schicht mit logarithmischer Intensitätsauftragung.
Neben den aufgezeichneten Daten (schwarz) sind Literaturdaten für Tabcc nach Mueller [130]
(rot) und für β-Ta nach Moseley und Seabrook [131] (blau) eingezeichnet. Die logarithmische
Auftragung wurde gewählt, um die Anteile der beiden Phasen herauszustellen. Neben
kubischraumzentriertem Ta (α-Ta) sind Signale mit Lagen von 2Θ = 33,98◦ und 70, 97◦ zu
finden, welche in guter Übereinstimmung jenen von β-Ta (tetragonal, Raumgruppe 136) mit
den Laue-Indizes {002} und {004} zugeordnet werden können. Aus den Integralen lässt sich
erkennen, dass ein Großteil der Schicht aus der tetragonalen Ta-Modifikation besteht; diese
ist in Aufwachsrichtung zudem stark c-achsentexturiert. Die Lage der Beugungsmaxima ist
für beide Phasen gegenüber den auf die α-Ta {110} beziehungsweise β-Ta {002} normierten
Referenzdaten im Gegensatz zu Nb in Abbildung 5.2 zu größeren Winkeln verschoben. Das
Auftreten der tetragonalen Modifikation wird in Abschnitt 7.2.2 besprochen.
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ABBILDUNG 5.5: Diffraktogramm der abgeschiedenen Ta-Schicht mit logarithmischer Auftragung
der Intensität. Die Lage der Beugungsmaxima ist im Vergleich zu den Referenzdaten zu größeren
Winkeln verschoben. Die Intensitätswerte der Referenzdaten wurden für β-Ta [131] auf das (002)-,

für α-Ta [130] auf das (110)-Maximum der erzeugten Daten normiert.

Wie in Abbildung 5.6 zu erkennen, kann im Gegensatz zur Probe Nb-30-0 die Mikrostruktur
von Ta-20-0 aufgrund des gröberen Gefüges mittels REM aufgelöst werden. Abbildung 5.6a
zeigt eine Übersichtsaufnahme im BSE-Kontrast. Im Vergleich zur in Abbildung 5.1 gezeigten
Grenzfläche erscheint jene zwischen Substrat und Ta-Schicht unregelmäßiger. Da identische
Substrate verwendet wurden, kann dies einem Ausbrechen von Ta während der mechani-
schen Querschliffpräparation zugeschrieben werden, wobei die entsprechend beschränkte
Duktilität auf das Auftreten der β-Modifikation zurückgeführt werden kann. Innerhalb der
Schicht sind einige Poren von mehreren 100 nm Durchmesser zu erkennen. Die Porosität
von gesputterten Schichten hängt direkt von den Abscheidungsbedingungen ab und wird in
Abschnitt 7.2.1 diskutiert.
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ABBILDUNG 5.6: BSE-Aufnahmen der Probe Ta-20-0. Das Saphirsubstrat erscheint in der Übersichts-
darstellung (a) schwarz; die Detailaufnahme (b) zeigt einen Bereich in einer Entfernung von etwa

3 µm zum Substrat.

5.2 Oxidphasenbildung in Al2O3-Nb/Ta-Schichtverbunden

Zur Nachstellung des Prozessgaseinflusses während der Konsolidierung wurden die Schicht-
verbunde wärmebehandelt. Hierbei ist im Speziellen die Untersuchung der sich an den
Keramik-Metall-Grenzflächen bildenden Phasen Teil der Fragestellung.

5.2.1 Grenzflächen im abgeschiedenen Zustand

Für den Ausgangszustand, das heißt an den Proben Nb-30-0 und Ta-20-0, wurden entspre-
chend der in Abschnitt 4.2 gezeigten Ergebnisse Konzentrationsprofile der Al2O3-Nb- bezie-
hungsweise Al2O3-Ta-Grenzfläche aufgenommen. Abbildung 5.7a zeigt eine rekonstruierte
APT-Spitze mit einem Probenbereich bestehend aus Al- und O-Ionen (blau) beziehungsweise
Nb-Ionen (braun). Dazwischen ist eine dünne Schicht aus Nb- und O-Ionen zu erkennen. Für
eine Isofläche bei 35 At.-% Nb wurde das in b) gezeigte Proxigramm aufgenommen. Neben
den drei Elementen O, Al und Nb ist das C-Signal für den Vergleich mit den FAST-Proben
aufgetragen. Daneben wurden keine weiteren Elemente oberhalb der Hintergrundintensität
beobachtet. Eine Ausnahme bildet H, das allerdings aufgrund der unklaren Herkunft – Pro-
benmaterial, Präparation oder Messkammer – in allen Analysen unberücksichtigt bleibt. Wie
in Abbildung 4.11 wird in Al2O3 der O-Gehalt unterschätzt; die Ursachen des für Oxidphasen
typischen Verhaltens werden in Abschnitt 7.2.4 besprochen. Gegenüber der entsprechenden
FAST-Probe ist ein deutlich geringerer O-Gehalt in Nbbcc vorhanden, wobei ein konstan-
ter Wert erst bei der Distanzmarke 8 nm erreicht wird. Die hier gefundenen Gradienten
erscheinen entsprechend breiter als in Abbildung 4.11, dies ist jedoch der in dieser APT-
Spitze steiler ausgerichteten Grenzfläche zuzuschreiben. Zwischen den beiden Phasen ergibt
sich erneut ein Bereich mit Stufen in den Konzentrationsprofilen der Elemente Al und Nb,
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ABBILDUNG 5.7: Rekonstruierte APT-Spitze aus einer α-Al2O3-Nb-Probe nach der Abscheidung (a)
und Proxigramm zu einer Isofläche bei 35 At.-% Nb zwischen α-Al2O3 und Nbbcc (b) [129].

diese sind jedoch deutlich verschmierter. Auch für O ist um die 0 nm-Distanzmarke eine
leicht veränderte Steigung zu erkennen – möglicherweise ein Hinweis auf eine Oxidschicht
– dies ist im vorliegenden Fall ausgeprägter als für die FAST-Probe. Die Ursachen für die
Konzentrationsverläufe an der Grenzfläche werden in Abschnitt 7.2.5 diskutiert.

Die rekonstruierte APT-Spitze und das zugehörige Konzentrationsprofil für die Probe Ta-20-0
sind in Abbildung 5.8 dargestellt. Analog zur Probe Nb-30-0 ist zwischen den Bereichen
mit Al + O- und Ta-Ionen eine an Ta + O-Ionen reiche Schicht zu finden. Das Proxigramm
wurde für eine Isofläche bei 30 At.-% Ta aufgenommen und zeigt im Wesentlichen Charak-
teristika wie im vorherigen Fall. Im Gegensatz zu Abbildung 4.12 sind die Stufen im Al-
und Ta-Signal deutlich ausgeprägt, im Fall des Al ist zudem ein lokales Maximum bei etwa
-1 nm zu verzeichnen. Das O-Signal zeigt hingegen keine erkennbare Abweichung um die
Distanzmarke 0 nm. Das gleichzeitige Ansteigen von Al und Ta lässt das Auftreten einer
gemeinsamen Phase vermuten. Die möglichen Ursachen für die Unterschiede zu den durch
FAST hergestellten Proben werden in Abschnitt 7.2.5 besprochen.
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ABBILDUNG 5.8: Rekonstruierte APT-Spitze aus einer α-Al2O3-Ta-Probe nach der Abscheidung und
Proxigram zu einer Isofläche bei 30 At.-% Nb zwischen α-Al2O3 und Tabcc.

5.2.2 Oxidation von Nb und Ta

Um die Entwicklung der Oxidbildung bei einer Wärmebehandlung zu untersuchen, wurden
die Probenzustände Nb-30-N und Ta-20-N durch Glühen bei 1450 ◦C für 2 h erzeugt. Als
Prozessgas wurde Argon mit einer Reinheit von 6 N (>99,9999 %), das heißt einer nominellen
Verunreinigung von 1 ppm verwendet; bei einem Ar-Gasdruck von 1 bar entsprechend einem
Partialdruck von 10−6 bar. Abbildung 5.9 zeigt eine SE-Aufnahme der wärmebehandelten
Nb-Schicht und ein EDX-Linienprofil entlang des roten Pfeils. Grund für die Verwendung
von SE- anstelle von BSE-Kontrast ist die Schwierigkeit, aufgrund der Sondengröße von BSE
alle Phasen scharf darzustellen. Für das EDX-Profil wurde das ursprünglich für das Substrat
bestimmte Al : O-Verhältnis von 37 : 63 auf den für Al2O3 stöchiometrisch erwarteten Wert kor-
rigiert und das Nb-Signal für die übrigen Phasen mit einem sich ergebenden Korrekturwert
angepasst. Das O-Signal wurde in der vorliegenden Messung entsprechend leicht überschätzt.
Für die Bestimmung der Phasen können mit Kenntnis der im System Nb-O auftretenden
Phasen die relativen Unterschiede der Nb : O-Verhältnisse herangezogen werden. Zwischen
den Distanzmarken 16 und 27 µm ergibt sich ein Verhältnis von etwa 42,5 : 57,5 At.-%. Das
Verhältnis nahe 1 : 1 lässt auf NbO schließen, wobei das O-Signal hier offenbar weiterhin
überschätzt wird. Entsprechend kann die Abfolge der Phasen mit zunehmender Distanz
vom Saphirsubstrat (schwarz) zu Nbbcc beziehungsweise NbO (hellgrau), NbO (grau) und
Nb2O5 beziehungsweise NbO2 (dunkelgrau) bestimmt werden. Trotz der Überschätzung des
O-Signals überschreitet der O-Gehalt im hellgrauen Bereich deutlich die Löslichkeitsgrenze
von Nbbcc. Möglich ist das Vorliegen von NbO in der Nbbcc-Matrix, welches aufgrund des
von EDX erfassten Volumens für die deutliche Variation der Zusammensetzung zwischen
den Distanzmarken 2,5 und 16 µm verantwortlich sein kann. Eine weitere Ursache könnte
an Korngrenzen des Nbbcc vorliegender Sauerstoff sein, dessen Präsenz angesichts der von
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ABBILDUNG 5.9: SE-Aufnahme einer oxidierten Nb-Schicht (Probenzustand Nb-30-N) auf Al2O3
(schwarz). Das EDX-Linienprofil wurde entlang des roten Pfeils aufgenommen.

NbO durchsetzten Nbbcc-Matrix möglich erscheint. Für den Abschnitt zwischen 27 und
40 µm ist die Phasenzuordnung zumindest im unteren Bereich unklar, da der O-Gehalt
eher der Phase NbO2 (66,7 gegenüber 71,4 At.-% O bei Nb2O5) entspricht. Da allerdings
in der SE-Aufnahme gegenüber den äußersten Schichtbereichen keine Veränderung der
Graustufe festzustellen ist, ist eine Festlegung auf eine der beiden Phasen schwierig. Die
anfängliche Dicke der Nb-Schicht betrug 30 µm; diese hat sich nach der Wärmebehandlung
auf (39± 1) µm, das heißt um etwa 30 %, erhöht. Die Fehlerschranken beziehen sich hierbei
auf die Standardabweichung aus fünf Dickenmessungen. Allerdings bleibt unberücksichtigt,
dass die Unterschiede in den molaren Volumina (Pilling-Bedworth-Verhältnis von Nb2O5 zu
Nbbcc von rund 2,5 [41]) ein Abplatzen von Teilen der Oxidschicht erwarten lassen. Die reale
Dickenzunahme kann daher als entsprechend höher angenommen werden.

Die Bestimmung der lokalen Sauerstoffpartialdrücke kann aus Ellingham-Diagrammen erfol-
gen. In Abbildung 2.3 auf Seite 9 ist unter anderem das temperaturabhängige Gleichgewicht
von Nb/NbO aufgetragen. Die Gleichgewichte für Nb/NbO2 und Nb/Nb2O5 sind dort nicht
zu finden, weisen jedoch bei identischen Temperaturen jeweils leicht höhere Freie Enthalpien
auf und die vorliegenden Partialdrücke können aus den JANAF-Tabellen nach Chase und
Co-Autoren bestimmt werden [132, 133]. Für eine Temperatur von 1450 ◦C ergeben sich so
für die Nioboxide Sauerstoffpartialdrücke von pO2 (Nb2O5, 1450 ◦C) = 10−16 bar, pO2 (NbO2,
1450 ◦C) = 10−15 bar und pO2 (NbO, 1450 ◦C) = 10−14,1 bar. Diese Werte stellen den sogenann-
ten Zersetzungsdruck des jeweiligen Oxids dar und liegen an den Phasengrenzen zum jeweils
niedrigeren Oxid vor, so für pO2 (Nb2O5, 1450 ◦C) beziehungsweise pO2 (NbO2, 1450 ◦C) bei
der Distanzmarke 27 µm und für pO2 (NbO, 1450 ◦C) an der Grenzfläche zu Nbbcc.
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Für den Ta-haltigen Schichtverbund ist in Abbildung 5.10 eine BSE-Aufnahme und das ent-
lang des roten Pfeils aufgenommene EDX-Linienprofil dargestellt. Für dieses wurde wie
für Abbildung 5.9 das ursprünglich im Substrat ermittelte Al : O-Verhältnis von 35 : 65 auf
den für Al2O3 erwarteten Wert normiert, das Ta-Signal jedoch leicht verringert, um in der
darüberliegenden Schicht möglichst der Stöchiometrie von AlTaO4 zu entsprechen. In den
Rohdaten wurde O entsprechend leicht überschätzt. Im darüberliegenden Bereich beträgt
das Ta : O-Verhältnis etwa 40 : 60. Da keine thermodynamisch stabile Phase mit dieser Zu-
sammensetzung bekannt ist, kann mit Kenntnis des Phasendiagramms Al-Ta-O (vergleiche
Seite 83) Tabcc als die an AlTaO4 anliegende Phase angenommen werden. Der erhöhte Sau-
erstoffgehalt kann neben einer Überschätzung durch EDX auch wie im Fall von Nb-30-N
von mit Sauerstoff angereicherten Korngrenzen stammen. Der vergrößerte Bereich in der
Abbildung zeigt das Vorliegen von Poren an den Korngrenzen; zur besseren Darstellung
wurde der Kontrast gegenüber der Übersichtsaufnahme bei verringerter Helligkeit erhöht.
Als Deckschicht oberhalb des Tabcc kann in guter Übereinstimmung mit der gemessenen
Zusammensetzung Ta2O5 identifiziert werden, das einzige thermodynamisch stabile Oxid
des Systems Ta-O. Die anfänglich 20 µm dicke Ta-Schicht hat sich von der Substratoberfläche
gemessen auf (30, 5± 0, 4) µm, das heißt um etwa 75 % vergrößert. Zwar gilt für Ta2O5/Ta
wie im Fall von Nb2O5/Nb ein hohes Pilling-Bedworth-Verhältnis von etwa 2,5 [134], jedoch
erscheint aufgrund der deutlich kompakteren Deckschicht der Verlust von Material durch
Abplatzungen weniger bedeutsam. Zudem muss die Bildung von AlTaO4 berücksichtigt
werden. Wird eine Reaktion nach Al2O3 + 2 Ta + 5 O→ 2 AlTaO4 angenommen, ergeben
sich für ein Mol Al2O3 und zwei Mol Tabcc insgesamt zwei Mol AlTaO4, das heißt näherungs-
weise zwei Drittel der AlTaO4-Schicht entstammen dem ursprünglichen Tabcc. So ergibt sich
entsprechend ein Gesamtdickenzuwachs von rund 8 µm, das heißt etwa 40 %. Der Verlauf
der Freien Enthalpie für die Reaktion Ta/Ta2O5 liegt bei einer gegebenen Temperatur etwas
unterhalb der von Nb/Nb2O5, jedoch leicht oberhalb der von Nb/NbO [132, 133]. Für eine
Temperatur von 1450 ◦C ergibt sich ein Sauerstoffpartialdruck von pO2 (Ta2O5, 1450 ◦C) =
10−15,9 bar. Dieser Wert liegt somit an der Phasengrenze Ta2O5/Tabcc bei der Distanzmarke
27,5 µm vor. Für AlTaO4 konnten keine entsprechenden Daten gefunden werden. Das Auftre-
ten der Phase erfordert gemäß der Reaktionsgleichung neben dem durch Al2O3 verfügbaren
noch weiteren Sauerstoff, der durch Korngrenzendiffusion in Tabcc zugeführt werden kann.
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ABBILDUNG 5.10: BSE-Aufnahme einer oxidierten Ta-Schicht (Probenzustand Ta-20-N) auf Al2O3
(schwarz). Für den links vergrößerten Bereich wurde der Kontrast erhöht und die Helligkeit verrin-
gert, um Poren und Korngrenzen erkennbar zu machen. Das EDX-Linienprofil wurde entlang des

roten Pfeils aufgenommen.

5.2.3 Grenzflächenreaktion in Al2O3-Nb

Für die Untersuchung möglicher Grenzflächenreaktionen zwischen Nbbcc und Al2O3 wurde
eine Wärmebehandlung mit geringerer Sauerstoffaktivität im Prozessgas, dafür bei höherer
Glühtemperatur gewählt. Der Glühversuch erfolgte bei 1600 ◦C in einer Graphitkammer
unter Ar (6 N). Die Zusammensetzung des die Ofenkammer verlassenden Gasstroms wurde
ohne eingelegte Probe mit einem Quadrupol-Massenspektrometer bestimmt. Der herstel-
lerseitig angegebene Messbereich liegt zwischen 0,1 ppm und 100 %. Während des Betriebs
bei Raumtemperatur wurde ein sukzessives Absinken der O2-Konzentration aufgezeichnet,
welche nach etwa 90 min die untere Detektionsgrenze erreichte. Gleichzeitig wurden die
Gase N2 (200 ppm), H2O (250 ppm), CO und CO2 (jeweils etwa 10 ppm) sowie H2 (rund
1 ppm) und CH4 (um 0,1 ppm) gemessen. Nach Erreichen von Temperaturen um 300 ◦C
sank die Konzentration von CO2 auf unterhalb 1 ppm, jene von CO und H2 stiegen dabei
auf jeweils etwa 100 ppm. Bei etwa 400 ◦C sank schließlich die H2O-Konzentration auf etwa
150 ppm, jene von N2 blieb während des gesamten Versuchs konstant. Die Ursache für die
hohen Konzentrationen von N2 und H2O ist unklar; da das verwendete Massenspektrome-
ter in der Vergangenheit für Wasserdampfmessungen eingesetzt wurde, könnte auch eine
Kontamination Ursache für die Messdaten sein. Das Verhältnis der Verbindungen CO2 und
H2 zu CO und H2O kann teils durch die Wassergas-Shift-Reaktion erklärt werden, wonach
Zugabe von H2O zu einer Oxidation von CO führt. Da gleichzeitig O2 aus dem Prozessgas
mit Graphit zu CO und CO2 reagieren kann, überlagern sich diese Einflüsse. Insgesamt kann
ausgehend von den Bestandteilen der Gasatmosphäre die Bildung von Karbiden, Nitriden
und Oxiden erwartet werden.



5.2. Oxidphasenbildung in Al2O3-Nb/Ta-Schichtverbunden 53

Abbildung 5.11 zeigt einen Querschliff der bei 1600 ◦C geglühten Probe Nb-30-S im BSE-
Kontrast. Im Gegensatz zum zuvor vorgestellten Probenzustand Nb-30-N ist keine äußere
Deckschicht vorhanden; stattdessen ist die gesamte Schicht von Poren mit einigen Hundert
Nanometern durchzogen, zudem in den oberen beiden Dritteln von Bereichen mit dunkleren
Graustufen. Letztere weisen einige Risse auf, die möglicherweise durch die metallografische
Präparation eingebracht wurden und auf eine Versprödung gegenüber der Matrix hinweisen.
An der Grenzfläche zum Substrat ist bei dieser Vergrößerung keine Reaktionsschicht zu
erkennen, jedoch können einige Hohlräume beziehungsweise Delaminationen ausgemacht
werden.

ABBILDUNG 5.11: BSE-Aufnahme der Nb-Schicht nach Wärmebehandlung in einer Setaram Setsys
bei 1600 ◦C (Probenzustand Nb-30-S). Neben Poren sind Körner mit dunklerem Kontrast - gekenn-

zeichnet als Nb2(C,N) - zu beobachten.

Zur Untersuchung der dunklen Bereiche wurde die in Abbildung 5.12 dargestellte rekonstru-
ierte APT-Spitze von einer Grenzfläche mit der umliegenden Matrix entnommen. Im oberen,
blau gefärbten Bereich konnte – hier ohne Nennung der in der Tabelle 5.2 gelisteten Fehler-
schranken – eine Zusammensetzung mit 67 At.-% Nb, 1 At.-% O, 20 At.-% N und 12 At.-% C
bestimmt werden, im unteren betragen die Konzentrationen 98,5 At.-% Nb, 1 At.-% O, 0,5 At.-
% N und < 0,1 At.-% C. Zwischen diesen beiden Bereichen erfolgte während der Messung
ein Abriss der Spitze, mutmaßlich aufgrund von stark unterschiedlichen Feldverdampfungs-
enthalpien der beiden Phasen. Dieses Verhalten konnte in mehreren Messungen beobachtet
werden. Der abgerissene Probenbereich kann mittels der zugehörigen Spannungskurve auf
etwa 100 nm geschätzt werden. Neben dieser Messung wurden drei weitere durchgeführt;
die Konzentrationen der C- und N-reichen Bereiche in den vier Messungen sind in Tabelle 5.2
aufgelistet. Die Zusammensetzungen weisen auf eine Phase der Summenformel Nb2(C,N)
hin und werden in Abschnitt 7.3 anhand von Abbildung 7.5 diskutiert. Der untere Bereich
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ABBILDUNG 5.12: Rekonstruierte APT-Spitze, entnommen an einer Grenzfläche zwischen der in
Abbildung 5.11 dunkel erscheinenden Phase und der Nbbcc-Matrix in einem Abstand zum Substrat
von etwa 20 µm. Zwischen dem betrachteten oberen und unteren Bereich erfolgte während der

Messung ein Spitzenabriss von etwa 100 nm Länge in z-Richtung.

TABELLE 5.2: Zusammensetzung der in Nb-30-S gefundenen Karbonitride für unterschied-
liche Entfernungen von der Schichtoberfläche. Fehlende zu 100 %: O, H.

Entfernung zur Oberfläche / µm Nb / At.-% C / At.-% N / At.-%

10± 2 67± 0, 5 12± 0, 2 20± 0, 2

8± 2 67± 0, 5 8± 0, 2 24± 0, 2

8± 2 67± 0, 5 6± 0, 2 26± 0, 2

5± 2 67± 0, 5 4± 0, 2 29± 0, 2

von Abbildung 5.12 kann als Nbbcc mit geringen Mengen an O, N, und C identifiziert werden.
Auffallend ist der etwa in der Mitte vertikal verlaufende grüne Streifen in der Messung; wie
in vorherigen Abbildungen sind in APT-Rekonstruktionen Nb- und O-Ionen grün eingefärbt.
Die untere Hälfte des Spitzenvolumens ist in Abbildung 5.13 dargestellt. In den Teilabbil-
dungen a) und b) ist in Seitenansicht beziehungsweise Draufsicht in blau eine Isofläche bei
einer Sauerstoffkonzentration von 20 At.-% eingezeichnet, in b) zusätzlich eine Isofläche für
20 At.-% N (grün). Teilabbildung c) zeigt die Sauerstoffkonzentration in Falschfarbendarstel-
lung zur quantitativen Darstellung der Sauerstoffverteilung. Der gezeigte Bereich kann als
Zusammentreffen einiger Nb-Körner interpretiert werden. Diese weisen einen O-Gehalt von
etwa 1 At.-% (violett) auf, während die Korngrenzen mit bis zu etwa 40 At.-% stark mit O
angereichert sind.
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ABBILDUNG 5.13: a) Unterer Bereich der in Abbildung 5.12 gezeigten APT-Spitze mit einer 20 At.-%
O-Isokonzentrationsfläche. b) Draufsicht mit zusätzlicher 20 At.-% N-Isofläche. c) Falschfarbendar-

stellung zur deutlicheren Kennzeichnung der O-Konzentrationsunterschiede.

