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Kurzfassung

Grenzflichenreaktionen in refraktiren Metall-Keramik-Verbundwerkstoffen

von Michael Konrad EUSTERHOLZ

Feuerfeste Werkstoffe spielen fiir die erzielbaren Temperaturen in Hochtemperaturprozessen
eine entscheidende Rolle, die eingesetzten Keramiken — beispielsweise Al,O3 —sind allerdings
anfillig fiir ein Versagen durch Thermoschock. Die dafiir verantwortlichen, prozessbedingt
grofien Temperaturunterschiede konnten durch ein vorgeschaltetes Widerstandsheizen der
Bauteile deutlich verringert werden, hierzu ist jedoch eine ausreichende elektrische Leitfahig-
keit erforderlich. Aufgrund der Einsatztemperaturen von oberhalb 1500 °C eignen sich hierfiir
Verbundwerkstoffe aus Feuerfestkeramiken und Refraktirmetallen, unter denen Nb und Ta
aufgrund der gegeniiber Al,O3 dhnlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten besonders
vielversprechend sind. Entscheidend fiir den Einsatz ist die Frage, ob bei der Herstellung,
etwa durch drucklose Sinterung, oder im Einsatz in oxidierender Atmosphére Reaktionen
zwischen der keramischen und metallischen Komponente auftreten. Eine Umsetzung in
Refraktarmetalloxide mit abweichendem Eigenschaftprofil wiirde die Einsetzbarkeit stark
einschrianken. In zuvor durchgefiihrten Untersuchungen konnte in Verbundwerkstoffen aus
Al,O3 und Nb beziehungsweise Ta die Bildung solcher Oxide beobachtet werden. In dieser
Arbeit wird das Auftreten dieser Phasen nach einer Warmebehandlung untersucht. Neben
den drucklos gesinterten Verbundwerkstoffen erfolgen zur Reduzierung der Einflussfaktoren
— beispielsweise eine durch Porositédt erschwerte Probenpraparation — Arbeiten an feldunter-
stiitzt gesinterten und gesputterten Modellmaterialien. Fiir Nb- und Ta-haltige Verbunde
wird unter Verwendung modellierter Phasendiagramme diskutiert, inwiefern Unterschiede
fiir die beiden Refraktdrmetalle auftreten. Mittels Atomsondentomografie werden die Zusam-
mensetzung an den Grenzflachen und Segregationen sowie mogliche Unterschiede zwischen
gesinterten und gesputterten Proben betrachtet. Fiir gesputterte Nb-Al-Legierungsschichten
wird untersucht, wie die Oxidbildung vom Al-Gehalt abhdngt und inwiefern eine selektive
Oxidation von Al zu Al,O3; unter Vermeidung von Al-Nb-Oxiden moglich ist. Aufbauend
auf die untersuchten Segregationen wird in einem Schichtverbund der Einfluss einer diinnen
Schicht C zwischen Al,O3; 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 Al,O3 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 Al,Os. 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 Al,O3 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 Al,Os is feasible to avoid Al-Nb
oxides. Based on the observed segregations, the influence of a thin C layer between Al,O3
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 hoheren Wirkungsgraden hochste Bedeutung. Ohne den Einsatz moderner Hochtem-
peraturwerkstoffe wiren viele gangige Technologien in ihrer heutigen Form nicht mog-
lich — darunter in der Energieerzeugung und der Metallurgie, wie etwa im Linz-Donawitz-
Verfahren [1] zur Stahlerzeugung oder im Stranggiefien, jeweils mit Betriebstemperaturen
oberhalb 1600 °C. Der Wirkungsgrad solcher Hochtemperaturprozesse wird mafigeblich
durch die Temperaturbestandigkeit der fiir die Auskleidungen eingesetzten Werkstoffe be-
stimmt. Derzeit kommen feuerfeste Werkstoffe, das heifit anorganische Materialien mit hoher
Bestandigkeit gegentiiber Metall- oder Glasschmelzen, Gasen und Schlacken, sowie Refraktar-
metalle zum Einsatz. Beide Werkstoffklassen sind in ihrer Anwendbarkeit jedoch begrenzt:
Feuerfestkeramiken sind anféllig fiir ein Versagen durch thermische Spannungen, wéahrend

Refraktarmetalle unter chemischem und oxidativem Angriff leiden.