Die Al2O3-Nbbcc-Grenzfläche wurde mit TEM-Methoden untersucht. Abbildung 5.14 zeigt
eine HAADF-Aufnahme eines Ausschnitts der Grenzfläche und zwei entlang der weißen
Rechtecke aufgenommene EDX-Linienprofile. In diesem Bereich ist ein Partikel zu erkennen,
das eine Ausdehnung in beide angrenzenden Phasen aufweist. Weitere solche Aufnahmen
sind im Anhang auf Seite 148 dargestellt. Das abseits des Partikels aufgenommene EDX-Profil
zeigt für Al2O3 ein Al : O-Verhältnis von durchschnittlich etwa 50 : 50, Sauerstoff scheint ent-
sprechend auch in diesem Fall unterschätzt zu sein. Demgegenüber ist im Nb-Mischkristall
ein O-Gehalt von rund 15-20 At.-% zu verzeichnen. Im zweiten Linienprofil gilt für die bei-
den Phasen Ähnliches, jedoch treten anstelle eines scharfen Konzentrationsgradienten zwei
weitere Bereiche auf, die in der Bemaßung über dem Profil als Al-Nb-O bezeichnet werden.
Der erste Bereich rechts neben dem Substrat zeigt eine geringe Al-Konzentration mit etwa
gleichen Teilen O und Nb; der daran anschließende Bereich etwa gleiche Anteile Al und Nb
bei erhöhter O-Konzentration. Ob es sich hierbei um zwei von Al2O3 und Nbbcc verschiedene
Phasen handelt oder sich aufgrund der geringen Ausdehnung des Partikels Signale einer
ternären Phase mit darunterliegendem Al2O3 oder Nbbcc überlagern, ist nicht eindeutig
bestimmbar. Insgesamt können die Ergebnisse aufgrund der fehlenden Kalibrierung der
EDX-Profile nur qualitativ ausgewertet werden. Feinbereichsbeugungsmuster zur Phasenbe-
stimmung konnten nicht aufgenommen werden. Ein größerer Ausschnitt des Bereichs um
die Grenzfläche ist in Abbildung 5.15 dargestellt. Hierbei handelt es sich um 4DSTEM-Daten,
das heißt um eine STEM-Aufnahme mit an jedem Pixel verfügbarem CBED-Beugungsmuster.
Aufgrund des geringen Kontrastes ist das zuvor gezeigte Partikel in dieser Abbildung links
unten schraffiert dargestellt. Im angrenzenden Bereich können mehrere Nb-Körner identifi-
ziert werden. Die Beugungsmuster in Nähe des Partikels legen nahe, dass an dem Partikel
eine Nb-Korngrenze anliegt, sich hier also eine Tripellinie zwischen zwei Nb-Körnern und
dem Substrat ergibt. Auffällig ist die deutliche Abweichung der nun gewellten Grenzfläche
vom ursprünglichen, planaren Verlauf.
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ABBILDUNG 5.14: HAADF-Aufnahme eines Ausschnittes der α-Al2O3-Nbbcc-Grenzfläche einschließ-
lich eines Partikels. Die EDX-Linienscans EDX 1 und EDX 2 stammen aus den Bereichen 1 und 2 und
ermöglichen einen Vergleich der Elementkonzentrationen in Grenflächennähe [129]. Vergleichbare

Partikel sind in Abbildung A8 im Anhang gezeigt.
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ABBILDUNG 5.15: STEM-Aufnahme der Umgebung des in Abbildung 5.14 gezeigten Partikels, der
aufgrund des begrenzten Kontrastes schraffiert eingezeichnet ist. CBED-Beugungsmuster weisen auf

das Vorliegen einer Nb-Korngrenze in nächster Nähe des Partikels hin [129].
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Zur weiteren Untersuchung der Tripellinien wurden APT-Untersuchungen an der Substrat-
Metall-Grenzfläche durchgeführt. In Abbildung 5.16 auf Seite 58 ist links schematisch die
Position der im Folgenden besprochenen APT-Spitze dargestellt. Die Sauerstoffkarte in
Spitzen-Aufsicht (rechts) zeigt die Phasen Al2O3 und Nbbcc. Diese weisen einen Sauerstoff-
gehalt von etwa 45 beziehungsweise ≤ 15 At.-% O auf, dazwischen ist ein roter Bereich mit
einer höheren Sauerstoffkonzentration zu erkennen. Zu diesem führt von der Oberkante der
Spitze ein hellblauer Streifen mit gegenüber Nbbcc erhöhtem O-Gehalt, bei dem es sich um
eine sauerstoffdekorierte Nb-Korngrenze handelt.

ABBILDUNG 5.16: Links: Schematische Darstellung der Nb-Schicht (blau) auf dem Saphirsubstrat
(gelb). Rechts: Sauerstoffkarte einer APT-Spitze (Draufsicht), entnommen aus dem Bereich um eine

Tripellinie an α-Al2O3 und zwei Nb-Körnern [129].

Bei Betrachtung der zugehörigen Al-Konzentrationskarte in Abbildung 5.17 auf Seite 59 wird
deutlich, dass der zuvor rote Bereich nicht entsprechend mit Al angereichert ist. Zur weiteren
Untersuchung des Grenzflächenbereichs wurde für das Volumen des eingezeichneten Qua-
ders jeweils eine Nb- und eine Al-Konzentrationskarte erzeugt. Diese unterhalb dargestellten
Karten sind entsprechend der markierten Quaderfläche orientiert; es handelt sich demnach
jeweils um eine Seitenansicht. In beiden Konzentrationskarten liegen die angrenzenden Pha-
sen Al2O3 und Nbbcc unten beziehungsweise oben. Aus der Nb-Karte wird deutlich, dass sich
im Zwischenbereich eine Schicht mit einer Nb-Konzentration von etwa 30-35 At.-% befindet
(hellgrün). Die Al-Karte hingegen zeigt, dass die Al-Konzentration in demselben Bereich
zwar vernachlässigbar ist, sich jedoch an der Grenzfläche zum Substrat (gelb) auch Bereiche
mit Al-Gehalten um 20 At.-% und einem Al : Nb : O-Verhältnis von etwa 1 : 1 : 4 befinden
(dunkelgrün).
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ABBILDUNG 5.17: Oben: Aluminiumkarte des in Abbildung 5.16 gezeigten Bereichs. Die beiden Sei-
tenansichten (Nb- und Al-Karte) wurden entsprechend des eingezeichneten Quaders erzeugt. An der
Grenzfläche zwischen Al2O3 und Nbbcc befindet sich ein Bereich mit einem Konzentrationsverhältnis
Nb : O von 1 : 2 (hellgrün). In diesem ist das Auftreten von AlNbO4 mit einem Verhältnis Al : Nb von

1 : 1 zu finden (dunkelgrün) [129].

Entlang des in der Al-Karte gestrichelt eingezeichneten, roten Zylinders wurde das Kon-
zentrationsprofil in Abbildung 5.18a aufgenommen. Für Al2O3 ist erneut eine unterschätzte
O-Konzentration von etwa 50-55 At.-% zu verzeichnen; der Sauerstoffgehalt in Nbbcc beträgt
rund 10 At.-%. Dieser hohe Wert deutet auf die Keimbildung von Nioboxiden hin, auf die
Bildung solcher Cluster konnte jedoch mit den Nächste-Nachbarn-Verteilungen und der
Clusteranalyse [135] kein Hinweis gefunden werden. Auffallend ist der Al-Gehalt von et-
wa 0,5 At.-%, der eine Auflösung von Al2O3 in Nbbcc andeutet. Zwischen diesen Phasen
ist im Konzentrationsprofil die in den vorigen Abbildungen rot beziehungsweise hellgrün
dargestellte Zwischenschicht zu sehen. Unter Annahme einer wahrscheinlich leichten Un-
terschätzung des Sauerstoffgehaltes handelt es sich aufgrund des Nb : O-Verhältnisses von
etwa 35 : 58 um NbO2. In diesem Bereich scheint auch ein geringer Al-Gehalt vorzuliegen,
welcher im Gegensatz zu Nb und O im Konzentrationsprofil kein Plateau zeigt, sondern mit
zunehmender Entfernung von Al2O3 abnimmt. Da sich – wie in Abbildung 5.17 unten rechts
zu sehen – umliegend Al-reiche Bereiche befinden, ist eine Erklärung für das Auftreten von Al
in NbO2 die lokale Vergrößerung (englisch local magnification) [73]. Diese beschreibt Fokussie-
rungseffekte, durch die aufgrund unterschiedlicher Verdampfungsenthalpien benachbarter
Phasen Verzerrungen in den Spitzenrekonstruktionen auftreten können. Im vorliegenden
Fall wird deshalb davon ausgegangen, dass kein Al in NbO2 vorliegt. Als Vergleich zur
gezeigten Grenzfläche ist in Abbildung 5.18b ein entsprechendes Konzentrationsprofil aus
einer APT-Spitze ohne Nb-Korngrenzen dargestellt. Die Ähnlichkeit mit der in Abbildung 5.7
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ABBILDUNG 5.18: a) In der Nähe einer Tripellinie erzeugtes Proxigramm für eine Isofläche bei
40 At.-% Nb. Der gewählte Bereich ist in der Aluminiumkarte in Abbildung 5.17 als roter Zylinder

markiert. b) Proxigramm bei 40 At.-% Nb abseits einer Tripellinie [129].

auf Seite 48 gezeigten Grenzfläche im Ausgangszustand ist auffallend. Zwar ist ein erhöhter
Sauerstoffgehalt in Nbbcc zu verzeichnen, die ursprüngliche Zwischenschicht ist allerdings
weiterhin präsent. Hierbei wird durch Vergleich mit dem ersten EDX-Linienprofil in Abbil-
dung 5.14 auch die höhere Genauigkeit dieser Methode gegenüber TEM-EDX deutlich.

In den Abbildungen 5.19a und e sind die zuvor gezeigten Nb-Korngrenzen dargestellt. Ent-
lang der beiden eingezeichneten Zylinder wurden Konzentrationsprofile aufgenommen; die-
se sind in b) und f) dargestellt. Deutlich zu erkennen ist die höhere Sauerstoffkonzentration
in Nbbcc im Fall der am Substrat befindlichen Korngrenze, hingegen ist die O-Anreicherung
in der aus der Schichtmitte stammenden Probe deutlich ausgeprägter. Neben O kann in b)
N, in f) eine geringe Menge Al an der Korngrenze identifiziert werden. Zur Bestimmung
der Fremdatomkonzentrationen aus diesen Daten wurden Gibbs-Exzessrechnungen wie in
Abschnitt 4.2 durchgeführt. Für den in Abbildung a) gezeigten Zylinder ergeben sich Ex-
zesswerte von ΓO = 25,9 Atome · nm−2 und ΓN = 3,6 Atome · nm−2 (Auftragungen in c) und
d)). Für Abbildung e) hingegen können ΓO = 16,0 Atome · nm−2 und ΓN = 0,4 Atome · nm−2

bestimmt werden. Bei Betrachtung einer Nb-(001)-Ebene an der Korngrenze befinden sich
auf einer Fläche von 1 nm2 etwa 9,2 Atome und Oktaederlücken. Aufgrund der hohen
O-Konzentration wird ein Einbau für O und Al auf reguläre Gitterplätze, für N in Okta-
ederlücken angenommen. Für die erste Korngrenze erhält man so knapp drei Atomlagen
Sauerstoff und etwa eine 40 %-ige Besetzung der Oktaederlücken durch N, im Fall der zwei-
ten Korngrenze 1,75 Atomlagen O und eine 4 %-ige Besetzung der Gitterplätze durch Al. Die
für diese Ergebnisse relevante Diskussion erfolgt in Abschnitt 7.4.
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ABBILDUNG 5.19: Vergleich der in den Abbildungen 5.13 und 5.16 dargestellten Nb-Korngrenzen,
hier mit Isoflächen (20 At.-% O). Die Zylinder in a) und e) wurden zur Gibbs-Exzessbestimmung in
den folgenden Teilabbildungen verwendet. b) und f) zeigen die jeweiligen Konzentrationsprofile

entlang der Zylinder, die darunter befindlichen die zugehörigen Leiterdiagramme.
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5.3 Nb-Al-Schichten

In den letzten Kapiteln wurden Ergebnisse zur Bildung von binären beziehungsweise ter-
nären Niob- und Tantaloxiden vorgestellt, bei denen Sauerstofftransport an Korngrenzen in
Nbbcc und Tabcc eine entscheidende Rolle spielt. Im Folgenden sollen weitere experimentelle
Arbeiten am System Al-Nb-O gezeigt werden – ausgehend von Nb-Al-Legierungen. Das
binäre Phasendiagramm Nb-Al wurde hierzu in Abschnitt 2.2 besprochen. Kern der Unter-
suchungen sind die Fragen, inwiefern sich die Oxidbildung in Nb-Al-basierten Schichten
durch Variation des Nb : Al-Verhältnisses ändert und ob eine gezielte Bildung von Al2O3

an Nb-Korngrezen das Auftreten von ternären oder bereits binären Nb-Oxiden verhindern
kann.

5.3.1 Mikrostruktur der Nb-Al-Schichten

Wie in Abschnitt 2.4.2 beschrieben wurde von Vincent Ott eine Probenreihe von Nb-Al-
Schichten auf Saphir hergestellt, wobei die Nummerierungen Nb-Al-01 bis Nb-Al-05 einen
zunehmendem Al-Gehalt kennzeichnen. Die angestrebte Schichtdicke von 15 µm wurde
dabei übertroffen; für Nb-Al-03 beträgt diese etwa 19 µm (Abbildung A9 im Anhang). Die
mittels XRD aufgezeichneten Diffraktogramme der einzelnen Proben (siehe Anhang Abbil-
dung A10) lassen sich mit Intensitätsmaxima für Nbbcc indizieren. In den Schichten können
prinzipiell die intermetallischen Phasen Nb3Al, Nb2Al und NbAl3 auftreten. Aufgrund der zu
erwartenden Textur ist ihr Nachweis aus XRD-Daten schwierig; diese Untersuchung erfolgt
weiter unten. Im Folgenden wurden für die Annahme eines Nb-Al-Mischkristalls die sich
ergebenden Gitterparameter bestimmt. Hierzu wurde die Lage der Intensitätsmaxima aus
den Diffraktogrammen abgelesen und nach Nelson und Riley [62] gegen den Gitterparameter
aufgetragen (Anhang Abbildung A11). Die exakten Gitterparameter nebst Fehlerschranken
können Tabelle A1 entnommen werden. Abbildung 5.20 zeigt die Auftragung der auf diese
Weise um systematische Fehler reduzierten durchschnittlichen Gitterparameter gegen den mit
EDX bestimmten mittleren Al-Gehalt der Schichten (rote Symbole). Die eingezeichneten Feh-
lerschranken ergeben sich für ∆a aus den Standardabweichungen der Ausgleichsfunktionen
in der Nelson-Riley-Auftragung, für die Konzentrationsbestimmung aus den Standardabwei-
chungen der EDX-Messungen. Hierzu wurde in Nähe der vier Probenaußenkanten jeweils
zentral eine Punktmessung durchgeführt. Die zugrundeliegenden Werte sind im Anhang auf
Seite 149 tabellarisch dargestellt.
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ABBILDUNG 5.20: Auftragung der in Tabelle A1 aufgelisteten Gitterparameter a gegen den mittels
EDX bestimmten durchschnittlichen Al-Gehalt (rot) bei Annahme eines Nbbcc-Mischkristalls (verglei-
che Abschnitt 7.5.1). Die Fehlerschranken ergeben sich für ∆a aus den Standardabweichungen der
Nelson-Riley-Auftragungen, für den Al-Gehalt aus jenen der EDX-Punktmessungen. Zum Vergleich

sind Literaturdaten [136] aufgetragen (schwarz).

Die große Streuung der Zusammensetzung für Nb-Al-04-0 und Nb-Al-05-0 (24 und 50 At.-%)
resultiert aus der Position ihrer Substrate während der Abscheidung; aufgrund der Lage
in Nähe des Al-Targetteils sind gegenüber den Al-armen Proben deutlich größere laterale
Veränderungen in den Schichtkonzentrationen zu erwarten. Die rot gestrichelte Gerade wur-
de als Verbindungslinie zwischen den Grenzfällen Nbbcc und Albcc mit aAl,bcc = 3,18 Å [137]
eingezeichnet. Die Verwendung dieses theoretischen Gitterparameters wird in Abschnitt 7.5.1
auf Seite 95 diskutiert. Neben den Datenpaaren dieser Arbeit sind jene von Jorda und Co-
Autoren [136] in schwarz aufgetragen. Bei diesen Daten handelt es sich um die Zusam-
mensetzungen von lichtbogengeschmolzenen und durch Abschreckversuche erhaltenen
Nbbcc-Mischkristallen; der letzte Datenpunkt bei 21 At.-% Al entspricht der maximalen Al-
Löslichkeit bei etwa 2060 ◦C. Die schwarz gestrichelte Gerade wurde durch eine lineare
Regression dieser Daten erzeugt. Der als (3,3055± 0,0015) Å bestimmte Gitterparameter der
reinen Nb-Schicht (Probe Nb-15-0) ist gegenüber dem erwarteten Wert für Nb [128] um
etwa 0,17 % erhöht und weist auf in der Schicht herrschende Zugeigenspannungen hin. Es
ist anzumerken, dass durch die Regressionsfunktion auch für die Literaturdaten auf einen
leicht erhöhten Gitterparameter bei 0 At.-% Al extrapoliert wird. Die Literaturwerte liegen
innerhalb der Fehlerschranken dieser Arbeit und zeigen eine näherungsweise lineare Ab-
hängigkeit. Erst für den Datenpunkt bei 50 At.-% liegt eine deutliche positive Abweichung
vor.



64 Kapitel 5. Oxidation in PVD-Modellschichtverbunden

Mit zunehmendem Al-Gehalt ist eine Verschiebung der Intensitätsmaxima zu größeren 2Θ-
Winkeln zu beobachten; bei Nb-Al-05-0 beträgt diese gegenüber Nb-15-0 für das vermeintliche
{110}-Maximum bereits etwa 0,45◦. Zur Betrachtung der Verschiebung sind in Abbildung 5.21
für diese beiden Proben (reines Nb und (50± 4) At.-% Al) sowie für jene mit dem geringsten
Al-Gehalt (Nb-Al-01-0, (5± 1) At.-%) die Diffraktogramme im Winkelbereich 2Θ = 30-48◦

aufgetragen. Gestrichelt dargestellt sind dazu Literaturdaten für die Phasen Nbbcc (rot),
Nb3Al (orange) und NbAl3 (gelb). Aufgrund der strukturellen Komplexität und der Vielzahl
möglicher Intensitätsmaxima erfolgt dies nicht für Nb2Al. Im vergrößerten Ausschnitt ist
zur besseren Unterscheidung der einzelnen Lagen der Bereich zwischen 38,3◦ und 39,5◦ zu
sehen. Für Nbbcc liegt das Hauptmaximum {110} bei 38,57◦ (rot gestrichelt); dem gegenüber
ist Nb-15-0 (rot) zu 38,63◦, Nb-Al-01-0 (grün) zu 38,70◦ verschoben. Das {201}-Maximum
von Nb3Al liegt bei 38,85◦, jenes von {301} von NbAl3 bei 39,28◦; Nb-Al-05-0 liegt mit 39,06◦

dazwischen. Während für Nb-Al-01-0 anzunehmen ist, dass bei einer Verschiebung um
0,13◦ und einem Al-Gehalt von 5± 1 At.-% keine Bildung intermetallischer Phasen erfolgt,
lässt sich ausschließlich aus den Verschiebungen nicht zwangsläufig das Vorliegen der
intermetallischen Phasen in Nb-Al-05-0 ableiten. Die Intensitätskurve zeigt im Vergleich zu
den übrigen Proben eine deutliche Verbreiterung, welche nicht allein durch die Variation des
Al-Gehalts in der Probe erklärt werden kann. Um 34◦ beziehungsweise bei 42 und 43◦ treten
für Nb3Al und NbAl3 weitere Maxima auf ({200} und {211} beziehungsweise {110} und {004}),
welche diese Schultern erklären können. Im Fall der Al-reichsten Nb-Al-Schicht handelt es
sich demnach um ein Phasengemisch aus NbAl3 und Nb3Al oder Nb2Al.

ABBILDUNG 5.21: Ausschnitt aus den Diffraktogrammen der Proben Nb-15-0 (kein Al), Nb-Al-01-0
(5, 0± 1 At.-% Al) und Nb-Al-05-0 (50± 4 At.-% Al) um das Nb-Hauptmaximum {110}. Gestrichelt
aufgetragen sind Literaturdaten der Phasen Nb [127], Nb3Al [138] und NbAl3 [139]. Im Bildausschnitt
links oben sind zur deutlicheren Unterscheidung die einzelnen Lagen vergrößert dargestellt. Die

Intensitäten der Maxima wurden auf jenes von Nb-15-0 normiert.

Eine entsprechende Untersuchung erfolgte für die weiteren Proben Nb-Al-02-0 (grün), -03-0
(cyan) und -04-0 (blau) in Abbildung 5.22.
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ABBILDUNG 5.22: Ausschnitt aus den Diffraktogrammen der Proben Nb-Al-02-0 mit (8± 1) At.-% Al
und Nb-Al-03-0 mit (13, 7± 1, 5) At.-% Al sowie Nb-Al-04-0 mit (24, 5± 2, 0) At.-% Al zur Darstellung
der Signalverschiebungen mit zunehmenden Al-Gehalt. Gestrichelt aufgetragen sind Literaturdaten
der Phasen Nb [127], Nb3Al [138] und NbAl3 [139]. Die Intensitätswerte der Maxima wurden auf

den von Nb-Al-02-0 normiert.

Im Vergleich zu den Nb-Referenzdaten ist das jeweilige Hauptmaximum zu 38,75◦, 38,76◦ und
39,09◦ verschoben. Hierbei fällt die Lage von Nb-Al-04-0 auf – diese ist gegenüber der vorher
besprochenen, deutlich Al-reicheren Probe nicht weiter zu größeren Winkeln verschoben.
Ähnliches gilt für die Lagen von Nb-Al-02-0 und -03-0 (grün gegenüber cyan). Die nahezu
identischen Lagen trotz unterschiedlicher Al-Gehalte von (8± 1) At.-% und (13,7± 1,5) At.-%
lassen darauf schließen, dass in diesen Proben unterschiedliche Phasen vorliegen. Es ist daher
anzunehmen, dass bei (8± 1) At.-% noch einphasiges Nbbcc, bei (13,7± 1,5) At.-% dagegen
ein Phasengemisch aus Nbbcc und Nb3Al vorliegt. Für (24,5± 2,0) At.-% ist die Einschätzung
schwieriger. Aufgrund des Al-Gehaltes ist ein Phasengemisch aus Nb3Al und Nb2Al zu
erwarten.

Zur Überprüfung der Annahmen wurde exemplarisch an Nb-Al-03-0 mit (13,7± 1,5) At.-%
APT durchgeführt. Eine rekonstruierte Probenspitze ist in Abbildung 5.23 zu finden. Zur
Visualisierung der vorliegenden Phasen sind Nb-Atome (braun) und eine Isokonzentrati-
onsfläche bei 13,5 At.-% Al (cyan) dargestellt, durch welche zwei verschiedene Bereiche
voneinander abgegrenzt werden. Innerhalb der blauen Regionen liegen Al-Konzentrationen
von 14-18 At.-%, außerhalb von etwa 6-9 At.-% vor. Aus diesen Al-Gehalten kann somit auf
das Vorliegen von Nbbcc und Nb3Al geschlossen werden.
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ABBILDUNG 5.23: Rekonstruierte APT-Spitze der Probe Nb-Al-03-0 mit braun dargestellten Nb-
Atomen. Die gezeigte 13,5 At.-% Al-Isofläche kennzeichnet das Vorliegen von Nb3Al, während

dazwischen Nb-Mischkristall zu finden ist.

5.3.2 Oxidation der Nb-Al-Mischkristalle

Die Zusammensetzungen der aus den Proben Nb-Al-01-0 bis Nb-Al-05-0 für Wärmebehand-
lungen entnommenen Probenstücke wurden vor der Wärmebehandlung mit EDX-Punktscans
und in einem Fall mit APT als Referenzmessung bestimmt. Diese Werte sind in Tabelle 5.3
dargestellt und stammen von an zentralen Probenstellen durchgeführten Messungen bezie-
hungsweise der dort entnommenen und Abbildung 5.23 zugrundeliegenden APT-Spitze. Die
Fehlerschranken ergeben sich aus der Standardabweichung dreier Punktmessungen, die im
Anhang in Tabelle A3 dargestellt sind. Die Fehler sind im Vergleich zu Abbildung 5.20 auf-
grund der deutlich geringeren Probendimensionen kleiner. Die Diskrepanz zu den dortigen
Al-Gehalten hängt von der Wahl der Position des untersuchten Querschliffs in der Probe ab;
üblicherweise wurde eine zentrale Position gewählt. Im Fall von Nb-Al-03-0 war die Schnitt-
kante zur Al-ärmeren Seite verschoben, weshalb sich ein gegenüber den durchschnittlichen
13,7 At.-% Al geringerer Wert ergibt.

TABELLE 5.3: Al-Gehalt der für die Wärmebehandlung verwendeten Probenstücke. Die Fehlerschran-
ken ergeben sich jeweils aus der Standardabweichung dreier EDX-Punktmessungen (Tabelle A3).

Probe Al-Gehalt / At.-%

Nb-Al-01-0 5, 3± 0, 1 (EDX)

Nb-Al-02-0 7, 8± 0, 2 (EDX)

Nb-Al-03-0 12, 5± 0, 2 (EDX)
12, 3± 0, 1 (APT)

Nb-Al-04-0 24, 5± 0, 4 (EDX)

Nb-Al-05-0 43, 5± 1, 0 (EDX)
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Abbildung 5.24 zeigt Querschliffe der bei 1450 ◦C wärmebehandelten Proben Nb-Al-01-N bis
Nb-Al-05-N im BSE-Kontrast. Die Bedingungen entsprechen jenen für die Erzeugung des in
Abbildung 5.9 auf Seite 50 gezeigten Probenzustandes der reinen Nb-Schicht.

ABBILDUNG 5.24: Gegenüberstellung der im Nachfolgenden vorgestellten geglühten Nb-Al-
Schichtsysteme. Die BSE-Aufnahmen zeigen Querschliffe der Nb-Al-Schicht; Saphirsubstrat (unten),

Einbettmasse (oben) und Al2O3-Partikel erscheinen jeweils schwarz.
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Abbildung a) zeigt die wärmebehandelte Probe mit ursprünglich (5± 0,3) At.-% Al. Oberhalb
des Substrates (unten, schwarz) sind mehrere Schichten zu erkennen. In dem gezeigten
Ausschnitt wurde entlang des in Abbildung 5.25 markierten roten Pfeils ein EDX-Linienscan
durchgeführt. Zur Korrektur der Daten wurde das stöchiometrisch erwartete Al : O-Verhältnis
in Al2O3 eingestellt und die Signale für Al und Nb in der darüberliegenden Phase von
rund 12 auf etwa 17 At.-% angehoben, um der Phase AlNbO4 zu entsprechen. Neben den
somit identifizierbaren Phasen Al2O3 und AlNbO4 liegen drei weitere Regionen mit ternärer
Zusammensetzung bei hohem Sauerstoffgehalt vor. Ihre Bestimmung erfolgte mithilfe des
quasibinären Schnitts Al2O3-Nb2O5 [140], der für die Diskussion in Abschnitt 7.5.2 auf Seite 97
abgebildet ist.

ABBILDUNG 5.25: Ausschnitt des in Abbildung 5.24a gezeigten Querschliffs der Probe Nb-Al-01-N.
Das EDX-Profil wurde entlang des roten Pfeils aufgenommen. Für AlNbO4 wurden das Al- und
Nb-Signal auf jeweils 16,7 At.-% Al normiert und das Al : O-Verhältnis in Al2O3 auf 40 : 60 angepasst.

Die nach Gebauer und Co-Autoren [140] erwarteten Werte und die durchschnittlichen Zu-
sammensetzungen der Phasen werden in Tabelle 5.4 verglichen. Die Fehlerschranken erge-
ben sich aus einer konservativen Abschätzung, wobei der Fehler der Sauerstoffmessungen
größer gewählt wurde. Tendenziell wird in sämtlichen Phasen der O-Gehalt unter-, der
Al-Gehalt überschätzt. Trotz der messbedingten Abweichungen können anhand der relativen
Al-Gehalte und angenommenen Rahmenbedingungen (vernachlässigbare Löslichkeit von Al
in Nb2O5 [140], Unterschätzung von Sauerstoff) so die Aluminiumniobate [140] AlNb49O124,
AlNb11O29 und eutektisches AlNbO4 + AlNb11O29 identifiziert werden. Die Konzentrations-
variationen innerhalb der einzelnen Phasen können aufgrund der Sondengröße durch den
Einfluss benachbarter Regionen bedingt sein.
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TABELLE 5.4: Mittels des in Abbildung 5.25 gezeigten EDX-Linienscans bestimmte Zusammensetzun-
gen in der Probe Nb-Al-01-N nebst konservativ abgeschätzten Fehlerschranken. Referenzwerte (Ref.)
wurden aus der Arbeit von Gebauer und Co-Autoren entnommen [140]. Für die zur Normierung

verwendeten Signale sind keine Fehlerschranken angegeben.

Phase Al (Ref.) / At.-% Nb (Ref.) / At.-% O (Ref.) / At.-%

AlNbO4 + AlNb11O29 6,5± 1 (5,4) 25,0± 1 (24,7) 67,0± 3 (69,9)

AlNb11O29 7,0± 1 (2,5) 28,0± 1 (26,8) 63,0± 3 (70,7)

AlNb49O124 1,5± 1 (0,6) 30,0± 1 (28,2) 66,0± 3 (71,3)

AlNbO4 16,7 16,7 65,0± 3 (66,7)

Al2O3 40 0 60

Abbildung 5.24b zeigt für Nb-Al-02-N mit (8± 0,3) At.-% Al einen Übergangszustand: Neben
weiterhin vorhandenen Aluminiumniobaten ist im untersten Schichtbereich am Substrat
Nb-Al-Mischkristall erhalten geblieben. Etwa in der Schichtmitte verläuft eine Grenzfläche
zwischen zwei Oxiden; darunter treten zudem dunkle Ausscheidungen auf. Ein ausgeprägter
Fall dieses Vorgangs zeigt sich in Abbildung 5.24c für Nb-Al-03-N mit (12,5± 0,3) At.-% Al.
Unterhalb einer Deckschicht ist das Vorliegen zweier Phasen (hellgrau und dunkelgrau) zu
beobachten, welche nun mit größeren Ausscheidungen durchsetzt sind. Eine Untersuchung
des Querschliffs durch EDX-Punktscans ist in Abbildung 5.26 und Tabelle 5.5 dargestellt.

ABBILDUNG 5.26: EDX-Punktscans am Querschliff der in Abbildung 5.24 gezeigten Probe Nb-Al-03-
N. Die erhaltenen Elementkonzentrationen und identifizierten Phasen sind in Tabelle 5.5 dargestellt.

Eine EDX-Karte des gezeigten Bereichs ist im Anhang auf Seite 152 zu finden.
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TABELLE 5.5: Durch EDX-Punktscans bestimmte Zusammensetzungen an den in Abbildung 5.26
eingezeichneten Positionen. Position 1 (Al2O3 wurde als Referenz verwendet, die Konzentrationen

der anderen Position mit einem entsprechenden Korrekturfaktor angepasst.

Position Al / At.-% Nb / At.-% O / At.-% Phase

1 40 0 60 Al2O3

2 1± 2 84± 5 15± 10 (Nb,Al)bcc

3 0± 2 48± 5 52± 5 NbO

4 1± 2 85± 5 14± 10 (Nb,Al)bcc

5 0± 2 50± 5 50± 5 NbO

6 0± 2 28± 10 72± 10 Nb2O5

An sechs Stellen wurde auf diese Weise die lokale Zusammensetzung bestimmt; im Anhang
auf Seite 152 ist zudem eine quantifizierte EDX-Karte dieses Bereichs zu finden. Für jede
Position wurden drei Punktmessungen ausgewertet. An Position 1 wurde eine Ausscheidung
vermessen, deren Zusammensetzung einem Al : O-Verhältnis von 33 : 67 At.-% entspricht.
Diese wurde auf das erwartete Al : O-Verhältnis normiert und die Konzentrationswerte an
den übrigen Positionen mit den verwendeten Korrekturfaktoren (Al: 1,212, O: 0,895) an-
gepasst, der Nb-Gehalt entsprechend als der zu 100 % fehlende Anteil angenommen. Die
Fehlerschranken wurden mit einer konservativen Abschätzung gewählt. An den Positionen 2
und 4 handelt es sich um an Al verarmten Nbbcc-Mischkristall mit einer großen Unsicherheit
im O-Signal. Bemerkenswert ist der feine Saum an Al2O3-Ausscheidung in einem Abstand
von einigen µm vom Substrat, während im unmittelbar am Substrat befindlichen Bereich
keine solchen Ausscheidungen zu finden sind. Die Grenzfläche zum Substrat ist leicht gewellt
– ein Hinweis auf entweder das Auflösen des Substrats in Nbbcc (vergleiche Abbildung 5.15
und Abschnitt 7.4) oder ein beginnendes Ablösen der Schicht vom Substrat, möglicherweise
durch Phasenumwandlung des Nb3Al. An Position 3 ist die Konzentrationsmessung in guter
Übereinstimmung mit NbO; die Bildung von Al2O3-Ausscheidungen führt also zu Al-freien
Phasen als Matrix. Das Vorliegen von NbO in den unteren Schichtbereichen ist zudem ein
weiterer Hinweis auf das teilweise Ablösen der Schicht während der Wärmebehandlung. In
Abbildung 5.26 hat sich im Bildbereich unten rechts ein Spalt gebildet, an dem NbO vorliegt.
Ein sich über eine längere Distanz erstreckender Spalt ist im Anhang auf Seite 153 zu sehen,
an dem sich ebenfalls NbO gebildet hat. In den obersten Schichtbereichen ist an Position 5
ebenso NbO, an Position 6 Nb2O5 zu finden. Der direkt unterhalb von Position 5 befindli-
che dunkle Streifen ist eine dünne Al2O3-Schicht (vergleiche Anhang Abbildung A12) und
deutet eine geringfügige Auswärtsdiffusion von Al an. Im Vergleich ist für Nb-Al-04-N mit
(24,5±) 0,5 At.-% in Abbildung 5.24d ein sehr chaotisches Oxidationsverhalten zu beobachten.
Im mittleren Schichtbereich ist neben deutlich vergröberten Al2O3-Ausscheidungen ein heller
Bereich zu erkennen – mutmaßlich das erhalten gebliebene Niobaluminid-Phasengemisch.
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Im unteren Bereich befinden sich sehr feine Al2O3-Ausscheidungen, welche die großflä-
chige Bildung von NbO jedoch nicht zu verhindern scheinen. Erst für Nb-Al-05-N (5.24e,
50± 2 At.-%) sind nur zwei Kontraststufen zu erkennen: Unter einer Al2O3-Deckschicht ist
eine anhand der Graustufen vermutlich metallische Matrix zu erkennen, welche von Al2O3-
Ausscheidungen durchsetzt ist. Einige davon sind stark vergröbert, während insbesondere im
unteren Schichtbereich feine Ausscheidungen zu finden sind. Ihre Morphologie – wie bereits
in Nb-Al-04-N – weicht deutlich von der sonst sphärischen Gestalt ab; ein möglicher Hinweis
auf ein zwischenzeitliches Aufschmelzen von Teilen der Schicht als Folge von Spaltbildung
und Oxidation. Die unterschiedlichen Phasenbildungsmechanismen in den vorgestellten
Schichtsystemen werden in Abschnitt 7.5.2 besprochen.

5.3.3 Kurzzeitige Wärmebehandlung

Nb-Al-03-N stellt einen wissenschaftlich interessanten Zustand dar, da Al hierbei ausschließ-
lich als Al2O3 vorliegt. Teile der Schicht haben zwar NbO gebildet, dies wurde jedoch
durch Spaltbildung am Substrat begünstigt. Das Vorliegen von Al2O3 im noch verbliebenen
Nb-Mischkristall lässt eine Reaktion von Al mit dem an Nb-Korngrenzen diffundierten O
(Abschnitt 5.2.3) vermuten. Die Fragestellung dieses Abschnitts ist demnach, inwiefern Al
noch im Matrixvolumen mit O reagiert oder die bei Erhöhung der Temperatur einsetzende
Diffusion eine direkte Reaktion an Nb-Korngrenzen mit dem dort eindiffundierenden Sauer-
stoff ermöglicht. Nach einer Auslagerung bei 1450 ◦C für 2 h ist jedoch das Kornwachstum
in der Nb-Schicht deutlich vorangeschritten und die durch Ostwald-Reifung vergröberten
Ausscheidungen befinden sich in der Regel nicht mehr an noch existierenden Korngren-
zen. Zur Untersuchung eines Zwischenzustandes wurde eine kürzere Wärmebehandlung
gewählt. Abbildung 5.27 zeigt einen Querschliff nach einer Auslagerung bei 1450 ◦C mit
10 K ·min−1 Aufheizrate, jedoch ohne Haltezeit (Probenzustand Nb-Al-03-N0). Unter einer
Nb2O5-Deckschicht ist NbO zu finden, unter welchem sich unreagierter Nb-Mischkristall
befindet. Unerwartet ist das wiederum darunter liegende NbO, das möglicherweise erneut
Folge des Ablösens der Nb-Schicht ist, da eine Oxidation durch Reduktion des Substrates
nicht zu erwarten ist. Der Vergleich mit der längeren Wärmebehandlung (Abbildung 5.26)
lässt dagegen vermuten, dass das Wachstum der Al2O3-Ausscheidungen bei längerer Be-
handlungszeit mit einer Reduktion des NbO einhergeht. Dieser Vorgang könnte auch für die
übrigen Zusammensetzungen relevant sein. Der vergrößerte Ausschnitt in Abbildung 5.27
zeigt die Verteilung der Ausscheidungen im Metall beziehungsweise in NbO. Die Korngröße
ist im Vergleich zu einer Haltezeit von 2 h geringer, es lässt sich jedoch keine ausgeprägte
Dekoration der Korngrenzen mit Ausscheidungen erkennen.
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ABBILDUNG 5.27: BSE-Aufnahme eines Querschliffs der Probe Nb-Al-03-N0, das heißt nach einer
Wärmebehandlung bei 1450 ◦C ohne Haltezeit. Der vergrößerte Ausschnitt zeigt die Verteilung der

die Schicht durchsetzenden Al2O3-Ausscheidungen.

Zur weiteren Bestimmung der Lage der Ausscheidungen wurden Untersuchungen im TEM
durchgeführt. Abbildung 5.28 zeigt links eine TEM-Lamelle, bestehend aus dem Saphir-
substrat (unten) und NbO. Im vergrößerten Ausschnitt rechts ist das Vorliegen von Aus-
scheidungen verschiedener Größe zu erkennen, von denen viele abseits von Korngrezen
liegen. Obwohl ein Aufrechterhalten des ursprünglichen Gefüges bei Oxidation nicht zu
erwarten ist, könnte angenommen werden, dass bei Diffusion von O an den ursprünglichen
Korngrenzen und ausreichender Diffusionsgeschwindigkeit von Al eine Dekoration dieser
Korngrenzen mit Al2O3 erfolgt. Die Anordnung der Ausscheidungen scheint jedoch nicht
der ursprünglichen Fasertextur der Schicht zu folgen. Die quantifizierten EDX-Karten im
oberen Bereich wurden an der hell erscheinenden NbO-Korngrenze erzeugt und zeigen dort
kein Al oberhalb der Detektionsgrenze oder zusätzlichen Sauerstoff.
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ABBILDUNG 5.28: Links: HAADF-Aufnahme der wärmebehandelten Probe Nb-Al-03-N0. Der vergrö-
ßerte quadratische Ausschnitt zeigt den Bereich um eine NbO-Korngrenze in der Nähe des Substrats
(unten). Oben: EDX-Karten für die Elemente Nb, Al und O aus dem rechtwinklig markierten Bereich.

Die Untersuchung der Grenzflächen der Ausscheidungen erfolgte durch APT-Messungen.
Hierfür wurde eine Grenzfläche zwischen Nbbcc und NbO gewählt, um eine eindeutige
Unterscheidung anhand der Konzentrationsunterschiede treffen zu können. Abbildung 5.29a
zeigt die Rekonstruktion einer APT-Spitze, welche aus dem in Abbildung 5.27 vergrößerten
Bereich entnommen wurde. In beiden Darstellungen wird mit einer Nb-Isofläche bei 65 At.-%
Nb (braun) eine Grenzfläche zwischen NbO (grün) und Nbbcc (hellbraun) hervorgehoben;
links ist dabei eine Isofläche bei 80 At.-% der Elementsumme Al + O (blau) zur Abgrenzung
von Al2O3 sehen, während rechts eine zusätzliche Isofläche bei 20 At.-% Al (gelb) eingezeich-
net ist. An der Grenzfläche können einige Al2O3-Ausscheidungen erkannt werden. Entlang
des gestrichelten Zylinders wurde das in Abbildung b) gezeigte Konzentrationsprofil aufge-
nommen. Die Zusammensetzungen zeigen das Vorliegen von NbO, Al2O3 und Nbbcc. NbO
und Nb-Mischkristall sind dabei vollständig an Al verarmt. Auffällig sind die Konzentrations-
gradienten zwischen ersteren beiden Phasen, welche im Vergleich zur zweiten Grenzfläche
Sattelpunkte bei einem Al : Nb-Verhältnis von etwa 1 : 1 aufweisen. Die gelbe Isofläche in
a) kann somit der linken Grenze des in c) vergrößerten Bereichs entsprechend verstanden
werden. Hierbei handelt es sich um eine wenige Nanometer dünne AlNbO4-Schicht zwischen
NbO und Al2O3. An der Grenzfläche zu Nbbcc ist dagegen keine solche Reaktionsschicht zu
erkennen. Die Diskussion dieser Ergebnisse ist in Abschnitt 7.5.3 auf Seite 100 zu finden.



74 Kapitel 5. Oxidation in PVD-Modellschichtverbunden

ABBILDUNG 5.29: Rekonstruierte APT-Spitze aus Nb-Al-03-N0, entnommen aus dem in Abbil-
dung 5.27 vergrößerten Bereich. Die zwei Darstellungen in a) enthalten eine Isofläche bei 65 At.-% Nb
(dunkelbraun) zwischen den Phasen NbO (grün) und Nbbcc (hellbraun). Links sind Al2O3-Partikel
durch eine 80 At.-%-Isofläche der Elementsumme Al + O (blau), rechts AlNbO4 durch eine gelbe
Isofläche bei 20 At.-% Al gekennzeichet. Entlang des gestrichelten Zylinders wurde das in b) ge-
zeigte Konzentrationsprofil mit den Phasen NbO, AlNbO4, Al2O3 und Nbbcc aufgenommen. Eine
vergrößerte Auftragung des Bereichs zwischen NbO und Al2O3 ist in Teilabbildung c) dargestellt.
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6 Kohlenstoff-Zwischenschichten

In Abschnitt 4.2 wurden Segregationen der Elemente C, Si und Na an Al2O3-Nbbcc- und
Al2O3-Nbbcc-Grenzflächen in FAST-Proben gefunden, die weniger als eine Atomlage aus-
machen. Da zudem in den drucklos gesinterten Proben Nb2C nachgewiesen wurde, soll
ausgehend von diesen Ergebnissen untersucht werden, welche Reaktionen in einem Al2O3-
C-Nb-Schichtsystem auftreten. Wie in Abschnitt 2.7 erwähnt, gelten C-Segregationen als
kohäsionsfördernd, obwohl Smith und Co-Autoren [104] für C-Monolagen an MgO-Al- und
MgO-Ag-Grenzflächen mit Dichtefunktionaltheorie-Verfahren eine Verringerung der Ad-
häsionsenergie vorhersagten. Im Folgenden werden Untersuchungen vorgestellt, in denen
deutlich höhere C-Aktivitäten zwischen Saphirsubstrat und Nbbcc vorliegen, das heißt Grenz-
flächen von Al2O3-C und C-Nbbcc. Abbildung 6.1 zeigt eine HAADF-Aufnahme einer sich
zwischen Saphir und Nbbcc befindlichen C-Schicht sowie zugehörige EDX-Elementkarten
für Nb (braun), C (gelb), O (blau) und Al (cyan). Für die Zwischenschicht wurde eine Dicke
von etwa 5 nm erreicht, wobei eine geringfügige Überlappung der Signale für Nb und C zu
erkennen ist.

ABBILDUNG 6.1: EDX-Karten und HAADF-Aufnahme der C-Schicht zwischen Al2O3 (unten) und
Nbbcc (oben) im abgeschiedenen Zustand.

Dies wird in Abbildung 6.2 deutlicher: Das für die in a) dargestellte rekonstruierte APT-Spitze
aufgetragene Proxigramm (b) für eine Isofläche bei 20 At.-% Nb zeigt deutlich die Präsenz
von Nb in der C-Schicht. Daneben sind in der C- und der Nb-Schicht geringe Mengen N
zu finden. Zusammen mit der Gestalt der Schicht in der HAADF-Aufnahme lässt dies auf
eine hohe Porosität der Zwischenschicht schließen. Aus den unterschiedlichen Konzentra-
tionsgradienten für Al und O bei etwa -5 nm kann zudem wie im Fall der Proxigramme in
den Abschnitten 4.2 und 5.2.1 das Vorliegen einer dünnen Oxidschicht – möglicherweise
Nioboxid – an der Grenzfläche abgelesen werden.
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ABBILDUNG 6.2: a) Eine rekonstruierte APT-Spitze bestehend aus Al2O3 und Nbbcc mit einer C-
Zwischenschicht im abgeschiedenen Zustand. b) Proxigramm für eine 20 At.-% Nb-Isofläche.