Das Anwendungsspektrum — beispielsweise als Schieberplatten oder Stopfen in Stranggiefs-
anlagen (oxidierende Atmosphaére) oder als Hitzeschilder in Gasturbinenbrennkammern
(reduzierende Atmosphire) — verlangt nach einem breiten Eigenschaftsprofil. Kohlenstoffge-
bundene Aluminiumoxidkeramiken (Al,O3-C) [2] mit ihrer Temperaturwechselbestandigkeit
gehoren in diesem Bereich zum heutigen Stand der Technik [3], bergen aber in reduzierenden
Atmosphdren die Gefahr, bei Kontakt mit siliziumhaltigen Verbindungen Mullit zu bilden,
welches durch das Abdampfen von SiOy katastrophal versagen kann [4]. Rein keramische
Bauteile sind aufgrund der in solchen Prozessen typischen thermischen Gradienten zwischen
Raum- und Einsatztemperatur von > 1500°C zudem anfillig fiir ein Versagen durch Thermo-
schockbeanspruchung. Der so notwendige Austausch der Feuerfestmaterialien nach einigen
Wochen [5] resultiert im regelméfiigen Stillstand der Anlagen.

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

gewdhrleisten. Zum Schutz vor Umwelteinfliissen wird auf den Verbundwerkstoff wiederum

Aluminiumoxid als dufierer Mantel aufgebracht.

Die grundsitzlichen Anforderungen an geeignete Werkstoffkomponenten schliefsen aus-
reichende Bestdndigkeiten gegen Einsatztemperaturen von oberhalb 1500 °C sowie gegen
chemischen Angriff durch metallische Schmelzen ein [13]. Aufgrund ihrer hoheren chemi-
schen Bestdandigkeit in oxidierenden Atmosphiren gegeniiber Nichtoxidkeramiken wird
im Rahmen des dieser Arbeit zugrundeliegenden Projekts der Forschungsgruppe FOR 3010
die weitverbreitete Keramik Aluminiumoxid (Al,O3) verwendet. Das International Journal of
Refractory Metals and Hard Materials definiert Refraktdarmetalle als solche mit Schmelztempe-
raturen Ty, oberhalb 1800 °C [14]. Im engeren Sinne bezieht sich dieser Begriff jedoch haufig
nur auf die unedlen Metalle der Nebengruppen fiinf (Nb, Ta), sechs (Mo, W) und sieben
(Re) mit Schmelztemperaturen deutlich oberhalb 2000 °C [15] und somit oberhalb jener von
Aluminiumoxid (T, = 2054 °C [16]). Der hohe Schmelzpunkt und die elektrische Leitfahigkeit
qualifiziert sie grundsétzlich als Kandidaten zur Herstellung refraktirer Verbundwerkstoffe
mit den oben genannten Anforderungen. Fiir thermisch wechselbeanspruchte Komposite
mit Al,Oz eignen sich Ta (T = 2996 °C [17]) und im Besonderen Nb (T, = 2468 °C [17]), da
ihr thermisches Ausdehnungsverhalten dem der keramischen Komponente sehr dhnelt. Zwi-
schen 800 K und 2100 K erreichen die linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten die
Werte

aaLo, = (9,3 —11,2) - 1070 K1 [18]
anp = (8,0 —10,3) - 1070 K1 [19]
ar, = (7,1 —8,4) - 1070 K1 [19].