Ein solcher Schichtverbund wurde 2 h in einem Rohrofen bei 1600 ◦C geglüht. Abbil-
dung 6.3a zeigt die durch die Wärmebehandlung veränderte Grenzfläche in einer HAADF-
Dunkelfeldaufnahme, Abbildung b) eine vergrößerte Hellfeldaufnahme. Anstelle der zuvor
vorhandenen C-Schicht haben sich Poren mit Durchmessern von bis zu 200 nm gebildet,
zwischen denen die Grenzfläche gewellt erscheint. Für den gezeigten Bildausschnitt kann
aus Elektronenbeugungsbildern auf die Abwesenheit von Korngrenzen geschlossen werden.

ABBILDUNG 6.3: a) Die HAADF-Dunkelfeldaufnahme von Al2O3 (schwarz) und Nbbcc (hell) zeigt das
Vorliegen von Poren an der Grenzfläche. b) Vergrößerte HAADF-Hellfeldaufnahme der Grenzfläche.
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Den EDX-Elementkarten in Abbildung 6.4 ist zu entnehmen, dass keine Reaktionsschicht –
etwa Niobkarbide – an den Poren vorliegt, an den Porenwänden und in Nbbcc sind jedoch
geringe Mengen C zu finden; dies wird durch Abbildung 6.5 bestätigt. Für die gezeigte
APT-Messung wurde eine Probe aus einem Bereich zwischen den Poren entnommen. In a) ist
eine dunkle Isofläche für 1,5 At.-% C eingezeichnet, wodurch Bereiche an der Grenzfläche
zwischen Al2O3 (cyan) und Nbbcc (braun) sowie im Nb-Mischkristall selbst hervorgehoben
werden. Im Proxigramm in b) für eine Isofläche bei 30 At.-% Nb sind die Elementkonzentra-
tionen für O, Al, Nb und N auf der linken, für C auf der rechten Ordinate aufgetragen. An
der Grenzfläche liegen nur noch geringe Mengen Kohlenstoff vor, daneben ist Kohlenstoff im
Nb-Mischkristall gelöst. Abgesehen vom Kohlenstoffsignal ergeben sich ähnliche Konzentra-
tionsgradienten wie im Fall der unbehandelten Nb-Schicht auf Saphir in Abbildung 5.7; zu
beachten ist die unterschiedliche Skalierung der Abszisse.

ABBILDUNG 6.4: EDX-Karten und HAADF-Aufnahme um eine Pore an der Grenzfläche zwischen
Al2O3 (unten) und Nbbcc (oben) nach einer Wärmebehandlung bei 1600 ◦C.
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ABBILDUNG 6.5: a) Eine rekonstruierte APT-Spitze bestehend aus Al2O3 und Nbbcc, entnommen aus
einem Bereich zwischen den Grenzflächenporen. Die dunklen Strukturen stellen eine Isofläche für
1,5 At.-% C dar. b) Ein Proxigramm für eine Isofläche bei 30 At.-% Nb; die Skalierung für C weicht

von den übrigen Elementen ab und ist auf der rechten Ordinate aufgetragen.

Abbildung 6.6 zeigt das Leiterdiagramm, welches für einen durch die verwendete Nb-
Isofläche gelegten Zylinder erzeugt wurde. Die Tangentenkonstruktion der kumulativen
Profile ergibt einen Exzesswert von Γ = 0,5 At. · nm−2; bei 9 Atomen pro nm2 in der Nb-
(001)-Ebene entspricht dies einer Besetzung von 5,6 %. Dieser Wert ist mit jenen für die
C-Segregation in den feldunterstützt gesinterten Proben vergleichbar (Abschnitt 4.2).

ABBILDUNG 6.6: Leiterdiagramm zur Bestimmung des Gibbs-Exzesswerts für C an der Al2O3-Nbbcc-
Grenzfläche. Als Referenzvolumen wurde ein Zylinder durch die für Abbildung 6.5 verwendete

Nb-Isofläche gelegt.
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Zur Untersuchung der Ursachen der Porenbildung wurde eine Wärmebehandlung für 2 h
bei 800 ◦C durchgeführt. In Abbildung 6.7 ist eine TEM-Hellfeldaufnahme eines Bereichs um
die Grenzfläche zwischen Substrat (unten) und Schicht (oben) zu sehen. Das einkristalline
Substrat zeigt hierbei Biegekonturen durch schwankende Orientierungen der Netzebenen in
verbogenen Kristallbereichen. An Netzebenen, welche lokal die Bragg-Bedingung erfüllen,
wird der Elektronenstrahl mit höherer Intensität in die durch den Bragg-Winkel vorgegebene
Richtung gestreut und seine Intensität in Durchgangsrichtung reduziert. Solche Bereiche
erscheinen in Hellfeldaufnahmen dunkel [141]. Die Nb-Schicht zeigt gegenüber der rei-
nen, unbehandelten Probe (Abbildung 5.3 auf Seite 45) durch die Wärmebehandlung lateral
deutlich gewachsene Körner. Die unmittelbar am Substrat anliegenden Kristallite weisen
dagegen weiterhin Kornbreiten von wenigen Nanometer auf, wie in der HAADF-Aufnahme
in Abbildung 6.8 zu sehen ist. Anhand der zugehörigen EDX-Elementkarten ist anstelle
der ursprünglichen C-Schicht eine geradlinig verlaufende Grenzfläche zwischen Al2O3 und
Nbbcc ohne Poren zu erkennen. Die O- und Nb-Karte weisen auf die lokale Bildung eines
Nioboxids in der Nb-Schicht hin, während die C-Karte eine Anhäufung von C an der Grenz-
fläche zeigt. Auf Grundlage der Elementkarten besteht dieser Bereich aus Nb und C, mittels
Elektronenbeugung konnte jedoch kein Niobkarbid nachgewiesen werden. Die Ergebnisse
deuten auf ein Auflösen der C-Schicht durch Diffusion in Nbbcc bei ausgeprägter Mobilität
von C entlang der Grenzfläche hin und werden in Abschnitt 7.7 diskutiert.

ABBILDUNG 6.7: TEM-Hellfeldaufnahme der Grenzfläche nach einer Wärmebehandlung bei 800 ◦C.
In Al2O3 (unten) sind Biegekonturen zu erkennen.
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ABBILDUNG 6.8: EDX-Karten und HAADF-Aufnahme der Grenzfläche zwischen Al2O3 (unten) und
Nbbcc (oben) nach einer Wärmebehandlung bei 800 ◦C.
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7 Diskussion

7.1 Vergleich der gesinterten Al2O3-Nb und -Ta-Proben

In den drucklos gesinterten Proben 21F0C-Nb und 21F0C-Ta konnte die Bildung von NbO
beziehungsweise AlTaO4 nachgewiesen werden. Die in den Abbildungen 4.3 und 4.5 wie auch
in den übrigen Aufnahmen (Anhang Seite 145ff.) dargestellten Gefügeaufnahmen zeigen,
dass diese nicht lokalisiert, sondern in der Mikrostruktur verteilt vorliegen. Das Vorliegen
von AlTaO4 zwischen Ta- und Al2O3-Körnern deutet auf eine Grenzflächenreaktion hin;
demgegenüber ist NbO in allen Abbildungen nahezu ausschließlich an beziehungsweise
innerhalb Nb-Körnern zu finden. Weitere durch XRD identifizierte Phasen wie Nb2C konnten
in den REM-Aufnahmen nicht nachgewiesen werden. Für die Oxidphasenbildung ist das
unterschiedliche Reaktionsverhalten der beiden Refraktärmetalle bemerkenswert. In der
Literatur wurde sowohl das Auftreten des Aluminiumniobats AlNbO4 [142] als auch des
Aluminiumtantalats AlTaO4 [143] berichtet, allerdings nur ausgehend von α-Al2O3 und vom
jeweiligen Refraktärpentoxid. Letztere konnten in den vorliegenden Gefügen allerdings nicht
identifiziert werden. Das Auftreten von NbO in Al2O3-Nb-Verbundwerkstoffen wurde bereits
von Scheu und Co-Autoren berichtet [22].

Die Bildung der beiden oxidischen Phasen kann anhand isothermer Schnitte der Systeme
Al-Nb-O und Al-Ta-O diskutiert werden. Das Aufstellen der zugrundeliegenden Phasendia-
gramme kann mittels der CALPHAD-Methode [144] durch Bewertung thermodynamischer
Datensätze erfolgen. Diese bestehen aus Freie-Energie-Kurven der Phasen als Funktion von
Temperatur, Druck und Zusammensetzung. Die daraus ermittelten thermodynamischen
Phasengleichgewichte können bei einzelnen Temperaturen für zwei unabhängige Zusam-
mensetzungsvariablen ausgewertet und so als isothermer Schnitt dargestellt werden. Solche
Schnitte wurden von Julian Gebauer (KIT IAM-AWP) für 1200 ◦C und atmosphärischem
Druck zur Verfügung gestellt und sind in den Abbildungen 7.1 und 7.2 zu sehen. Hierbei
wurde das Refraktärmetall jeweils an der oberen Spitze des Dreiecks platziert. Es ist an-
zumerken, dass in den zugrundeliegenden Datensätzen die gleichzeitige Löslichkeit von
Al und O in Nbbcc beziehungsweise Tabcc so gering ist, dass die Löslichkeitslinien auf den
Begrenzungslinien der Schnitte liegen. Die Einzellöslichkeiten betragen hingegen etwa 9 At.-
% Al und 3,5 At.-% O in Nbbcc und rund 1 At.-% Al und 3,5 At.-% O in Tabcc. Während
bereits in den Ausgangspulvern NbO gefunden wurde [24], zeigten die an den vorliegenden
Massivproben von Weidner und Co-Autoren [25] durchgeführten EDX-Linienscans erhöhte
Sauerstoffgehalte in Nbbcc und Tabcc. Die mittels APT bestimmten O-Gehalte von etwas über
3 At.-% O untermauern dieses Ergebnis. Diese Werte liegen unterhalb der Löslichkeiten bei
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der Sintertemperatur von 1600 ◦C [43, 145], sind jedoch in guter Übereinstimmung mit den in
den gezeigten isothermen Schnitten angegebenen Werten. Entsprechend kann bei der Abküh-
lung eine Verarmung von O in den Nbbcc- und Tabcc-Mischkristallen unter Ausscheidung von
NbO und AlTaO4 und schließlich eine zum Erliegen kommende Volumendiffusion von O
bei Temperaturen von etwa 1200 ◦C beziehungsweise leicht darunter angenommen werden.
Die Abwesenheit eines Mischoxides in 21F0C-Nb kann durch die Abfolge der Oxidphasen
auf der sauerstoffreichen Seite der beiden isothermen Schnitt erklärt werden: In Al-Nb-O
wird bei Überschreitung der O-Löslichkeitslinie für Nbbcc (Solvusfläche zwischen Nbbcc und
Al2O3) zunächst das Dreiphasengebiet Nbbcc-Al2O3-NbO erreicht. Die Bildung von AlNbO4

erfolgt dagegen erst im gelb markierten Dreiphasengebietes, das heißt bei deutlich höherer
Sauerstoffaktivität beziehungsweise zunächst notwendiger Bildung von mindestens NbO2.
Anders stellt sich dies im System Al-Ta-O dar: Bei Verlassen des Zweiphasengebietes Tabcc-
Al2O3 mit zunehmender Sauerstoffaktivität wird sofort das gelb markierte Dreiphasengebiet
Tabcc-Al2O3-AlTaO4 erreicht. Für das Auftreten der Refraktärmetalloxide in den untersuch-
ten Proben können verschiedene Ursachen für den notwendigen Sauerstoffeintrag genannt
werden. Hierzu zählen Sauerstoffverunreinigungen im Ar-Prozessgas sowie Leckagen an
den Öfen. Demgegenüber sind als materialbedingte Quellen die Reinheit der Ausgangsma-
terialien, native Oxidschichten der Metallpulverpartikel und der Wasseranteil im Schlicker
zu nennen. Prinzipiell stellt auch die Phase Al2O3 ein Sauerstoffreservoir dar, eine mögliche
Reaktion mit Nbbcc wird im Rahmen von Abschnitt 7.4 diskutiert.

ABBILDUNG 7.1: Isothermer Schnitt des ternären Phasendiagramms Al-Nb-O bei 1200 ◦C und Stan-
darddruck (zur Verfügung gestellt von J. Gebauer, KIT IAM-AWP). Das Dreiphasengebiet Al2O3-

NbO2-AlNbO4 ist gelb markiert.
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ABBILDUNG 7.2: Isothermer Schnitt des ternären Phasendiagramms Al-Ta-O bei 1200 ◦C und Stan-
darddruck (zur Verfügung gestellt von J. Gebauer, KIT IAM-AWP). Das Dreiphasengebiet Al2O3-

Tabcc-AlTaO4 ist gelb markiert.

Für das in der Probe 21F0C-Ta vorliegende AlTaO4 konnte eine tetragonale Modifikation
identifiziert werden. Viele ternäre Oxometallate der Summenformel A3+M5+O4 treten in
Polymorphen auf. A steht hierbei stellvertretend für Metalle wie Al, Cr, Fe oder Ga, M
für Nb und Ta. AlNbO4 besitzt nur eine monokline Modifikation, die des VO2-Prototyps
(Raumgruppe 12) [146–148]. Demgegenüber wurde für beispielsweise CrNbO4 eine Rutil-
struktur (TiO2-Prototyp, Raumgruppe 136) berichtet [149]. Für AlTaO4 konnte neben einem
Polymorph mit monokliner Kristallstruktur [147] auch eine metastabile tetragonale Hochtem-
peraturmodifikation mit Rutilstruktur aus Al2O3 und Ta2O5 bei Temperaturen oberhalb
1300 ◦C dargestellt werden [143, 150]. Roth und Co-Autoren [151] sowie später Wichmann
und Co-Autoren [152] brachten das Auftreten dieser Modifikation mit einer entropischen
Stabilisierung des Kristallgitters in Verbindung, ähnlich wie im Fall des VO2-Systems [153].
Wie die in Abbildung 7.3 dargestellten Einheitszellen zeigen, teilen sich Al3+- und Ta5+-Ionen
in der tetragonalen Modifikation ein Untergitter mit einer Besetzungswahrscheinlichkeit
von 0,5. Nach dem in Abbildung 4.9 auf Seite 34 gezeigten Al : Ta-Verhältnis weicht die Git-
terplatzbesetzung deutlich vom stöchiometrisch erwarteten Verhältnis zu einem höheren
Ta-Gehalt ab. Es existieren Beispiele für über einen breiten Homogenitätsbereich stabilisierte
Rutilphasen [154, 155]; nach Feighery und Co-Autoren ist etwa die Lösung von TiO2 in ZrO2

abhängig von der Verfügbarkeit weiterer, aliovalenter Legierungselemente, um Ladungs-
neutralität zu gewährleisten [156]. King und Co-Autoren [157] berichteten früh von einer
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ABBILDUNG 7.3: Darstellung der Kristallstrukturen von monoklinem [147] und tetragonalem [150]
AlTaO4 mithilfe der Software Vesta [162]. Die Metallkationen sind rechts statistisch verteilt.

Phase im quasibinären Schnitt Al2O3-Ta2O5 mit einem Homogenitätsbereich zwischen 30 und
50 Mol-% Ta2O5. Diese Phase wurde später als AlTaO4 identifiziert [140]. Die Abweichung
von der stöchiometrischen Zusammensetzung wird durch Besetzung von mehr als 50 %
der Kationenplätze durch Al3+ bei Einbau konstitutioneller Sauerstoffleerstellen erreicht.
Im vorliegenden Fall liegt jedoch ein Ta-Überschuss vor. Aufgrund der Ionenradienunter-
schiede [158] müsste bei einem Al-Überschuss eine Abnahme der Netzebenenabstände, das
heißt eine Verschiebung zu größeren 2 Θ-Winkeln erfolgen. Da Ta auch in niedrigeren Oxi-
dationsstufen vorliegen kann [159], ist eine Reduktion der Ta5+-Ionen bei Erzeugung von
O-Leerstellen denkbar. Dies wäre eine Erklärung für den unterschätzten Sauerstoffgehalt
von (62± 3) At.-%, obwohl dieser auch Folge von neutraler Verdampfung sein könnte (siehe
hierzu Abschnitt 7.2.4 auf Seite 89). Aufgrund des deutlich größeren Ionenradius von O2+

würden O-Leerstellen ebenfalls zu einer Verschiebung zu höheren 2 Θ-Winkeln führen. Struk-
turdaten von AlTaO4 mit Rutilgitter wurden von Sarazin [150] und von Jasper-Tönnies und
Müller-Buschbaum [143] publiziert. Die Lagen der Intensitätsmaxima sind im vorliegenden
Fall gegenüber Sarazin um bis zu 0,5◦ zu kleineren, gegenüber Jasper-Tönnies jedoch um bis
zu 0,2◦ zu größeren Winkeln verschoben. Bei Sarazin wurden Al2O3- und Ta2O5-Pulver bei
1800 ◦C in Molybdäntiegeln abgeschreckt, während bei Jasper-Tönnies Ta2O5-Pulver mit der
Wandung von Korundschiffchen reagierte und von Temperaturen um 1300 ◦C abgeschreckt
wurde. In beiden Fällen wurde die Zusammensetzung des Produktes nicht näher bestimmt;
Verunreinigungen könnten die Struktur stabilisieren. So konnte im Fall des zuvor genannten
VO2 (Umwandlung in die tetragonale Modifikation bei 67 ◦C [160]) eine Stabilisierung der
tetragonalen Modifikation durch Dotierung mit B gezeigt werden [161]. Im vorliegenden Fall
wurde mittels APT in AlTaO4 gelöstes Mg gefunden, die geringe Menge von etwa 0,02 At.-%
ist aber zumindest für die notwendige Kompensation bei Al- oder Ta-Defizit nicht ausrei-
chend. Mit Blick auf die Herstellungsbedingungen scheinen jene bei Jasper-Tönnies und
Müller-Buschbaum vergleichbarer; die im vorliegenden Fall gefundene Verschiebung der
Beugungsmaxima zu größeren Winkeln und der gemessene Ta-Überschuss sprechen für ein
Vorliegen von Ta in niedrigerer Oxidationsstufe bei gleichzeitigem Einbau von Fehlstellen
auf dem O-Untergitter.
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7.2 Vorstellung der Modellmaterialien

In den Kapiteln 4.2, 5 und 6 wurden feldunterstützt gesinterte und durch Magnetronsputtern
von Metallschichten auf Saphirsubstrate hergestellte Schichtverbunde untersucht. Die dabei
aufgeworfenen Fragen werden im Folgenden diskutiert.

7.2.1 Abscheidung der Metallschichten

Schichtmorphologien werden maßgeblich vom Aufwachsprozess bestimmt. Klassisch werden
bei der physikalischen Gasphasenabscheidung dünner Schichten drei Modi unterschieden –
das schichtweise Wachstum durch Flächenkeimbildung nach van der Merwe, das Inselwachs-
tum durch Bildung dreidimensionaler Keime unmittelbar auf der Oberfläche nach Volmer-
Weber und eine Mischform nach Stranski-Krastanov [163]. Das Wachstum von Metallen auf
elektrischen Isolatoren erfolgt häufig nach dem Inselwachstum [164], wenn die Bindungsstär-
ke der abgeschiedenen Atome untereinander jene mit dem Substrat übersteigt [163], so auch
für Nb auf Saphir [165]. Diese Inseln können bei fortschreitendem Wachstum und gleicher Ori-
entierung bis hin zu einem einkristallinen Film koagulieren. Insbesondere für Dickschichten
muss jedoch kinetischen Einflussfaktoren Rechnung getragen werden; hierfür wurden soge-
nannte Strukturzonenmodelle eingeführt. Für das Magnetronsputtern wird üblicherweise
das in Abbildung 7.4 dargestellte klassische Modell nach Thornton [166] herangezogen. Hier-
bei ist das Gefüge in Abhängigkeit der Größen Ar-Druck und Substrattemperatur (bezogen
auf den Schmelzpunkt des abzuscheidenden Materials mit Thom = T/Tm) skizziert.

ABBILDUNG 7.4: Thornton-Strukturzonenmodell [166].
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Dieses Diagramm wurde mittlerweile von Anders [167] mit Blick auf plasmabasierte Abschei-
deverfahren erweitert, für den vorliegenden Fall des konventionellen Magnetronsputterns
ist jedoch weiterhin der Prozessgasdruck als Sammelgröße kinetischer Einflussfaktoren auf
das Schichtwachstum entscheidend [166, 168]. Höhere Gasdrücke vergrößern die Kollisions-
wahrscheinlichkeit von abgelösten Targetatomen mit Ionen des Prozessgases und verringern
entsprechend deren kinetische Energie. Im Diagramm werden von rechts hinten nach links
vorn vier Zonen unterschieden [58]. Bei homologen Temperaturen von Thom > 0, 5 entsteht
aufgrund aktivierter Volumendiffusion ein dichtes, gegebenenfalls rekristallisiertes Gefüge,
wobei die Korngröße für geringere Temperaturen abnimmt (Zone 3). Wegen verminderter
Volumendiffusion bei niedrigeren Temperaturen, aber verfügbarer Korngrenzendiffusion
entstehen gleichförmige, aber mit tieferer Temperatur zunehmend kolumnare Körner (Zone
2). In der von Barna und Adamik [169] eingeführten Übergangszone T ist die Korngrenzen-
diffusion so stark eingeschränkt, dass Materialtransport lediglich über Oberflächendiffusion
erfolgt. Das auftretende kompetitive Kornwachstum resultiert in V-förmigen Körnern mit
entlang der Dickenrichtung inhomogener Morphologie. Insgesamt kann in Zone T von einer
dichtgepackten Fasermorphologie gesprochen werden. In Zone 1, das heißt bei sehr gerin-
gen Temperaturen, dominiert durch generell zu geringe Adatommobilität das geometrische
Shadowing. Hierbei ist aufgrund des stark begrenzten Teilchentransportes die Abschirmung
der zwischen den abgeschiedenen Säulen befindlichen Bereiche so groß, dass offene Grenz-
flächenstrukturen mit einer hohen Porendichte an Korngrenzen resultieren und laterales
Kornwachstum nicht durch Koagulation mit benachbarten Körnern erfolgt. Das resultierende
Gefüge ist geprägt von einer lateral sehr feinkörnigen, texturierten Fasermorphologie. Aus
dem Diagramm ist ersichtlich, dass Zone 1 bei gegebener Substrattemperatur durch ein Ab-
senken des Ar-Drucks und somit einer Erhöhung der kinetischen Energie der auftreffenden
Targetatome verlassen werden kann. Ein Maß für den Übergang zu Zone T ist das Vorliegen
von Zugeigenspannungen bei niedrigen Abscheideenergien (höheren Gasdrücken, Zone 1)
beziehungsweise Druckspannungen bei hohen Energien (geringeren Drücken, Zone T) [167].

Im vorliegenden Fall ist während der Abscheidung die exakte Substrattemperatur nicht
bekannt. Grundsätzlich wurde bei Raumtemperatur abgeschieden, jedoch ist eine signifi-
kante Erwärmung bei den verwendeten Leistungen von bis zu 500 W anzunehmen. Bei
25 ◦C beträgt die homologe Temperatur für Nb 0,11, für Ta 0,09; bei einer angenommenen
Substrattemperatur von 200 ◦C hingegen 0,17 beziehungsweise 0,14. Als Gasdruck wurden
4 · 10−3 mbar verwendet, das heißt etwa 3 mTorr. Bei Annahme der höheren Temperaturen
könnte somit die Grenze zu Zone T erreicht werden, wobei zu beachten ist, dass es sich
bei Strukturzonendiagrammen nicht um für alle Materialkombinationen allgemein gültige
Modelle handelt [167]. Bei Betrachtung der Abbildungen 5.3 und 5.4 sind für Nb am Substrat
wenige nm breite Körner, bei einer Entfernung von mehreren µm bei weiterhin starker Fa-
sertextur eine deutliche Zunahme der Kornbreiten zu verzeichnen. Für ein Wachstum nach
Zone T wäre allerdings eine ausgeprägtere V-Form der Körner zu erwarten; die Verschiebung
der Intensitätsmaxima in Abbildung 5.2 zu kleineren Winkeln zeigt zudem das Vorliegen
von Zugeigenspannungen an, eine Charakteristik von nach Zone 1 wachsenden Schichten.
Obwohl Poren in den abgeschiedenen Nb-Schichten nur schwer auszumachen sind, zeigt
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Abbildung 5.11 durch Koagulation und Ostwald-Reifung deutlich gewachsene Poren. Im Fall
von Ta sind in Abbildung 5.6 einige abweichende Charakteristika festzustellen: in Aufwachs-
richtung ist das Gefüge trotz der geringeren homologen Temperatur feiner, weist jedoch
verglichen mit Nb ähnliche Kornbreiten auf. Zu erwarten wäre eine ausgeprägtere Faser-
struktur, jedoch ist es aufgrund der Nukleation der tetragonalen Modifikation möglich, dass
für die Temperatur der Bezug auf den Schmelzpunkt von Tabcc nicht relevant ist. Ein Indiz für
das Verlassen von Zone 1 ist die Position der Intensitätsmaxima von β-Ta in Abbildung 5.5,
welche zu größeren Winkeln verschoben sind und somit auf Druckeigenspannungen in der
Schicht hinweisen. Abbildung 5.10 zeigt dagegen wie im Fall von Nbbcc das Vorliegen von
Poren an Ta-Korngrenzen, die durch die Wärmebehandlung eine mittels REM auflösbare
Größe erreicht haben. Aufgrund der wenig ausgeprägten V-Gestalt der Körner und der
Porosität ist eine genaue Verortung im Strukturzonendiagramm schwierig.

7.2.2 Das Auftreten von β-Ta

Ta-Dünnschichten finden eine breite Anwendung als Diffusionsbarrieren in integrierten
Schaltkreisen und anderen elektrischen Bauteilen wie Kondensatoren und elektrischen Wi-
derständen [170]. Ingenieurstechnisch wird hierbei von kubischraumzentriertem α-Ta ausge-
gangen. Read und Altman [171] berichteten 1965 jedoch das Auftreten eines Phasengemisches
aus kubischem und möglicherweise tetragonalem (β-) Ta in gesputterten Schichten bei ei-
nem Restgasdruck von etwa 3 · 10−6 mbar und bei geringen Ar-Prozessgasdrücken von
3 · 10−2 mbar. Der in dieser Arbeit vorliegende Restgasdruck (siehe Tabelle 2.2 auf Seite 12) ist
vergleichbar, jedoch wurde ein um eine Größenordnung geringerer Prozessgasdruck verwen-
det. Das Auftreten dieser tetragonalen Modifikation ist demnach plausibel. Ihr spezifischer
elektrischer Widerstand wird als etwa fünfmal höher als jener der kubischen Modifikati-
on angegeben [171]. Read und Altman berichten für einen Druck von < 6 · 10−8 mbar bei
Temperaturen um 755 - 775 ◦C eine Phasenumwandlung von β-Ta in Tabcc. In einer Arbeit
von Lee und Co-Autoren [172] erfolgte der Phasenübergang jedoch bereits bei 300 ◦C und
unter einem drastischen Absinken der gemessenen Vickershärte der Schichten. Die Umwand-
lungstemperatur ist nach Hoogeveen und Co-Autoren [173] zudem schichtdickenabhängig
und geht laut Clevenger [174] mit signifikanten Druckspannungsrelaxationen einher. Lee
und Co-Autoren [172] berichten eine abgeschlossene Umwandlung in Tabcc mit einer (110)-
Vorzugsorientierung für etwa 750 ◦C. Die in derselben Arbeit auf Stahlsubstraten gefundene
ausgeprägte (002)-Fasertextur in Wachstumsrichtung liegt auch in der vorliegenden Arbeit
für Saphirsubstrate vor. Bei höheren Prozessgasdrücken könnte die bevorzugte Bildung von
Tabcc während der Abscheidung erwartet werden. Für diesen Fall wird jedoch weiterhin
das Auftreten von β-Ta berichtet, allerdings ohne ausgeprägter (002)-Textur, da diese für
höhere Gasdrücke aufgrund vergrößerter Kollisionswahrscheinlichkeit der Ta-Atome mit
dem Prozessgas sukzessive verloren geht [172]. Gladczuk und Co-Autoren [175] zeigten, dass
im DC-Magnetronsputtern durch Heizen des Substrates auf 400 ◦C einphasige α-Ta-Schichten
realisierbar sind. Eine Alternative für Abscheidungen bei tieferen Temperaturen bietet ionen-
strahlgestütztes Magnetronsputtern. Eine Übersicht über einige Arbeiten sind bei Ren und
Co-Autoren zu finden [170].
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In Kapitel 3 wurde erwähnt, dass die Ta-Schichtdicke in der vorliegenden Arbeit auf 20 µm
verringert wurde. Das bei Wärmebehandlung der Proben mit 30 µm beobachtete Ablösen
der Ta-Schicht kann der Phasenumwandlung in α-Ta zugeschrieben werden. Die hierfür
genannten Spannungsrelaxationen können aufgrund des geringen plastischen Formände-
rungsvermögens der Saphir-Ta-Grenzfläche nicht kompensiert werden und resultieren im
Versagen. Für 20 µm konnten dagegen Wärmebehandlungen mit intakter Grenzfläche erfolg-
reich durchgeführt werden.

7.2.3 Orientierungsbeziehungen an Saphir/Nb-Grenzflächen

Die Orientierungsbeziehung (0001)S‖{110}Nb zwischen Substrat und Nb-Schicht weicht von
der bekannten, von Rühle und Co-Autoren durch Abscheidung mittels Molekularstrahlepita-
xie (MBE) erzeugten Beziehung (0001)S‖(111)Nb [176–180] ab. Mayer und Co-Autoren [178,
181] zeigten, dass diese Grenzfläche bei einer Schichtdicke von 100 nm aus mit Fehlpas-
sungsversetzungen alternierenden, kohärenten Bereichen besteht. Demgegenüber berich-
tete Mader [182], dass durch innere Oxidation von Nb-Al-Legierungen gebildete α-Al2O3-
Ausscheidungen die in dieser Arbeit gefundene Orientierungsbeziehung haben. Mader
schrieb die Bevorzugung der (110)-Orientierung der guten Passung der Al2O3-Prismenebene
(21̄1̄0) entlang der [11̄0]-Richtung in Nbbcc zu. Nach Mader stellt die (0001)S‖{110}Nb-
Konfiguration entsprechend eine energetisch günstigere Grenzfläche als andere Orientierun-
gen dar [182, 183]. Wagner [184] merkte zu diesem Ergebnis an, dass die Einstellung dieser
Orientierungsbeziehung bei erhöhten Temperaturen erfolgt. Bei der Abscheidung mittels
MBE fand Wagner entsprechend bei 900 ◦C zwar (111)-orientierte Körner, eine Erhöhung der
Temperatur auf 1100 ◦C resultierte hingegen in der (110)-Orientierung. Bei Betrachtung der
Gitterpassungen kommt Wagner zu dem Ergebnis, dass sich bei der Koaleszenz der einzelnen
Keime die (111)-Orientierung durchsetzen müsste. Für diese liegt die Fehlpassung für die
angegebenen parallelen Richtungen bei etwa 2%, im Fall der (110)-Orientierung beträgt diese
zwischen den dann parallelen Gitterrichtungen [011̄0]S und [001]Nb jedoch etwa 25%. In
dieser Wachstumsrichtung ist eine erhöhte Defektdichte zu erwarten, welche die Grenzflä-
chenenergie erhöht. Wagner [165] vermutete, dass die Keimbildung von (110)-orientierten
Nb-Körnern mit [111̄0]S‖{001}Nb auch durch Verunreinigungen auf dem Saphirsubstrat
bevorzugt wird und entweder eine erhöhte Defektdichte das kohärente Wachstum von
(111)-orientierten Kristalliten mit [21̄1̄0]S‖[101̄]Nb verhindert oder Kontamination die lokale
Struktur an der Grenzfläche und somit die Grenzflächenenergie verändern. Die Hypothese,
der entscheidende Einfluss liege bei der Reinheit der Substratoberfläche wird von Durbin
und Co-Autoren [185, 186] gestützt. Diese konnten das Wachstum von (110)-orientiertem Nb
auf (0001)-Saphir bei etwa 10−7 mbar zeigen, wogegen die Abscheidungen bei Wagner bei
5 · 10−10 mbar erfolgten. Der Restgasdruck in dieser Arbeit betrug rund 10−6 mbar und ist
eine plausible Erklärung für das Auftreten der (110)-Orientierung.
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7.2.4 Sauerstoff in APT

Für die Diskussion von Konzentrationswerten aus Atomsondendaten muss die Verlässlich-
keit von Sauerstoffgehaltsbestimmungen eingeordnet werden. Obwohl bei der Flugzeit-
Massenspektroskopie prinzipiell kein elementspezifischer systematischer Fehler auftritt,
wird für einige Oxide der erwartete stöchiometrische Sauerstoffgehalt unterschätzt. Dieses
Phänomen kann der neutralen Verdampfung zugeschrieben werden, einem bei Metalloxi-
den und -nitriden sowie Alkalihalogeniden bekannten Phänomen [187–189]. Karahka und
Co-Autoren [190] schlugen für Metalloxide aufgrund der geringeren Bindungsstärke der
Metallkationen eine bei niedrigeren Feldstärken erfolgende Verdampfung der Kationen vor.
Ionen in den resultierenden O-reichen Schichten würden in der Folge assoziativ desorbieren
und mit erhöhter Wahrscheinlichkeit neutrale Moleküle bilden, welche im elektrischen Feld
nicht auf den Detektor beschleunigt werden. Des Weiteren erschwert der Überlapp der Si-
gnale von O2

2+- und O+-Ionen im Massenspektrum grundsätzlich die exakte Bestimmung
der O-Konzentrationen [101]. Dieser Einfluss kann jedoch als nachrangig eingestuft werden,
wie auch verschiedene Autoren schlussfolgern [191, 192].

Wie am Ende von Abschnitt 2.6.5 beschrieben, wurden als APT-Parameter 50 K Grundtem-
peratur und eine Laserpulsenergie von 60 pJ eingestellt. Im Wesentlichen ist eine Erhöhung
beider Stellgrößen für die Datenausbeute vorteilhaft – beispielsweise durch eine verringer-
te Abrisswahrscheinlichkeit – der Datenqualität jedoch abträglich, unter anderem durch
erhöhte Oberflächendiffusion und die Erzeugung komplexerer Ionen. Die gewählten Wer-
te stellen daher einen Kompromiss dieser Einflüsse dar. Die durch die Spitze absorbierte
Laserenergie hängt nach der Planck-Einstein-Gleichung reziprok von der Wellenlänge der
Strahlung ab und beträgt im verwendeten LEAP 4000X HR etwa 3,5 eV. Garcia und Co-
Autoren [193] zeigten, dass mit 60 pJ Laserenergie

(
bei einer Laserpunktgröße von 2 µm

entsprechend 3 · 10−7 J · cm−2) eine Grundtemperatur von 300 K notwendig ist, um die
bestimmte Al-Konzentration auf 40 At.-% zu verringern. Bei deutlich geringeren Energien
von 2, 5 · 10−8 J · cm−2 ist hierzu immer noch eine Erhöhung auf etwa 150 K nötig. Es ist
allerdings fraglich, inwiefern durch eine solche Anpassung der Verdampfungsparameter
die scheinbare Zusammensetzung anderer Phasen unberührt bleibt –, beispielsweise der in
dieser Arbeit auftretenden Mischoxide, insbesondere an den Phasengrenzflächen. Auch ist
anzumerken, dass für diese Ergebnisse ein Extrem-Ultraviolett-Laser (EUV-Laser, Photonen-
energie etwa 45 eV) eingesetzt wurde. Miaja-Avila und Co-Autoren [194] sowie Chiaramonti
und Co-Autoren [195] mit Untersuchungen an Ga-Nitriden beziehungsweise SiO2 kommen
zu dem Schluss, dass diese nur durch zusätzliche, athermische Ionisierungsmechanismen
erfolgen, die mit konventionellen UV-Wellenlängen nicht zugänglich sind. Abbildung 5.29
zeigt zudem, dass neutrale Verdampfung nicht für alle Metalloxide in gleichem Maße auftritt.
Während Al2O3 auch in diesem Fall eine scheinbare Zusammensetzung von etwa 45 : 55
Al : O aufweist und O somit um rund 8,5 % unterschätzt ist, weicht das Sauerstoffsignal in
AlNbO4 mit rund 55 At.-% gegenüber den erwarteten 67 At.-% um 17,5 % ab, ist in NbO
mit 50 : 50 jedoch akkurat getroffen. Grund für das stark abweichende Verhalten von NbO
kann einerseits die aus stöchiometrischen Gründen geringere Wahrscheinlichkeit für neutrale
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Sauerstoffmoleküle, andererseits der Metallcharakter des NbO [29, 196, 197] sein.

7.2.5 Grenzflächen in gesinterten und gesputterten Proben

Die in den Abbildungen 4.11 und 4.12 auf Seite 36 und 37 beziehungsweise 5.7 und 5.8
auf Seite 48 und 49 gezeigten Konzentrationsprofile zeigen als auffallende Gemeinsamkeit
einen Grenzflächenbereich mit von den umliegenden Phasen abweichender Zusammen-
setzung. In allen Fällen ist hierbei zwischen Aluminiumoxid und Metall ein sukzessives
Absinken der Sauerstoffkonzentration zu verzeichnen, während für die Elemente Al und
Nb beziehungsweise Ta Plateaus mit unterschiedlicher Ausprägung erkennbar sind. Die
Breite dieses Phänomens beträgt einige Nanometer, wobei die Breite der Konzentrations-
gradienten und somit auch dieser Bereich mit ansteigendem Kippwinkel der präparierten
Grenzfläche aufgrund der geringeren Präzision von APT in der x-y-Ebene zunimmt. Die
Gestalt der Konzentrationskurven und die örtliche Lage der Plateaus lässt zunächst eine
Substitution von Al durch das Refraktärmetall in Al2O3 vermuten. Die Löslichkeit von Al2O3

für Nb gilt jedoch als vernachlässigbar gering [140, 179, 198]; dies ist auch für Ta anzuneh-
men (Abbildung 7.2). Einen Einfluss können hingegen Nb-/Ta-Oxide an den zu sinternden
Pulverpartikeln haben. Thermodynamisch herrscht zwar nach Abbildung 7.1 bei 1200 ◦C und
auch bei höheren Temperaturen [110] bei Kontakt von Al2O3 und NbO keine ausreichende
Sauerstoffaktivität für die Bildung von Aluminiumniobaten vor. Jedoch ist in Nbbcc und Tabcc

eine signifikante Sauerstoffkonzentration zu erkennen, weshalb durch dieses zusätzliche
Sauerstoffreservoir die Ausbildung einer dünnen Reaktionsschicht, möglicherweise als Mo-
nolage, nicht auszuschließen ist. Auch zeigen die in Abbildung 5.29 dargestellten Daten, dass
die Bildung von AlNbO4 bei Vorliegen von NbO und Al2O3 möglich sein kann. Im Fall von Ta
ist hingegen – wie in Kapitel 7.1 diskutiert – die Ausbildung einer Reaktionsschicht einfacher,
da sich AlTaO4 bereits bei zusätzlicher O-Aktivität an einer Al2O3-Tabcc-Grenzfläche bilden
kann. Die Grenzflächenrauheit könnte ein zusätzlicher Grund für die Kurvenplateaus sein.
Obwohl Grenzflächenkrümmungen durch die Verwendung von auf Isoflächen bezogenen
Proxigrammen minimiert werden, könnte lokale Rauheit zu einer geringfügigen Überlap-
pung der beiden Phasenbereiche führen. Da im Fall von Abbildung 4.11 das Sauerstoffsignal
hiervon unberührt zu bleiben scheint, könnte es sich um einen Überlapp von Al2O3 und
Nb-Grenzflächenoxid handeln, etwa NbO. Im Fall von Abbildung 4.12 gilt dies für einen
möglichen Überlapp von Al2O3 und AlTaO4. Für die Ermittlung der Grenzflächensegre-
gationen in beiden Messungen muss auf die fehlenden kristallografischen Informationen
über die Orientierungsbeziehung der Phasen hingewiesen werden. Auch ist die Statistik
der Konzentrationsbestimmungen begrenzt belastbar, da es sich um lokale Segregationen
handelt. Über die am Ende von Abschnitt 4.2 diskutierten Fehlerschranken hinaus müssten
für die Charakterisierung des gesamten Schichtverbundes Messungen an unterschiedlichen
Probenstellen vorgenommen werden; dies war aus Aufwandsgründen nicht möglich. Die in
Abbildung 4.13 gezeigten Leiterdiagramme ergeben für die Ta-haltige Probe im Vergleich mit
der Nb-haltigen ausgeprägtere Grenzflächensegregationen von Si und Na, hingegen ist jene
von C etwa vergleichbar. Die für Nb signifikantere Grenzflächenschicht könnte neben der
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unterschiedlichen Grenzflächenkippwinkel in den APT-Spitzen auch Folge dieser für Al2O3-
Ta weniger ausgeprägten Segregationen sein. Da die Si-Segregation in der in Abschnitt 4.2
durchgeführten Rechnung einer halben Atomlage von Nbbcc (001) (beziehungsweise Tabcc

(001)) entspricht, könnte bei Annahme einer Monolage Sauerstoff eine kompetitive Segregati-
on relevant sein; im Fall von Nb wurde eine deutlich geringere Besetzung von rund einem
Sechstel einer Nb-(001)-Lage bestimmt. Bezüglich der tatsächlichen Breite des Segregations-
bereichs ist die Korngrenzenbreite von Belang. In vielen Veröffentlichungen wird ein Wert
um 0,5 nm angegeben [199], jedoch muss der Begriff weiter ausgeführt werden. Üblicher-
weise [199] bezeichnet die Diffusionskorngrenzenbreite (englisch diffusional grain boundary
width) die effektive Breite der Zone mit erhöhter Diffusionsrate, die strukturelle Korngren-
zenbreite (englisch structural grain boundary width) die Dicke einer Region mit verringerter
planarer Fernordnung. Chellali [200] führte eine dritte Bezeichnung ein, die Segregationskorn-
grenzenbreite (englisch segregational grain boundary width) als einen Bereich mit bis zu 3 nm
Ausdehnung, in dem sich Segregationsatome aufhalten. Bei Annahme einer Verteilung der
Segregationsatome auf einer Breite von bis zu 3 nm ergeben sich bei entsprechend nun neun
Netzebenen deutlich geringere Besetzungsdichten; im Fall von Si durchschnittlich rund 5 %
in Al2O3-Nb und 2 % in Al2O3-Ta. Die Segregationen können etwa aus den in Abschnitt 2.4.1
genannten Quellen stammen: Phasen wie Na2O und SiO2 oder metastabile Aluminate wie
Na2O · 11Al2O3 (β-Al2O3) sind übliche Verunreinigungen in Al2O3-Pulvern, C ist neben O
und N in den Refraktärmetallpulvern zu finden.

Im Fall der gesputterten Proben ergeben sich herstellungsbedingt gewisse Unterschiede.
Aufgrund der kinetischen Bedingungen beim Sputterprozess könnte eine Implantation
von Nb oder Ta bei der Abscheidung vermutet werden. Da während der Abscheidung
bei Raumtemperatur keine Vorspannung angelegt wurde, sind für die Refraktärmetallatome
kinetische Energien von lediglich wenigen eV zu erwarten. Bei Implantationsversuchen haben
die abgeschiedenen Atome dagegen üblicherweise Energien in der Größenordnung einiger
keV [201, 202]. Aufgrund der TEM-Aufnahmen auf Seite 45 ist vielmehr anzunehmen, dass
ein wesentlicher Einflussfaktor die lokale Rauheit an der Grenzfläche ist. Die Spezifikation
durch den Hersteller ist Ra < 1 nm; in Anbetracht der in Abbildung 5.7 nahezu vertikal
verlaufenden Al2O3-Nbbcc-Grenzfläche und der dadurch geringen räumlichen Präzision
prinzipiell ausreichend für die beobachteten Konzentrationvariationen. Durch das nicht
erfolgte Plasmaätzen der Substrate, des Restgasdrucks der Größenordnung 10−6 mbar und
Verunreinigungen des Ar-Prozessgases (≤ 1 ppm) ist das Vorliegen adsorbierter Moleküle an
der Substratoberfläche beziehungsweise das Abscheiden von Sauerstoff möglich. Sowohl in
Abbildung 5.7 als auch 5.8 ist das jeweilige Metall an O übersättigt, kann also wie im Fall der
feldunterstützt gesinterten Proben als O-Reservoir dienen. Die messtechnisch verbreiterten
Gradienten in Al2O3-Nb ermöglichen das Erkennen einer Schulter im O-Konzentrationsprofil
bei 0 nm, ein weiterer Hinweis auf eine zusätzliche Oxidschicht an der Grenzfläche. Für
Al2O3-Ta in Abbildung 5.8 ist keine solche Schulter erkennbar, jedoch ein deutlicher Anstieg
des Al-Signals bei gleichzeitiger Abnahme des O-Gradienten. Das Ansteigen von Al und
Ta könnte auf die Bildung einer intermetallischen Phase schließen lassen, jedoch sind die
Bedingungen für die hierfür nötige Reduktion des Al2O3 nicht gegeben. Hingegen verläuft die
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Abnahme des Al-Signal bei der Distanzmarke -6 nm deutlich steiler als der Sauerstoffgradient;
ein Hinweis auf zusätzlichen Sauerstoff neben Al2O3. Ähnlich wie im Fall des möglichen
NbO an der Grenzfläche Al2O3-Nbbcc könnte hier eine Oxidschicht vorliegen; ob es sich
hierbei bereits um die Bildung von AlTaO4 handelt, ist unklar. In den folgenden Kapiteln
wird das Verständnis der Phasenbildung in beiden Schichtsystemen sukzessive vertieft.

7.3 Reaktionen durch Wärmebehandlungen

In Abschnitt 4.1 wurde das unterschiedliche Reaktionsverhalten von Nbbcc und Tabcc vor-
gestellt. Im Ausgangszustand der auf Saphir abgeschiedenen Metallschichten wurden wie
bei den feldunterstützt gesinterten Proben Hinweise auf die Bildung von Grenzflächenoxi-
den gefunden, diese besitzen allerdings lediglich Ausdehnungen von wenigen Atomlagen.
Bei einer Wärmebehandlung (Probenzustände Nb-30-N und Ta-20-N, Abbildungen 5.9 und
5.10) konnten wesentliche Unterschiede zwischen den Refraktärmetallen gezeigt werden. Für
Al2O3-Nbbcc wurden mit zunehmender Entfernung von der äußeren Oberfläche verschiedene
binäre Nioboxide gebildet, jedoch kein mit REM-Methoden aufzulösendes Aluminiumniobat
am Substrat. Im Fall von Al2O3-Tabcc hingegen ist unter der äußeren Ta2O5-Deckschicht
Ta-Mischkristall mit einer Aluminiumtantalat-Reaktionsschicht am Saphirsubstrat zu finden.
Im Folgenden wird geklärt, unter welchen Bedingungen sich auch in einem Al2O3-Nbbcc-
Schichtverbund eine Metallat-Reaktionsschicht ausbilden kann.