Der aussichtsreiche Einsatz von Kompositen aus Al,O3 und Nb oder Ta wurde von ver-
schiedenen Forschungsgruppen erkannt [20-24], jedoch erfordert ihre Verwendung ausrei-
chende Kenntnis iiber mogliche 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 vollstindigen oder teilweisen Umsetzung
in sprode Oxidphasen sind die Vorteile der duktilen Komponente verloren. Daneben ver-
langt die Anwendbarkeit des Widerstandsheizens zur Vermeidung des Versagens durch
thermomechanische Spannungen ausreichende Warme- und elektrische Leitfahigkeit 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 Verstiandnis der Phasenbildung in
refraktdaren Al,O3-Nb/Ta-Verbundwerkstoffen erarbeitet werden. Die gesamtwerkstoffliche
Komplexitdt der Systeme hinsichtlich Zusammensetzung, Gefiige und Porositit erfordert
eine zielgerichtete Betrachtung, welcher durch die Verwendung von Modellmaterialien
Rechnung getragen wird. Neben konventionell gesinterten Proben werden dazu Unter-
suchungen an feldunterstiitzt gesinterten sowie durch Magnetronsputtern hergestellten
Schichtverbundproben durchgefiihrt. Letztere bestehen aus refraktarmetallhaltigen Schich-
ten, welche auf einkristalline Saphirsubstrate abgeschieden wurden. Ziel der Arbeiten mittels
elektronenmikroskopischer und atomsondentomografischer Methoden ist die Untersuchung
der Phasenbildung unter den wihrend der Herstellung und Anwendung herrschenden
Bedingungen (Temperaturen von 1500-1700 °C, Sinterung in Ar-Atmosphére mit technisch
tiblichem 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 Refraktdrmetallschichten wird mit
Blick auf die Oxidationsbestdndigkeit des Verbundwerkstoffs fiir Nb-Al-Schichten auf Al,Os3
die Abhédngigkeit des Oxidbildungsverhaltens vom Al-Gehalt und die selektive Oxidation
an Nb-Korngrenzen betrachtet. Ein weiterer Aspekt ist die Identifizierung von Grenzfla-
chensegregationen in den untersuchten Proben. Die Kenntnis dieser Effekte ermoglicht ein
besseres Verstandnis der Einfliisse typischer Materialverunreinigungen (Si, C, Alkali- und
Erdalkalimetalle) sowie von Prozessgasbestandteilen (C, N, O) wéahrend der Herstellung
und des Einsatzes. Neben der Betrachtung von Segregationen in feldunterstiitzt gesinterten
Proben wird exemplarisch eine erhohte C-Aktivitdat an der Al,O3-Nb-Grenzfliche durch

Abscheidung einer entsprechenden, wenige Nanometer dicken Zwischenschicht untersucht.






2 Grundlagen und Methoden

2.1 Werkstoffkomponenten

Al,O3 ist das einzige stabile Oxid des Systems Al-O, wobei die Begiffe Aluminiumoxid (fiir
die Keramik) oder Korund (als Mineral) fiir die bei allen Temperaturen und bis zu einem
Druck von mindestens 78 GPa einzige thermodynamisch stabile [16] Modifikation a-Al,O3
verwendet werden [26]. Die rotlich schimmernde, mit Cr3*-Ionen dotierte Varietit wird
Rubin genannt, hingegen wird insbesondere jene mit Ti*"-Dotierung, im weiteren Sinne
jedoch alle iibrigen Varietdten den Saphiren zugerechnet. Die Kristallstruktur ist trigonal
(Raumgruppe 167) und kann sowohl mit hexagonaler als auch rhomboedrischer Elementar-
zelle dargestellt werden. Al,O3 besteht aus hexagonal dichtgepackten Sauerstoffebenen,
welche durch von Aluminium besetzten Ebenen interkaliert werden. Da in Letzteren ein
Drittel der Gitterpldtze vakant sind, ergibt sich ein Al:O-Verhiltnis von 2:3. Aufgrund
der oft gewdhlten Darstellung mit hexagonaler Einheitszelle werden Ebenen in Al,Os in
Miller-Bravais-Notation angegeben, dargestellt in Abbildung 2.1. Neben dem «a-Polymorph
existiert eine Reihe weiterer, jedoch metastabiler Al,O3-Modifikationen, welche durch die
Dehydratation der unterschiedlichen Modifikationen des Aluminiumhydroxids, darunter der
Minerale Bohmit, Bayerit und Gibbsit, entstehen [27]. Bei Erh6hung 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 &-Al,O3 gebildet wird [27, 28].