Abbildung 5.11 auf Seite 53 zeigt das vor allem oberflächennahe Vorliegen C- und N-haltiger
Körner in der Nb-Schicht nach einer Wärmebehandlung bei 1600 ◦C. Die mit APT erhaltenen
lokalen Zusammensetzungen dieser Phase (Tabelle 5.2 auf Seite 54) sind in Abbildung 7.5
eingezeichnet. Nb bildet eine vollständige Mischkristallreihe der Karbonitride mit Sum-
menformel Nb2(Cx, N1−x) [203], wobei alle hier gefundenen Zusammensetzungen auf der
N-reichen Seite des Phasengebietes zu finden sind. Mit abnehmender Entfernung zur äußeren
Oberfläche sinkt der C-Gehalt beziehungsweise nimmt der N-Gehalt zu (Position 1 bis 4).
Für CO-CO2-Gasatmosphären gilt üblicherweise eine lineare Oxidationskinetik [204, 205],
wobei CO2 beziehungsweise CO an der Oberfläche des nativen Metalloxids adsorbiert und
zu atomaren Bestandteilen dissoziiert, jedoch mit einer gewissen Wahrscheinlichkeit auch
wieder desorbieren kann. Durch Abgabe von Elektronen kann sukzessive eine Chemisorption
und schließlich Einbau und Diffusion ins Kristallgitter oder an Korngrenzen erfolgen. Cullis
und Yates [206] zeigten des Weiteren, dass sich ab 1400 ◦C (CN)2 (Dicyan) aus der Reaktion
von N2 mit Graphit bilden kann, ein Eintrag von C und N in Nbbcc wäre demnach auch über
diese Verbindung möglich. Mit Blick auf das Diffusionverhalten von C und N könnten beide
Elemente an den Korngrenzen erwartet werden, da zumindest ihre Volumendiffusionsge-
schwindigkeit in Nbbcc vergleichbar ist [44]. Der höhere N-Gehalt in den Karbonitriden und
der Fund von O und N an den Nb-Korngrenzen bei Abwesenheit von C ist angesichts der
gemessenen Gaskonzentrationen von CO, N2 und H2O (und somit der Aktivitäten an der
Probenoberfläche) allerdings zu erwarten. Zudem nähern sich die Volumendiffusionskon-
stanten von C und N in Nbbcc jener von O mit zunehmender Temperatur zwar an, letztere ist
jedoch bei 1600 ◦C noch etwa eine Größenordnung höher [44].
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ABBILDUNG 7.5: Isothermer Schnitt des ternären Phasendiagramms bei 1250 ◦C [207]. Die in Tabel-
le 5.2 auf Seite 54 aufgelisteten Zusammensetzungen 1-4 sind mit roten Kreisen markiert.

Die N2-reiche Atmosphäre hat demnach Mischkristalle vom Typ der in den zuvor untersuch-
ten, ohne N2 gesinterten Proben gefundenen [110] erzeugt. Endler und Co-Autoren [208]
fanden in kaltisostatisch gepressten und nachfolgend drucklos gesinterten Al2O3-Ta-Proben
das β-Karbid Ta2C0,95 [209], welches sich wie im vorliegenden Fall aus der Ar/CO/CO2-
haltigen Atmosphäre durch eine Dissoziation von CO und CO2 an der Probenoberfläche
bilden kann. Im Gegensatz zu Nbbcc kann hierbei der neben dem abreagierten Kohlenstoff
verfügbare Sauerstoff wie in Abschnitt 7.1 besprochen in Kontakt mit Al2O3 und Tabcc zu
AlTaO4 reagieren. Für die Karbide Nb2C und Ta2C wird in der Literatur üblicherweise eine
hohe elektrische Leitfähigkeit und gute Bruchzähigkeit genannt [210], jedoch lassen die in
der BSE-Aufnahme (Abbildung 5.11) erkennbare Rissbildung und die APT-Spitzenabrisse
(Abbildung 5.12) eine Versprödung durch diese Phasen vermuten.

7.4 Korngrenzenoxidation und Grenzflächenausscheidungen

Abbildung 5.13 bestätigt, dass die durch EDX bestimmten hohen Sauerstoffgehalte in Nbbcc

und Tabcc in den Abbildungen 5.9 und 5.10 im Wesentlichen Folge von O-Diffusion an Korn-
grenzen sind. Der ermittelte Sauerstoffexzess an der untersuchten Korngrenze (Distanz
vom Substrat etwa 20 µm, beziehungsweise 10 µm von der Schichtoberfläche) beträgt et-
wa 26 Atome · nm−2, die unter Annahme einer Nb-(001)-Ebene erhaltenen drei Atomlagen
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Sauerstoff würden sechs Netzebenen NbO als Korngrenzenphase entsprechen. Für den vorlie-
genden Fall ist die in Abschnitt 7.2.5 genannte Segregationskorngrenzenbreite nicht sinnvoll,
da es sich um keine Segregation durch Überschreitung der Löslichkeit im Volumen handelt.

Abbildung 5.19 zeigt deutlich die chemischen Unterschiede zwischen einer Position in der
Nb-Schicht und am Saphirsubstrat. Während die Korngrenzen in Nbbcc stark mit Sauerstoff
angereichert sind, ist der O-Exzess an der Nb-Korngrenze in Nähe des Substrats weniger
ausgeprägt. Obwohl Experimente mit 18O-Sauerstoffatmosphäre die Herkunft der an den
Korngrenzen gelösten Atome durch ein entsprechend abweichendes Isotopenverhältnis in
den APT-Massenspektren besser aufklären könnten, kann auch durch Vergleich der beiden
Situationen angesichts der Diffusionsweite auf eine Herkunft aus der Gasatmosphäre ge-
schlossen werden; insbesondere, da im ersten Fall größere Mengen N an den Korngrenzen
gefunden wurde. Die neben dem auf Seite 82 gezeigten, in der Literatur verfügbaren Al-
Nb-O-Phasendiagramme [110, 140, 198] sagen keine gleichzeitige Löslichkeit von Al und
O in Nbbcc, sondern das Ausscheiden von Al2O3 voraus. Am Substrat wurden dagegen
in Nbbcc neben einem erhöhten Sauerstoffgehalt etwa 0,5 At.-% Al gefunden. In früheren
Arbeiten wurden Reaktionen zwischen der Keramik und dem Metall aufgrund der vernach-
lässigbaren Löslichkeit von Nb in Al2O3 bereits als (Auf-)Lösung der Keramik im Metall
beschrieben [211]. Burger und Co-Autoren [176, 212] berichten für ihre diffusionsgebondeten
Al2O3-Nbbcc-Proben von einer Auflösung und erneuten Ausscheidung von Al2O3 bei Tempe-
raturen oberhalb 1500 ◦C. Burger gibt zudem an, dass das Lösungsvermögen für Al2O3 mit
abnehmendem O-Partialdruck in Nbbcc zunimmt. Der geringe Anteil von 0,5 At.-% Al lässt
entsprechend darauf schließen, dass der weit überwiegende Anteil des in Nbbcc gelösten O
nicht aus dem Substrat stammt. Der mit APT bestimmte O-Gehalt im Volumen beträgt in die-
sem Bereich rund 10 At.-%, also selbst für 1600 ◦C deutlich über der Löslichkeitsgrenze (etwa
6 At.-%) [43]. Die Ausscheidung von NbO wäre zu erwarten, die statistische Datenanalyse
liefert allerdings keine Hinweise auf sauerstoffreiche Cluster. Es kann angenommen werden,
dass die Bildung der Keime bereits erfolgte, diese für einen Nachweis jedoch noch keine
ausreichende Größe erlangt haben. Bei Betrachtung von Abbildung 5.15 auf Seite 57 fällt in
diesem Zusammenhang die unebene Grenzfläche zwischen Substrat und Nb-Schicht ins Au-
ge. Der deutlich vom abgeschiedenen Zustand abweichende Verlauf kann durch dieses Lösen
und Wiederausscheiden von Al2O3 in Nbbcc erklärt werden. Nach Burger und Co-Autoren
werden Al und O in Nbbcc gelöst, diffundieren bei der Abkühlung aber zurück zur Grenzflä-
che und bilden dort erneut Al2O3 [176, 212]. In ihrem Fall ergibt sich eine Schicht von etwa
30 nm Dicke [212], welche in guter Übereinstimmung mit der in Abbildung 5.15 auf Seite 57
sichtbaren Variation des Grenzflächenverlaufs ist. Die dem Al-Nb-O-Phasendiagramm bei
Eusterholz und Co-Autoren [110] zugrundeliegenden thermodynamischen Daten sehen bei
1600 ◦C keine gleichzeitige Löslichkeit für Al und O in Nbbcc vor. Auch andere vergleichbare
ternäre Phasendiagramme zeigen keinen solchen Homogenitätssbereich für das Refraktärme-
tall [213, 214]; es besteht somit wesentliches Potenzial für die Untersuchung der Löslichkeit
keramischer Phasen in Refraktärmetallen bei hohen homologen Temperaturen.
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Nb-Korngrenzen stellen davon unabhängig der Al2O3-Nbbcc-Grenzfläche Sauerstoff zur Ver-
fügung. Dieser oxidiert zunächst die umliegende Nbbcc-Matrix, dann auch die Grenzfläche
zum Substrat (roter Bereich in Abbildung 5.16 auf Seite 58). Das Ellingham-Diagramm in
Abbildung 2.3 zeigt, dass die Reduktion von Al2O3 (∆G1600◦C =−718 kJ ·mol−1) lediglich
durch Oxidation von Nbbcc zu NbO (∆G1600◦C =−504 kJ ·mol−1) thermodynamisch nicht be-
vorzugt ist. Im Al-Nb-O-System (Seite 82) stehen jedoch die Oxide Al2O3, NbO2 und AlNbO4

in thermodynamischem Gleichgewicht (gelbes Dreiphasengebiet): diese Situation herrscht
in Abbildung 5.17 vor. Wiederum weisen Grenzflächenbereiche in größerer Entfernung von
Nb-Korngrenzen zwar einen insgesamt erhöhten Sauerstoffgehalt auf, jedoch kein mit APT
auflösbares Grenzflächenoxid (Abbildung 5.18b) und erscheinen dem Ausgangszustand
ähnlich (Abbildung 5.7 auf Seite 48). Das zwischenzeitliche Auflösen des Al2O3-Substrats in
Nbbcc kann entsprechend nicht alleinige Ursache für die Bildung von Aluminiumniobat sein,
da sonst entlang der gesamten Grenzfläche eine solche Reaktionsschicht ausgebildet werden
müsste. Ob jedoch die beobachtete Bildung von AlNbO4 neben der Sauerstoffzufuhr über
Nb-Korngrenzen auch Folge des in Nbbcc verfügbaren Al und O aus dem Substrat ist, kann
nicht eindeutig gesagt werden. Das in Abbildung 5.14 auf Seite 56 gezeigte Grenzflächenpar-
tikel kann angesichts dieser Überlegungen in Übereinstimmung mit dem EDX-Linienprofil
als weiter gewachsene AlNbO4-Ausscheidung identifiziert werden. Das Auftreten solcher
Partikel kann gegenüber anderen oxidierten Bereichen, in denen Keimwachstum noch nicht
gleichermaßen fortgeschritten ist, durch Verunreinigungen oder Terrassen auf dem Substrat
erklärt werden, die eine bevorzugte Keimbildung ermöglichen. Die Position des Partikels –
wie auch jener im Anhang auf Seite 148 gezeigten – an der Grenzfläche und nicht innerhalb
des Nbbcc deutet auf eine Grenzflächenreaktion ohne Einfluss der Auflösung von Al2O3 hin.

Mit den Ergebnissen des Kapitels 5.2.3 kann somit die spezielle Situation gezeigt werden,
dass auch bei Vorliegen von Nb-Mischkristall an der Grenzfläche zu Al2O3 eine Reaktion
der Keramik und des Refraktärmetalls eingestellt werden kann. Die Bildung von AlNbO4

ist aus den thermodynamischen Daten bereits bei Vorliegen von NbO2 zu erwarten (Abbil-
dung 7.1), jedoch keineswegs selbstverständlich, da AlNbO4 experimentell bislang nur als
Reaktionsprodukt von Al2O3 und Nb2O5 dargestellt wurde.

7.5 Oxidation im System Nb-Al

In Abschnitt 2.2 wurde das Problem der fehlenden Oxidationsbeständigkeit von Nb-Al-
Legierungen in sauerstoffreichen Atmosphären beschrieben. Gegenstand der Untersuchun-
gen in Abschnitt 5.3 war die Einstellung der Oxidphasenbildung in Abhängigkeit des Al-
Gehaltes, insbesondere die Ausscheidung von Al2O3 anstelle von binären oder ternären
Nioboxiden.

7.5.1 Nb-Al-Schichten

In den Diffraktogrammen der Nb-Al-Schichten (Abbildungen 5.21, 5.22 und A10) können
verbreiterte Intensitätsmaxima ausgemacht werden. Der Versuchsaufbau mit segmentiertem
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Target führt zu großen lateralen Konzentrationsvariationen in den Schichten; die Verbrei-
terung der Maxima wird zudem durch die Korngröße und Gitterdefekte begünstigt. Die
Verschiebung der Lagen mit zunehmendem Al-Gehalt wurde für eine Untersuchung der
Gitterparameter verwendet und mit lichtbogengeschmolzenen Proben verglichen.

Die Vegardsche Regel [215] besagt, dass der Gitterparameter eines binären Mischkristalls
der gewichtete Mittelwert jener der beiden Komponenten ist. Der um etwa 5 % geringere
Atomradius von Al [216] führt zu einer Verringerung des mittleren Gitterparameters bei
Einbau von Al in Nbbcc. Aufgrund der beschränkten Mischbarkeit und der unterschiedlichen
Kristallgitter der beiden Komponenten ist jedoch kein linearer Verlauf zu erwarten. Bei Jorda
und Co-Autoren [136] kann für bis zu etwa (21± 1) At.-% Al allerdings ein solcher nahezu
linearer Verlauf beobachtet werden. Obwohl die Autoren im Gegensatz zur vorliegenden
Arbeit aus dem Nbbcc-Einphasengebiet abgeschreckte Proben untersuchten, ist die Frage
nach der Löslichkeitsgrenze für Al in magnetrongesputterten Schichten interessant. Für
eine Auftragung nach Vegard bedarf es zweier Grenzphasen mit identischer Kristallstruk-
tur. Vailionis und Co-Autoren [217] berichten das Auftreten einer bcc-Al-Phase mit einem
Gitterparameter von a = 2,866 Å, jedoch für Drücke oberhalb 100 GPa. Mittels Methoden
der Dichtefunktionaltheorie lassen sich allerdings Gitterparameter für experimentell (noch)
nicht zugängliche Strukturen berechnen; ein solcher ist in The Materials Project [137] für ein
kubischraumzentriertes Al-Gitter mit aAl,bcc = 3,18(2) Å hinterlegt. Für Abbildung 5.20 auf
Seite 63 wurde dieser Gitterparameter als Funktionswert der roten Verbindungslinie bei
100 At.-% Al verwendet. Im Vergleich zur Ausgleichsfunktion der Literaturdaten ergibt sich
eine leicht unterschiedliche Steigung; bei einem Gitterparameter der reinen Nb-Schicht von
3,3 Å wäre die Abweichung jedoch unwesentlich.

In den untersuchten Schichten wurde für einen sukzessive ansteigenden Al-Gehalt das Auf-
treten von Nb3Al (δ) mittels APT bestätigt beziehungsweise für die Proben bei höheren
Al-Konzentrationen das Vorliegen der weiteren Aluminide aus den Röntgendiffraktogram-
men abgeleitet. Kammerdiner und Luo [218] schätzten für hochfrequenzgesputterte und
nachfolgend mehrere Tage bei 800 ◦C geglühte Nb-Al-Schichten das Auftreten der einzelnen
Niobaluminide über die Änderung der Supraleitungssprungtemperatur als Funktion des
Al-Gehaltes ab. Hier treten Änderungen im Kurvenverlauf bei etwa 9 (Minimum), 20 (Beginn
eines Plateaus) und 30 At.-% Al (erneutes Absinken) auf. In den letzten beiden Fällen stimmt
dies mit der Lage der Begrenzungslinien des δ-σ-Zweiphasengebiets überein, der Al-Gehalt
von 9 At.-% liegt dagegen inmitten des Zweiphasengebiets Nbbcc-δ. Die in Abbildung 5.23
gezeigte Messung bestätigt dieses Ergebnis, da dort ein maximaler Al-Gehalt in Nbbcc von
etwa 9 At.-% gefunden wurde. Dieser Wert entspricht der Löslichkeit von Al in Nbbcc bei
etwa 1200 ◦C und deutet darauf hin, dass durch Sputtern bei hohen Leistungen Nb-Schichten
mit übersättigten Mischkristallen gebildet werden.
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7.5.2 Oxidphasenbildung in Abhängigkeit des Al-Gehaltes

Abbildung 5.24 auf Seite 67 zeigt die wärmebehandelten Metallschichten. Augenscheinlich
liegt abhängig von der Al-Aktivität ein deutlich unterschiedliches Oxidphasenbildungsver-
halten vor; in allen Fällen mit einer ausgeprägten inneren Oxidation. Eine solche tritt auf,
wenn die Permeabilität – das Produkt aus Diffusivität und Löslichkeit – von Sauerstoff in der
Matrix größer ist als die des betrachteten Legierungspartners [125]. Bei etwa (5± 0,3) At.-%
Al ist die gegenüber dem verfügbaren Sauerstoff geringe lokale Al-Aktivität auch für die
innere Ausscheidung von Al2O3 nicht ausreichend; stattdessen treten Aluminiumniobate
auf. Auffällig ist die fehlende Nb2O5-Deckschicht, die jedoch durch eine schlechte Haftung
und der stark anisotropen thermischen Ausdehnungskoeffizienten der beteiligten Phasen
abgeplatzt sein könnte. Bis etwa zur Schichtmitte entspricht die Abfolge der gebildeten
Schichten dem für eine abnehmende Sauerstoffaktivität erwarteten Fall. In Abbildung 7.6
ist der quasibinäre Schnitt Al2O3-Nb2O5 dargestellt. Mit zunehmendem Nb- und O-Gehalt
liegen die Phasen Al2O3, AlNbO4, AlNb11O29, AlNb49O124 und Nb2O5 vor. Zwischen den drei
Niobaten treten zwei Eutektika auf, von denen jenes zwischen AlNbO4 und AlNbO11O49 als
oberste Schicht zu finden ist. Dieses ist bei 1450 ◦C flüssig, was die Entfernung des darüber-
liegenden Nb2O5 befördert haben dürfte. Im verbliebenen äußeren Bereich der Probe liegt
der Sauerstoffpartialdruck zum Ende der Wärmebehandlung demnach unterhalb des Zerset-
zungsdrucks von AlNb49O124 und Nb2O5. Für die untere Schichthälfte kann ein Fortschreiten
der in Abschnitt 5.2.3 untersuchten Situation beobachtet werden. Der über Korngrenzen
schnell ins Schichtinnere diffundierende Sauerstoff erreicht die Grenzfläche zum Substrat;
bei ausreichender O-Aktivität bildet sich dort nach dem Auftreten von Nioboxiden AlNbO4,
welches durch Reaktion des Substrats mit oxidiertem Nbbcc wächst.

ABBILDUNG 7.6: Quasibinärer Schnitt Al2O3-Nb2O5 mit AlNbO4 und den weiteren, in Abbildung 7.1
nicht gezeigten Al-Niobaten AlNb11O29 und AlNb49O124 nach Gebauer und Co-Autoren [140].
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Die in weiter oben liegenden Bereichen höhere Sauerstoffaktivität resultiert in einer Um-
setzung des Nb-Al-Mischkristallvolumens. Thermodynamisch wäre auch bei geringsten
Al-Konzentration ein Gleichgewicht zwischen Nbbcc und Al2O3 zu erwarten (Abbildung 7.1).
In Abbildung 7.7 sind die Volumendiffusionskonstanten für die in dieser Arbeit relevanten
Elemente in den in der Literatur berichteten Temperaturbereichen aufgetragen. Zwar über-
steigt die Löslichkeit von Al in Nbbcc jene von O (etwa 11 gegenüber 3,5 At.-%, vergleiche
Abbildungen 7.1 und 2.2), das höhere Diffusionsvermögen von O führt demnach jedoch zur
kinetisch bedingten Bildung der Nb-reichen Niobate. Die niedrige Schmelztemperatur des
Eutektikums und die Reaktion zwischen Schicht und Substrat stellen ein kompliziertes, für
den Anwendungsfall zu vermeidendes Oxidationsverhalten dar.
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ABBILDUNG 7.7: Diffusionskonstanten für C, O, Al und N in Nbbcc, aufgetragen in den publizierten
Temperaturbereichen [44].

Bei einem höheren Al-Gehalt von (8± 0,3) At.-% liegt ein Zwischenzustand vor: Zwar bilden
sich weiterhin in einem Großteil der Schicht Oxide, an der Grenzfläche mit dem Substrat
ist aber noch Nb-Mischkristall erhalten geblieben. Etwa die untere Hälfte der Schicht ist
mit Al2O3-Ausscheidungen durchsetzt. Durch diese Verarmung an Al liegt als Matrix NbO
vor. Grund für das Ausbleiben der Al2O3-Bildung im oberen Bereich kann die zu geringe
Al-Aktivität gegenüber Sauerstoff sein, wodurch eine sofortige Oxidation zu den gegenüber
Al2O3 sauerstoffreicheren Niobaten erfolgt. Mit zunehmender Tiefe nimmt der Sauerstoff-
partialdruck jedoch ab und erreicht an der Grenzfläche zum NbO den Zersetzungsdruck
des vorliegenden Niobats. Sobald die Bildung von NbO bevorzugt ist, scheidet sich Al lokal
als Al2O3 aus, welches mit zunehmender Glühdauer vergröbert. Aufgrund der fehlenden
passivierenden Deckschicht ist anzunehmen, dass bei längerer Glühdauer eine vollständige
Umsetzung der Schicht zu Oxiden erfolgt.
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Die Bildung von Al-Niobaten tritt ab (12,5± 0,3) At.-% Al schließlich nicht auf. Die Matrix
setzt sich nun analog einer reinen Nb-Schicht um; unter einer Nb2O5-Deckschicht ist ein
signifikanter Anteil der Schicht weiterhin metallisch. Bei der gegenüber den vorigen Proben
deutlich höheren Konzentration ist Al vollständig in Al2O3 gebunden; als Ausscheidungen
im Volumen und als dünne Schicht unterhalb von Nb2O5. Neben Nbbcc liegt anfangs jedoch
auch Nb3Al vor, welches aufgrund der Verarmung an Al mutmaßlich in Nbbcc umgesetzt
wird. Im Vergleich zur vorherigen Probe (Abbildung 5.24b) scheint an der Grenzfläche zum
Substrat ein buckling-Phänomen [219] aufzutreten: Die Veränderung des molaren Volumens
durch Phasenumwandlung induziert mechanische Spannungen in der Schicht, welche durch
Rissbildung an der Grenzfläche mit anschließender Faltenbildung abgebaut werden können.
An diesen Stellen können an der Grenzfläche durch Kontakt mit der Atmosphäre Oxide
gebildet werden. Dieser Vorgang ist möglicherweise erst bei der Abkühlung eingetreten, da
in Abbildung 5.24c trotz dadurch erhöhter O-Aktivität kein Unterschied in der Größe und
Verteilung der Al2O3-Ausscheidungen zwischen Nbbcc (hell) und NbO (dunkel) im unteren
Schichtbereich besteht. Ein solcher Unterschied ist allerdings in Abhängigkeit der Schichtdi-
cke zu erkennen. Während in den oberen Bereichen Ausscheidungen mit Durchmessern von
bis zu wenigen Mikrometern zu erkennen sind, liegt entlang des Substrates – jedoch in einem
Abstand von etwa 2-3 µm – ein feinerer Saum an Al2O3-Partikeln vor. Ein naheliegender
Grund ist die unterschiedliche Korngröße in Substratnähe und in den darüberliegenden
Schichtbereichen. Der darunterliegende, an Al verarmte Bereich deutet auf ein Wachstum des
Substrats durch Al aus dem Mischkristall hin. Die Größe der Ausscheidungen scheint mit der
lokalen Ausgangskorngröße zu skalieren; dies war ein Anhaltspunkt für die in Abschnitt 5.3.3
gezeigten Untersuchungen, inwiefern der Ausscheidungsbildung eine Segregation von Al an
Nbbcc-Korngrenzen vorangeht. Diese Ergebnisse werden in Abschnitt 7.5.3 besprochen. Trotz
der zusätzlichen Oxidation durch Spaltbildung am Substrat kann der Sauerstoffgettereffekt
durch Al im Vergleich mit der reinen Nb-Probe (Abbildung 5.9) abgeschätzt werden. In dieser
ist bei einer Ausgangsschichtdicke von 30 µm zwar auch Nbbcc in Nähe des Substrates erhal-
ten geblieben, jedoch sind die Schichtdicken der Oxide deutlich ausgeprägter. Für Nb2O5 und
NbO beträgt diese in Summe bis zu etwa 22 µm, die Dicke des Nbbcc durchschnittlich 12 µm.
Bei Annahme von Volumenkonstanz des nicht reagierten Nbbcc wurden 18 µm der ursprüng-
lichen Nb-Schicht in Oxide umgesetzt, das entspricht in etwa der gesamten Ausgangsdicke
der Nb-Al-Schicht (Abbildung A9 auf Seite 149).

Für einen Al-Gehalt von (24,5± 0,5) At.-% (Abbildung 5.24d) ist in erster Linie der deutliche
Unterschied in der Größe der Al2O3-Ausscheidungen in der unteren und oberen Schichthälfte
auffallend. Beispielsweise im unteren rechten Bildbereich wirkt ihre Morphologie zudem wie
aus der Schmelze erstarrt. Dies ist in der Al-reichsten Probe mit (50± 2) At.-% Al) noch deut-
licher: Während stark vergröberte Ausscheidungen auftreten und im oberen Schichtbereich
eine Verarmung aufgrund von Al-Auswärtsdiffusion zu erkennen ist, zeigen die feineren
Ausscheidungen in der unteren Schichthälfte eine ähnlich stengelartige Morphologie. Von
allen möglichen Phasen sind lediglich die Nb-reichen Al-Niobate bei 1450 ◦C schmelzflüssig.
So kann aufgrund der hohen Al-Konzentration statt Nioboxiden ein Niobatgemisch gebildet
worden sein. Die im Vergleich zu Nb-Al-01-N (Abbildung 5.24a) sehr ebene Grenzfläche zum
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Substrat lässt nicht auf eine Reaktion schließen. Es ist anzunehmen, dass durch Diffusion
von O an Korngrenzen lediglich eine Oxidation zu Al-Niobaten erfolgte und das Gefüge
lokal aufgeschmolzen ist. Der in der Folge erhöhte Materialtransport kann zu einer Lösung
von Al und O in der Matrix geführt haben. Bei der Abkühlung kann durch die in der Matrix
abnehmenden Löslichkeiten die Bildung feiner Al2O3-Ausscheidungen erfolgen.

Bezüglich der Adhäsion der Schichten auf dem Al2O3-Substrat ist ein eindeutiger Trend
zu beobachten. Bei sehr geringen Al-Gehalten erfolgt eine Reaktion zu AlNbO4 an der
Grenzfläche, welches zwar elektrisch isolierend und von Al2O3 und Nbbcc sehr verschiedene
thermische Ausdehnungskoeffizienten besitzt, jedoch nicht zu Delaminationen der Schicht
führt. Bei einem Al-Gehalt an der Löslichkeitsgrenze (Abbildung 5.24b) ist die Grenzfläche
aufgrund des erhalten gebliebenen Nb-Mischkristalls weiterhin in Gänze intakt. Erst ab
einem mehrphasigen Gefüge (Abbildungen c bis e) delaminiert die Metallschicht stellenweise,
möglicherweise jedoch nicht aufgrund eines von Al2O3 stark unterschiedlichen thermischen
Ausdehnungsverhaltens, beispielsweise im Fall von NbAl3 [220]. Vielmehr ist die geringe
Zähigkeit aufgrund der komplexen Kristallstrukturen und auftretende Phasenumwandlung
durch Al-Verarmung Ursache für die schlechte Adhäsion der Niobaluminide.

7.5.3 Korngrenzenoxidation und Al2O3-Bildung

Durch die deutlich kürzere Wärmebehandlung ohne Haltezeit liegt in Abbildung 5.27 ein
vergleichsweise feines Gefüge vor. Unter der äußeren Nb2O5-Schicht folgen NbO und Nbbcc;
das zusätzliche Auftreten von NbO zwischen Nbbcc und Substrat ist dagegen unerwartet und
kann wie im vorigen Fall durch buckling erklärt werden. Während des Aufheizens diffundiert
O über Korngrenzen in das Schichtinnere. Eine nichtschützende [42] Nb2O5-Deckschicht
bildet sich, aufgrund des geringeren O2-Partialdrucks liegt darunter NbO vor. Während
der Aufheizphase scheidet sich mutmaßlich bereits Al2O3 aus. Die sich mit der Temperatur
deutlich ändernden Homogenitätsbereiche von Nbbcc und Nb3Al (Abbildung 2.2) und die
dadurch ablaufende Phasenumwandlung von Nb3Al in Nbbcc führt lokal zu Delaminationen
an der Grenzfläche zum Substrat. Der resultierende Kontakt mit der Atmosphäre erhöht den
dortigen O2-Partialdruck, wodurch entweder sofort die Bildung von NbO im unteren Schicht-
bereich oder zunächst die Anreicherung von Nbbcc mit O erfolgt, welcher bei der Abkühlung
als NbO aus dem übersättigten Mischkristall ausgeschieden wird. Eine weitere Erklärung
könnte die anfängliche Bildung von AlNbO4 an Spalten am Substrat durch eine Reaktion von
Al2O3, Nbbcc und O2 sein. Dieses müsste sich in der Folge allerdings durch Oxidation von
benachbartem Nbbcc und bei erhöhten Temperaturen bevorzugter Al2O3-Bildung zu NbO
reduzieren. Die im Gegensatz zu Abbildung 5.24a sehr geradlinig verlaufende Grenzfläche
zum Substrat lässt eine solche Reaktion unwahrscheinlich erscheinen. Der Unterschied zum
Probenzustand in Abbildung 5.24c liegt in der geringeren Temperatur, da die besonders bei
niedrigeren Temperaturen deutlich höhere Diffusivität von Sauerstoff gegenüber Al eine
Bildung von NbO kinetisch begünstigt. Bei einer Aufheizrate von 10 K ·min−1 und fehlender
Haltezeit bei 1450 ◦C ist die Probe im Durchschnitt signifikant geringeren Temperaturen
ausgesetzt. Die Diffusionsdaten in Abbildung 7.7 sind für Al in Nbbcc nur oberhalb 1227 ◦C
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verfügbar. Die Diffusivität von O beträgt bei 800 ◦C etwa 3 · 10−8 m2 s−1, für Al würde sie
extrapoliert bei 5 · 10−23 m2 s−1 liegen. Bei der Haltetemperatur von 1450 ◦C nähern sich diese
dagegen deutlich an (Al: 5 · 10−15 m2 s−1, O: 3 · 10−6 m2 s−1).

Eine chemisch interessante Situation lässt sich dagegen an den NbO-Al2O3-Grenzflächen
(Abbildung 5.29) feststellen. Thermodynamisch ist bei Vorliegen dieser beiden Phasen keine
Bildung von Al-Niobaten zu erwarten, und auch die Ergebnisse in Abschnitt 5.2.3 bestäti-
gen die zuvor notwendige Bildung höherer Nioboxide. Unter bestimmten Bedingungen –
möglicherweise durch eine erhöhte Sauerstoffaktivität an der Grenzfläche – kann jedoch eine
Reaktion von NbO und Al2O3 erfolgen. Die in Teilabbildung b) dargestellte Grenzfläche zwi-
schen Al2O3 und Nbbcc (rechts) entspricht der in Kapitel 5 zu Beginn erwähnten Alternative
der Grenzflächenerzeugung durch innere Oxidation. Im Gegensatz zu den Grenzflächen
der feldunterstützt gesinterten und jenen in den abgeschiedenen Proben sind dort keine
weiteren Oxidschichten zu erkennen. Die TEM-EDX-Daten in Abbildung 5.28 zeigen, dass
NbO und seine Korngrenzen vollständig an Al verarmt sind. Dies wird für NbO und auch
Nbbcc durch die APT-Daten bestätigt. Es ist demnach kein weiteres Potential für die Reduk-
tion von NbO durch Bildung von Al2O3 in der Schicht vorhanden; das weitere Wachstum
der Ausscheidungen würde lediglich durch Ostwald-Reifung erfolgen. Das System Nb-Al
scheint demnach unter den gegebenen Bedingungen aufgrund der zu hohen Diffusivität von
O in Nbbcc nicht geeignet, um die selektive – das heißt ausschließliche – Oxidation von Al zu
untersuchen. Hierfür könnten Versuche bei höheren Aufheizraten und Haltetemperaturen
erfolgen, um eine ausreichende Mobilität von Al zu erreichen. Der Sauerstoffpartialdruck
der Ofenatmosphäre sollte jedoch trotzdem gesenkt werden, um die kinetische Bildung
von NbO im Schichtinneren aufgrund der Durchlässigkeit der nativen Deckschichten zu
reduzieren. Eine Alternative wäre das Aufbringen von Al2O3 als äußere Deckschicht, wie
sie in der DFG-Forschungsgruppe FOR3010 durch Beschichten der Kompaktproben mit-
tels Flammspritzen [221] vorgesehen ist. Im Rahmen der PVD-Schichtexperimente könnte
dies durch Abscheidung von Al als oberste Schicht erfolgen, wobei aufgrund der niedrigen
Schmelztemperatur von Al zunächst eine moderate Oxidation nötig ist. Hierbei könnte un-
tersucht werden, inwiefern sich die Orientierungsbeziehung der so erhaltenen Al2O3-Schicht
zum darunterliegenden Nbbcc von der in Abschnitt 7.2.3 besprochenen unterscheidet. Auch
die Untersuchung des Al-Ta-Systems erscheint sinnvoll. In Tabcc sind bei den betrachteten
1450 ◦C etwa 2,5 At.-% Al löslich [222]; deutlich weniger als jene in Nbbcc (etwa 11 At.-% [35]).
Da beide Metalle eine etwa gleiche Löslichkeit für O besitzen, die Diffusivität von Al in Tabcc

gegenüber Nbbcc aber um eine Größenordnung höher und jene von O etwa vier Größen-
ordnungen geringer ist [44], besitzt Tabcc eine deutlich geringere Permeabilität für O. Ein
Nachteil ist dagegen die Sprödigkeit der Tantalaluminide, welche Kristallstrukturen mit
geringer Symmetrie besitzen. Für durch Sputtern hergestellte Proben könnte zudem auch
das Auftreten von β-Ta-Al-Mischkristallen problematisch sein.
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7.6 Werkstoffliche Bewertung der auftretenden Oxide

Sauerstoff führt grundsätzlich zu nachteiligen Eigenschaften der Al2O3-Nb- beziehungsweise
-Ta-Verbundwerkstoffe. Seine Löslichkeit in Nbbcc steigt mit der Temperatur von 1 At.-%
bei 600 ◦C auf bis zu 9 At.-% bei 1915 ◦C, der Eutektikalen zwischen Nbbcc und NbO [43,
223]. Neben einer zunehmenden Versprödung steigt der elektrische Widerstand des Nb-
Mischkristalls um etwa 4 µΩ · cm pro At.-% Sauerstoff [224]. Wie in Abschnitt 4.1 dargestellt,
erfolgt bei Abkühlvorgängen aus dem Nb-Mischkristall eine Ausscheidung von NbO. Die-
ses kristallisiert im B1-Strukturtyp (Raumgruppe 225), besitzt jeweils auf dem Metall- und
Sauerstoffuntergitter 25 % strukturelle Leerstellen [197, 225, 226] und gilt mit Blick auf seine
elektronischen Eigenschaften als Metall [196, 197]. Die unterschiedlichen Gitterparameter
(4,21 Å gegenüber 3,3 Å) und der etwas geringere lineare thermische Ausdehnungskoef-
fizient von 6, 5 · 10−6 K−1 zwischen 250 und 850 ◦C [227] kann zu thermisch induzierten
Spannungen führen. Eine Verschärfung dieses Verhaltens ist für NbO2 zu erwarten. Dieses
liegt bei Raumtemperatur mit verzerrtem Rutilgitter und Gitterkonstanten von a = 13,695 Å
und c = 5,981 Å vor (Raumgruppe 88) [228, 229]. Bei etwa 800 ◦C erfolgt eine reversible Pha-
senumwandlung zweiter Ordnung in ein reguläres Rutilgitter [230]. Diese Modifikation
hat zwar mit einer elektrischen Leitfähigkeit der Größenordnung 103 S · cm−1 [231] metalli-
schen Charakter, aufgrund der Phasenumwandlung und des stark anisotropen thermischen
Ausdehnungsverhaltens (αa(NbO2)= 3,3 · 10−6 K−1 und αc(NbO2)= 18,8 · 10−6 K−1 [232]) ist
jedoch mit erheblichen Spannungen und beim thermischen Zyklieren mit einer mechanischen
Schwächung der Grenzfläche mit Al2O3 zu rechnen. In Nb2O5 beträgt schließlich aufgrund
des Ladungszustands von 5+ die Elektronenkonfiguration der Nb-Atome [Kr] 4d0, womit alle
4d-Valenzelektronen an das O-2p-Band gebunden sind und die Phase als elektrisch isolierend
gilt [233]. Auch mechanisch ist Nb2O5 ungünstig, da aufgrund der äußerst geringen und
anisotropen thermischen Ausdehnungskoeffizienten [234] kein thermisches Zyklieren in ei-
nem Verbundwerkstoff mit Al2O3 infrage kommt und wegen des großen Unterschieds in den
molaren Volumina gegenüber Nbbcc ein Abplatzen von Oxidschichten erfolgen kann [235].
Dies gilt analog für das einzige thermodynamisch stabile Tantaloxid Ta2O5. Für einen thermo-
schockresistenten und wärmeleitfähigen Verbundwerkstoff sind auch niob- und tantalhaltige
Metallate wenig geeignet. Das monokline AlNbO4 (Raumgruppe 12) ist aufgrund seiner
schlechten Oxidationsbeständigkeit [236, 237] und seines gegenüber NbO2 zwar weniger
ausgeprägten, jedoch immer noch anisotropen thermischen Ausdehnungsverhaltens [238]
zu vermeiden. Chen und Co-Autoren untersuchten AlTaO4 und AlNbO4 aufgrund der ge-
genüber Seltenerdmetalltantalaten (RETaO4) ähnlich geringen thermischen Leitfähigkeit und
vergleichbaren mechanischen Eigenschaften gar als Kandidaten für Wärmedämmschich-
ten [239]. Diese wurden auch von Wang und Co-Autoren [240] wegen der ausgezeichneten
chemischen Kompatibilität der Phasen mit dem thermisch gewachsenen Oxid des Grund-
werkstoffs (Al2O3 oder SiO2) untersucht. Die genannten Forschungsarbeiten unterstreichen
somit die geringe Eignung dieser Phasen für beheizbare Bauteile.

Im Wesentlichen führt die Bildung binärer Nb- oder Ta-Oxide zur Versprödung des Verbund-
werkstoffs, dieser könnte aber im Fall von NbO und NbO2 weiterhin für die funktionalen
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Eigenschaften genutzt werden. Die Bildung von Al-Tantalat oder Al-Niobaten birgt aufgrund
der thermischen Ausdehnungskoeffizienten die Gefahr von Rissbildung an den Grenzflächen
zu Al2O3. Die ausgesprochen geringe Wärmeleitfähigkeit dieser Phasen kann bei relevanten
Volumenanteilen zu einer Abschirmung der gut wärmeleitfähigen Gefügebestandteile führen
und ist der Anwendung – kontrollierte Erwärmung des Feuerfestwerkstoffs – abträglich.

7.7 Kohlenstoffschichten

Das in Abschnitt 6 untersuchte Al2O3-C-Nb-Schichtsystem ist aus verschiedenen Gründen
interessant. Die mittels TEM und APT charakterisierte C-Schicht könnte zur Überprüfung
der in anderen Kapiteln verwendeten Gibbs-Exzessrechnung verwendet werden. Bei der
Schicht handelt es sich nicht um einen thermodynamisch eingestellten Segregationszustand,
da ihre Ausdehnung jedoch durch die TEM-Aufnahmen bekannt ist, kann diese zusätzlich
aus einem Leiterdiagramm bestimmt werden, um einen Anhaltspunkt für die Genauigkeit
der Exzesswertbestimmungen zu erhalten. Hierbei sind allerdings einige Hindernisse zu
nennen. Cho und Co-Autoren [241] erzeugten mit einem Graphittarget bei vergleichbaren
Sputterbedingungen amorphen Kohlenstoff (a-C). Auch im hier betrachteten Fall handelt es
sich aller Voraussicht nach um eine a-C-Schicht. Die Porosität und der hohe Fremdelement-
gehalt (Nb, N, O) der Schicht erschweren eine aussagekräftige Abschätzung der Schichtdicke
über die Annahme von Netzebenenbesetzungen, wie dies beispielsweise in Abschnitt 7.2.5
für Nb-(001)-Ebenen vorgenommen wurde. Zudem führt insbesondere Kohlenstoff in APT
zum Auftreten mehrfacher Detektionen [242]. Besitzen nämlich auf den Detektor treffende
Ionen eine zu dichte Korrelation in Zeit und Raum, werden möglicherweise nicht alle solche
Ionen detektiert, da sie nach der Detektion des ersten Ions in die Totzeit des Detektors fallen
können [243, 244]. In modernen Atomsonden tritt dieser Fall noch bei sogenannten multiple
hits auf [245]. Elemente mit einer hohen Verdampfungsfeldstärke – insbesondere B und C –
neigen besonders zu diesem Verhalten und können bei Konzentrationsbestimmungen ent-
sprechend unterschätzt werden [244, 246]. Eine weitere Quelle für Mehrfachdetektion ist die
Dissoziation molekularer Ionen [189, 247]. Diese sind metastabil und können im elektrischen
Feld in zwei oder mehrere Fragmente gespalten werden, im Fall von C2+

2 in 2 C+. Von einer
Betrachtung mittels Leiterdiagrammen wird deshalb abgesehen.

Eine Übereinstimmung mit anderen Ergebnissen lässt sich allerdings für die verbliebene
C-Dekoration der Grenzfläche in Abbildung 6.5 feststellen. Ein Großteil des ursprünglich
vorliegenden Kohlenstoffs hat sich in Nbbcc gelöst, jedoch konnte ein Gibbs-Exzess von
0,5 At. · nm−2 bestimmt werden, welcher in guter Übereinstimmung mit den für die feldun-
terstützt gesinterten Proben erhaltenen Werte (4.13) von 0,4 beziehungsweise 0,5 At. · nm−2

ist. Es kann entsprechend angenommen werden, dass es sich im vorliegenden Fall um C-
Segregation an der während der Wärmebehandlung gebildeten Al2O3-Nbbcc-Grenzfläche
handelt. Das beobachtete Phänomen der Auflösung der a-C-Schicht in Nbbcc erinnert auch
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an die Erzeugung von Graphen aus amorphem Kohlenstoff. Rodríguez-Manzo und Co-
Autoren [248] untersuchten dies mit C-Schichten von 20 nm Dicke, auf welchen Übergangs-
metallschichten ähnlicher Dicke gesputtert wurden, darunter Co, Ni und Cu. Durch Wär-
mebehandlung bei Temperaturen oberhalb 600 ◦C wurde die amorphe C-Schicht im Metall
aufgelöst und unter der sich durch Ostwald-Reifung zurückziehenden Metallschicht ein-
oder mehrlagiges Graphen freigelegt. Die Übergangsmetalle fungierten als Katalysator der
Festphasenreaktion a-C → Graphen. Das Reaktionsprodukt entsteht dabei nicht als Aus-
scheidungsreaktion aufgrund einer mit der Temperatur abnehmenden Löslichkeit, sondern
durch Überwinden der Energiebarriere zwischen Edukt und Produkt durch Auflösen in der
katalytischen Schicht. Dies wird durch den Umstand unterstrichen, dass die Schichtdicke
des erzeugten Graphens bei Verwendung eines Übergangsmetalls mit geringerer Löslichkeit
für C abnimmt. So konnte für Cu mit seiner vernachlässigbaren Löslichkeit für C [249] kein
Graphen gefunden werden, während für Co (bei 800◦C etwa 0,35 At.-% C [250]) gegenüber
Ni (bei 800 ◦C rund 0,65 At.-% C [251]) höhere Schichtdicken erzielt wurden. Nb gilt in ka-
talytischen Anwendungen als sehr aktiv [252] und kann wie hier beobachtet Kohlenstoff
aufnehmen, das Lösungsvermögen liegt aber deutlich unterhalb dessen von Co und Ni (bei
800 ◦C < 0,1 At.-% [253]).

Außergewöhnlich ist das Vorliegen der in Abbildung 6.3 auf Seite 76 gezeigten Poren. Diese
weisen eine linsenförmige, möglicherweise kapillarkraftinduzierte Gestalt an der Grenzfläche
auf und könnten Folge eines Grooving-Phänomens sein. Dieses ist besonders für Korngrenzen
an freien Oberflächen bekannt, an denen sich Atome durch Verdampfung und Kondensation
beziehungsweise Oberflächendiffusion von der Korngrenze wegbewegen und Erhebungen
an beiden Seiten einer Furche entlang der Korngrenze bilden [254]. Die Triebkraft ist die
Einstellung eines Gleichgewichts zwischen der Oberflächen- und Korngrenzenspannung
durch Übertragung der rechtwinkligen Konfiguration der Tripellinie in eine 120◦-Anordnung.
Im vorliegenden Fall wäre es möglich, dass diese Poren an Tripellinien aus Nb-Korngrenzen
und der Grenzfläche mit dem Substrat gebildet wurden. Letztere erscheint zudem zwischen
den Poren gewölbt, zeigt also die Ausbildung der genannten Erhebungen. Für einen solchen
Vorgang müssten aber weiterhin Korngrenzen an den Poren nachweisbar sein, da diese an
das Gleichgewicht der Grenzflächenspannungen gebunden sind. Es konnten jedoch keine
Hinweise auf Korngrenzen gefunden werden. Eine alternative Erklärung basiert hauptsäch-
lich auf der hohen Mobilität von C in der porösen Zwischenschicht. Der in Abbildung 6.7
auf Seite 79 gezeigte Zustand wurde nach einer Wärmebehandlung bei 800 ◦C, das heißt
bei 0,4 Tm (Nb) erreicht. Bei dieser Temperatur ist bereits die Auflösung der C-Schicht bei
Ausbildung einer geradlinigen Al2O3-Nbbcc-Grenzfläche zu beobachten, jedoch keine Po-
ren. Dass diese über Ostwald-Reifung direkt Folge der Porosität der a-C-Schicht sind oder
aufgrund der Interdiffusion von C und Nb als Kirkendallporen [48] entstehen, kann somit
ausgeschlossen werden. Ausgehend von der in Abbildung 6.8 erkennbaren Anhäufung von
C könnte die hohe Mobilität an der Grenzfläche zunächst zu Bildung und Wachstum von
Niobkarbiden unter C-Verarmung in anderen Grenzflächenbereichen geführt haben, welche
sich bei höheren Temperaturen auflösen und Poren hinterlassen. Da das Lösungsvermögen
von Nbbcc für C erst bei Temperaturen oberhalb 1400 ◦C signifikant ansteigt (bei 1600 ◦C etwa
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0,6 At.-% [253]), kann dies bei 800 ◦C noch nicht erwartet werden. Zu einer abschließenden
Klärung der zugrundeliegenden Mechanismen müssen Probenzustände durch Wärmebe-
handlungen mit kürzeren Haltezeiten erzeugt werden. Durch Aufheizen auf 800 ◦C und
sofortiges Abkühlen könnte überprüft werden, ob sich aufgrund der geringen Löslichkeit in
Nbbcc bei hoher Mobilität in a-C bereits Karbide bilden oder auch bei kurzer Wärmebehand-
lung eine Auflösung der Schicht erfolgt. Eine Wärmebehandlung ohne Halten bei 1600 ◦C
oder leicht reduzierter Maximaltemperatur – etwa 1400 ◦C – könnte Aufschluss darüber
geben, ob vor Bildung der Poren noch Karbide vorliegen. In der Gesamtbetrachtung führt
eine hohe C-Aktivität zu einer Schwächung von Al2O3-Nbbcc-Grenzflächen.

7.8 Abschließende Bewertung der Modellmaterialien

Der zentrale Vorteil der verwendeten Schichtverbunde ist ihre Mikrostruktur, die eine ver-
einfachte Untersuchung der betrachteten Grenzflächenphänomene gewährleistet. Die Wahl
eines einkristallinen Substrates lässt eine ausschließliche Betrachtung von Diffusion durch
die Metallschicht zu, da Materialtransport an Al2O3-Korngrenzen unberücksichtigt bleiben
kann. Der geradlinige Verlauf der Grenzfläche ermöglicht zudem eine leichtere Präparation
von APT-Spitzen. Hinsichtlich der höheren Reinheit gegenüber gesinterten Proben sind
allerdings einige Einschränkungen zu machen. Zwar bestehen aufgrund der Abwesenheit
von Verunreinigungen der keramischen Komponente – beispielsweise durch SiO2 und Na2O
– insbesondere mit Blick auf simplere APT-Massenspektren einige Vorteile. Die Targetmateria-
lien, der Abscheideprozess und die Wärmebehandlungen führen jedoch zu einem Eintrag
der für die Refraktärmetalle typischen Verunreinigungen O, C und N. Im abgeschiedenen
Zustand wurden etwa bis zu 2 At.-% O in Nähe des Substrates bestimmt, das heißt ober-
halb der eigentlichen Löslichkeit in Nbbcc und Tabcc bei Raumtemperatur [43, 145]. Somit
liegt bereits vor Zufuhr externen Sauerstoffs ein Reservoir für die Oxidbildung vor. Die-
ser Umstand könnte durch einen geringeren Restgasdruck wie in den zitierten Arbeiten in
Abschnitt 7.2.3 umgangen werden. Es ergibt sich im Vergleich mit den gesinterten Proben
so allerdings eine bessere Vergleichbarkeit, da dort in den Mischkristallen ebenso Verun-
reinigungen dieser Größenordnung zu finden sind. Ein Unterschied liegt dagegen in der
Kornstruktur. Die ausgeprägten Stengelkristallite bei geringen Kornbreiten in den porösen
Metallschichten bietet Gasbestandteilen bei den Glühversuchen schnelle Diffusionspfade, die
in zu sinternden Pulverpartikeln so nicht vorliegen. Inbesondere die Ausgangskorngrößen
weichen stark ab, bei den Wärmebehandlungen rekristallisiert das Gefüge allerdings. Bereits
in Abbildung 6.7 (800 ◦C, Thom = 0,4 Tm) ist gegenüber dem abgeschiedenen Zustand (Abbil-
dung 5.3) ein deutliches Kornwachstum zu erkennen. Bei 1600 ◦C (0,7 Tm) weisen auch die
direkt am Substrat befindlichen Nb-Körner Breiten von > 50 nm auf. Eine Herausforderung
des Magnetronsputterns ist das Auftreten der in Abschnitt 7.2.2 beschriebenen tetragonalen
β-Ta-Modifikation. Die Phasenumwandlung bei den Wärmebehandlungen, die schlechte
Adhäsion und geringe Duktilität erschwert die Präparation der betroffenen Proben. Durch
Schichtabscheidung erzeugte Proben bieten insbesondere den Vorteil, Einflüsse einzelner
Elemente beziehungsweise Phasen definiert durch Mehrlagenschichten zu untersuchen.



106 Kapitel 7. Diskussion

Im Fall des Saphir-Nb/Ta-Systems könnten bestimmte anwendungsrelevante Situationen
nachgestellt werden; etwa durch Aufbringen einer Fe-Schicht, welche bei der Wärmebehand-
lung aufschmilzt und den Eintrag von Fe-Atomen in die Refraktärmetallschicht und an die
Keramik-Metall-Grenzfläche nach sich zieht.
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8 Zusammenfassung und Ausblick

Bei der sintertechnischen Herstellung von Al2O3-Nb- und Al2O3-Ta-Verbundwerkstoffen
wurde im Vorfeld dieser Arbeit die Bildung von Refraktärmetalloxiden beobachtet, welche
im Zuge der vorliegenden Untersuchungen als NbO beziehungsweise AlTaO4 (Al-Tantalat)
identifiziert werden konnten. Ihr Auftreten kann aufgrund der nachteiligen elektrischen,
thermischen und mechanischen Eigenschaften den Einsatz der Verbundwerkstoffe kritisch
beeinflussen. Die Gründe für die Reaktion von Al2O3 und Tabcc und das Nichtauftreten eines
analogen Al-Niobats konnten durch die bei den relevanten Temperaturen vorliegenden Pha-
sengleichgewichte in den ternären Phasendiagrammen Al-Nb-O und Al-Ta-O gezeigt werden.
Das gefundene AlTaO4 weist ein tetragonales Gitter mit Ta-Überschuss auf. An den unter-
suchten Al2O3-Refraktärmetall-Grenzflächen der feldunterstützt gesinterten Proben wurden
neben Segregationen von C, Si und Na keine ausgeprägten Reaktionsschichten gefunden.
Die Variationen in den Konzentrationsgradienten deuten auf das Vorliegen von NbO im Fall
von Al2O3-Nb und von AlTaO4 im Fall von Al2O3-Ta hin, wobei die Dicke der Schichten an
der Auflösungsgrenze von APT liegen. Für die Modellschichten im abgeschiedenen Zustand
konnte abgesehen von den Segregation ein vergleichbares Ergebnis gefunden werden.

Durch Wärmebehandlungen bildet sich im Al2O3-Ta-Schichtverbund bei 1450 ◦C eine aus-
geprägte AlTaO4-Zwischenschicht, in der entsprechenden Al2O3-Nb-Probe dagegen keine
mit REM-Methoden auflösbare Reaktionsschicht. Durch Untersuchung einer bei 1600 ◦C und
geringem Sauerstoffpartialdruck behandelten Probe konnte mit APT und TEM die Diffusion
von O an Nb-Korngrenzen bis ans Substrat gezeigt werden. An Tripellinien am Substrat
liegt dabei eine hohe Sauerstoffaktivität vor, die eine Reaktion von zu NbO2 oxidiertem
Nbbcc mit Al2O3 und weiterem Sauerstoff zu AlNbO4 ermöglicht. Bei diesen Temperaturen
konnte eine Auflösung von Al2O3 in Nbbcc beobachtet werden. Die Ausbildung der AlTaO4-
Reaktionsschicht zwischen Substrat und Ta-Schicht benötigt zusätzlichen Sauerstoff, welcher
demnach ebenfalls durch Diffusion von O an Ta-Korngrenzen zur Verfügung gestellt wird.

Für weitere Versuche im System Al-Nb-O wurde eine Reihe von Nb-Al-Schichten mit un-
terschiedlichen Zusammensetzungen abgeschieden. Der Nb-Mischkristall weist unter den
herrschenden Bedingungen für Al eine maximale Löslichkeit von 9 At.-% auf. Für höhere
Al-Gehalte liegen anstelle des Mischkristalls die entsprechenden Niobaluminide vor. Die
Nb-Al-Schichten zeigen abhängig von ihrer Zusammensetzung eine sehr unterschiedliche
Oxidphasenbildung. Bei etwa 5 At.-% Al setzt sich die Schicht vollständig in Al-Niobate
um. Bei rund 8 At.-% ist eine beginnende Bildung von Al2O3-Ausscheidungen erkennbar,
die bei etwa 12,5 At.-% unter Ausbleiben von Niobatbildung deutlich ausgeprägt ist. Für
höhere Al-Gehalte sind deutlich gröbere Ausscheidungen und schließlich das Ausbleiben
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von jeglichen Nioboxiden zu erkennen. Obwohl nicht aus den thermodynamischen Daten
vorhergesagt, konnte zwischen Al2O3-Ausscheidungen und umliegendem NbO eine dünne
AlNbO4-Schicht gefunden werden, während an Al2O3-Nbbcc-Grenzflächen erwartungsgemäß
keine weitere Oxidschicht vorliegt. Aufgrund der gegenüber Al sehr hohen Permeabilität
von Nbbcc für Sauerstoff konnte die selektive Oxidation von Al nicht ausschließlich an Nb-
Korngrenzen erfolgen, um eine beginnende Reaktion am Substrat – wie in Abschnitt 5.2.3
gefunden – zu unterbinden. Die Versprödung der abgeschiedenen Schichten durch die
Bildung von Niobaluminiden führt zudem zum Ablösen und schließlich zur beidseitigen
Oxidation der Schicht. Somit liegt für die Al2O3-(Nb-Al)-Schichtsysteme eine Kompromisssi-
tuation aus einerseits guter Adhäsion und schlechter Passivierung bei geringen Al-Gehalten,
andererseits Passivierung durch Al2O3-Bildung mit schlechter Haftung am Substrat bei hö-
heren Al-Gehalten vor. Das plastische Formänderungsvermögen der Niobaluminide kann
– wie in Abschnitt 2.2 beschrieben – durch Legieren mit Ti erhöht werden, jedoch nimmt
der Schmelzpunkt mit zunehmendem Ti-Gehalt drastisch ab. Bei der Betrachtung eines
Al2O3-C-Nb-Schichtsystems wurde der Einfluss hoher C-Aktivitäten zwischen Substrat und
Metallschicht untersucht. Nach der Behandlung bei 1600 ◦C konnten Poren mit gegenüber der
C-Ausgangsschichtdicke deutlich größeren Dimensionen an der Al2O3-Nbbcc-Grenzfläche
beobachtet werden. Eine mögliche Erklärung ist die Bildung von Niobkarbiden, welche sich
aufgrund der bei höheren Temperaturen ausgeprägteren Löslichkeit von C in Nbbcc auflösen.
Weitere Untersuchungen sind für die Aufklärung des Phänomens notwendig.

Für weitere Arbeiten könnte an unterschiedlichen Stellen angesetzt werden. Bei der Modellie-
rung des Phasendiagramms Al-Nb-O sollte die Löslichkeit von Al2O3 in Nbbcc berücksichtigt
werden, wie sie von Burger und Co-Autoren [176, 212] und in dieser Arbeit festgestellt
wurde. Die zurzeit verfügbaren Daten sagen ein Gleichgewicht von Al2O3 und Nbbcc trotz
hoher Einzellöslichkeiten von O und Al im Refraktärmetall voraus. Für das Auftreten von
AlNbO4 an der Grenzfläche erscheint das Auflösen von Al2O3 jedoch nicht entscheidend.
Der in Abschnitt 5.3.3 gezeigte Versuch der Einstellung einer selektiven Oxidation von Al
an Nb-Korngrenzen könnte aufgrund der deutlich höheren Al-Diffusivität bei höheren Tem-
peraturen gelingen. Daneben wäre eine Untersuchung des Al-Ta-Systems vielversprechend.
In Tabcc sind bei den betrachteten 1450 ◦C etwa 2,5 At.-% Al löslich [222]; deutlich weniger
als jene in Nbbcc (etwa 11 At.-% [35]). Da beide Metalle eine etwa gleiche Löslichkeit für O
besitzen, die Diffusivität von Al in Tabcc gegenüber Nbbcc um eine Größenordnung höher
und jene von O etwa vier Größenordnungen geringer ist, besitzt Al in Tabcc eine deutlich ge-
ringere Permeabilität. Ein Nachteil ist dagegen die Sprödigkeit der Tantalaluminide, welche
Kristallstrukturen mit geringer Symmetrie besitzen.

Der Erhalt einer einphasigen Nbbcc-Matrix zur Wahrung einer ausreichenden Duktilität bei
gleichzeitig hoher Wärmebeständigkeit unter Vermeidung binärer Nioboxide und Niobate
kann durch externes Aufbringen von Al2O3-Passivierungsschichten erfolgen. Erste Ansätze
mit Flammspritzversuchen wurden von Zienert und Aneziris vorgestellt [221] und können
für gesinterte oder kaltisostatisch gepresste Verbundwerkstoffe genutzt werden.
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Abkürzungsverzeichnis

4DSTEM 4-dimensionales STEM
a-C Amorphous Carbon (amorpher Kohlenstoff)
APT Atom probe tomography (Atomsondentomografie)
At.-% Atomprozent
bcc body-centered cubic (kubischraumzentriert)
BF Bright field (Hellfeld)
BSE Backscattered electrons (Rückstreuelektronen)
CBED Convergent beam electron diffraction (Konvergente Elektronenbeugung)
CCD Charge-coupled device
DF Dark field (Dunkelfeld)
EBSD Electron backscatter diffraction (Elektronenrückstreubeugung)
EDX Energy-dispersive X-ray spectroscopy

(energiedispersive Röntgenspektroskopie)
FAST Field-assisted sintering technique (Feldunterstütztes Sintern)
FIB Focused ion beam (Fokussierter Ionenstrahl)
FFT Fast Fourier transformation (Schnelle Fourier-Transformation)
Gew.-% Gewichtsprozent
HAADF High-angle annular dark field (Annulares Großwinkeldunkelfeld)
HRTEM High resolution TEM (Hochauflösungs-TEM)
LEAP Local electrode atom probe
MCP Micro-channel plate (Mikrokanalplatte)
NR Nelson-Riley
REM Rasterelektronenmikroskop
SAD Selected area diffraction (Feinbereichsbeugung)
SE Secondary electrons (Sekundärelektronen)
SPS Spark plasma sintering (Feldunterstütztes Sintern)
STA Simultane thermische Analyse
STEM Scanning TEM (Rastertransmissionselektronenmikroskopie)
TEM Transmissionselektronenmikroskop
tetr tetragonal
TOF Time of flight (Flugzeit)
UV Ultraviolett
XRD X-Ray Diffraction (Röntgenbeugung)
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Symbole und Konstanten

A Fläche m2

a Gitterparameter Å
D Diffusionskoeffizient m2 · s−1

d Netzebenenabstand m
e Elementarladung 1,6022 · 10−19 C
f Laserfrequenz Hz
G Freie Enthalpie J
h, k, l Miller-Indizes 1
I Galliumionenstrom A
i Platzhalter, Element 1
K Proportionalitätskonstante der NR-Funktion 1
Lf Fluglänge m
m Masse kg
N Atomanzahl 1
p Partialdruck bar, Pa, Torr
q Ladungszustand C
R Universelle Gaskonstante 8,314 J ·mol−1 ·K−1

T Temperatur K, ◦C
Thom Homologe Temperatur 1
Tm Schmelztemperatur K, ◦C
t Zeit s, min, h
tf Flugzeit s
UB Stationäre Hochspannung V
UP Pulsspannung V
x, y Laterale Ortskoordinaten m
z APT-Analyserichtung, Tiefenkoordinate m

η Detektoreffizienz 1
Γ Grenzflächenexzess m−2

λ Wellenlänge m
Θ Glanzwinkel ◦
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Anhang

ABBILDUNG A1: Für die in Abbildung 4.3 gezeigte Phasensegmentierung verwendeten BSE-
Aufnahmen von 21F0C-Nb. Die Wahl der Kontrast- und Helligkeitswerte erfolgte zur Unterscheidung

zwischen a) Nb-Mischkristall und Al2O3, b) Al2O3 und Porosität, c) NbO und Nb-Mischkristall.

ABBILDUNG A2: Für eine zweite Phasensegmentierung verwendeten BSE-Aufnahmen von 21F0C-
Nb. Die Wahl der Kontrast- und Helligkeitswerte erfolgte zur Unterscheidung zwischen a) Nb-

Mischkristall und Al2O3, b) Al2O3 und Porosität, c) NbO und Nb-Mischkristall.
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ABBILDUNG A3: Für eine dritte Phasensegmentierung verwendeten BSE-Aufnahmen von 21F0C-
Nb. Die Wahl der Kontrast- und Helligkeitswerte erfolgte zur Unterscheidung zwischen a) Nb-

Mischkristall und Al2O3, b) Al2O3 und Porosität, c) NbO und Nb-Mischkristall.

ABBILDUNG A4: Für die in Abbildung 4.5 auf Seite 31 gezeigte Phasensegmentierung verwendeten
BSE-Aufnahmen von 21F0C-Ta. Die Wahl der Kontrast- und Helligkeitswerte erfolgte zur Unter-
scheidung zwischen a) Ta-Mischkristall und Al2O3, b) Al2O3 und Porosität, c) AlTaO4 und Ta-

Mischkristall.
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ABBILDUNG A5: Für eine zweite Phasensegmentierung verwendeten BSE-Aufnahmen von 21F0C-
Ta. Die Wahl der Kontrast- und Helligkeitswerte erfolgte zur Unterscheidung zwischen a) Ta-

Mischkristall und Al2O3, b) Al2O3 und Porosität, c) AlTaO4 und Ta-Mischkristall.

ABBILDUNG A6: Für eine dritte Phasensegmentierung verwendeten BSE-Aufnahmen von 21F0C-
Ta. Die Wahl der Kontrast- und Helligkeitswerte erfolgte zur Unterscheidung zwischen a) Ta-

Mischkristall und Al2O3, b) Al2O3 und Porosität, c) AlTaO4 und Ta-Mischkristall.
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ABBILDUNG A7: Für die in Abbildung 4.10b gezeigte Phasensegmentierung verwendeten BSE-
Aufnahmen von TM-SV-Nb. Die Wahl der Kontrast- und Helligkeitswerte erfolgte zur Unterschei-
dung zwischen a) Al2O3 und Porosität, b) Nb-Mischkristall und Al2O3, c) NbO und Nb-Mischkristall.

ABBILDUNG A8: Weitere nach einer Wärmebehandlung bei 1600◦C an der Al2O3-Nbbcc-Grenzfläche
gefundene Partikel (vergleiche Abbildung 5.14).
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ABBILDUNG A9: Exemplarische SE-Aufnahme eines Querschliffs von Nb-Al-03-0. Die Schichtdicke
der auf Saphir abgeschiedenen (Nb, Al)-Schicht beträgt etwa 19 µm.

TABELLE A1: Aus den Nelson-Riley-Auftragungen erhaltene Gitterparameter a der Nb-Al-
Schichten. Die Auftragungen sind im Anhang auf Seite 151 zu finden.

Probe a (2Θ = 0◦) / Å Fehlerschranken / Å Bestimmtheitsmaß R2

Nb-Al-01-0 3,29468 1, 65 · 10−3 0,337

Nb-Al-02-0 3,28901 2, 05 · 10−3 0,106

Nb-Al-03-0 3,28658 2, 84 · 10−3 0,196

Nb-Al-04-0 3,27067 2, 15 · 10−3 0,699

Nb-Al-05-0 3,26880 9, 84 · 10−4 0,818

TABELLE A2: EDX-Punktmessungen an den abgeschiedenen Nb-Al-Schichten. Die vier
Messungen wurden jeweils zentral in Nähe der Probenkanten durchgeführt.

Probe 1 / At.-% 2 / At.-% 3 / At.-% 4 / At.-%

Nb-Al-01-0 4,8 4,9 5,3 6,6

Nb-Al-02-0 8,6 8,4 8,2 7,8

Nb-Al-03-0 14,1 11,0 13,1 16,7

Nb-Al-04-0 23,0 21,1 23,6 24,5

Nb-Al-05-0 42,6 60,4 43,5 41,7
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ABBILDUNG A10: Diffraktogramme der fünf Nb-Al-Mischkristallschichten und der reinen Nb-
Referenzschicht auf Saphir mit logarithmischer Intensitätsauftragung. Die aufsteigende Probennum-
merierung (01–05) bezeichnet die Platzierung der Substrate von Nb-reicher (01) bis Al-reicher (05)
Seite unterhalb des Targets. Die für die Nelson-Riley-Auftragung verwendeten Signale sind rot, jene

des Substrates blau markiert.
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ABBILDUNG A11: Auftragung der in Abbildung A10 abgelesenen Reflexlagen. Verwendet wurden
die für alle Diffraktogramme in den gezeigten Winkelbereichen erkennbaren sieben unmarkierten

Reflexe. Die resultierenden Gitterparameter sind in Tabelle A1 auf Seite 149 aufgelistet.
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TABELLE A3: EDX-Punktmessungen an den zu wärmebehandelnden Nb-Al-Probenstücken.

Probe 1 / At.-% 2 / At.-% 3 / At.-%

Nb-Al-01-0 5,3 5,4 5,22

Nb-Al-02-0 7,8 8,0 7,6

Nb-Al-03-0 12,3 12,5 12,7

Nb-Al-04-0 24,5 24,1 25,0

Nb-Al-05-0 43,6 42,3 44,6

ABBILDUNG A12: BSE-Aufnahme und EDX-Karten der Elemente Nb, Al und O für den in Abbil-
dung 5.26 auf Seite 69 gezeigten Querschliff. Al-reiche Bereiche zeigen das Vorliegen von Al2O3.
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ABBILDUNG A13: Querschliff der Probe Nb-Al-03-N im BSE-Kontrast. Ein Teil der Schicht hat sich
vom Substrat gelöst; in diesem Bereich wurde NbO gebildet.
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