[0001)
(0001)
[1213]
C
(0071) (1210)
(1700)
| |
[ “Jas
AN A\JT2T0)
]
AW'M”MM "‘f
[2TT0 a /1070

ABBILDUNG 2.1: Ebenenindizes und Richtungen in der hexagonalen Einheitszelle fiir Al;O3
in Miller-Bravais-Notation [26].
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Nb (Raumgruppe 229, Ty, = 2468 °C [17]) ist unter den in Kapitel 1 genannten fiinf Refraktar-
metallen jenes mit der geringsten Dichte (8,6 g - cm ™! [29]), dem geringsten E-Modul und dem
hochstem Koeffizienten linearer thermischer Ausdehnung [15]. Nb weist eine ausgepragte
Affinitat zu O auf [30] und bildet eine Vielzahl polymorpher Oxidphasen. Grundsitzlich liegt
Nb neben dem metallischen Zustand in drei bekannten Ladungsstufen vor: 2+ (NbO), 4+
(NbO3) und 5+ (Nby0Os). Die Komplexitdt des thermodynamischen Systems Nb-O besteht
in der Existenz verschiedener stochiometrischer und nichtstdochiometrischer Phasen, von
welchen einige verschiedene Polymorphe aufweisen und/oder metastabil sind. Im Fall des
Nb,Os ist der Grund fiir die Vielzahl der auftretenden Strukturen [31, 32] die Moglichkeit,
das notwendige O : Nb-Verhiltnis von 2,5 durch unterschiedliche Kombinationen von NbOg-
Oktaederverkniipfungen einstellen zu konnen [31]. Nach Reznichenko und Co-Autoren [33]
hingt die auftretende Modifikation in erster Linie von der Synthesetemperatur und den
Ausgangsverbindungen ab. Die Identifizierung kleiner stochiometrischer Variationen ist auf-
grund der strukturchemischen Ahnlichkeit und der notwendigen prézisen Quantifizierung
von Sauerstoff schwierig. In dieser Arbeit beschrankt sich die Unterscheidung daher auf
jene der Hauptphasen Nby,. (von englisch body-centered cubic, kubisch raumzentriert), NbO
(kubisch, Raumgruppe 221, Ty, = 1945 °C), NbO; (tetragonal, Raumgruppe 88, T, = 1915 °C)
und Nb,Os (monoklin oder tetragonal, verschiedene Raumgruppen, Ty, = 1510 °C) [29].

Ta (Raumgruppe 229, T, = 2996 °C [17]) besitzt im Vergleich zu Nb eine deutlich hohere
Dichte (16,6 g - cm ™! [34]) und ist fiir seine bei Raumtemperatur ausgepragte Duktilitit be-
kannt (>20 % Zugdehnung) [15]. In Verbindungen liegt Ta hédufig in der Oxidationsstufe
5+ vor, so ist die einzige thermodynamisch stabile Oxidphase im System Ta-O das Tantal-
pentoxid Ta;Os. Auch in diesem System existieren weitere Phasen, diese sind jedoch allesamt
metastabil. Mit Blick auf den Hochtemperatureinsatz gelten dieselben Einschrankungen wie
im Fall des Nb [15].

2.2 Das System Nb-Al

Fiir 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 hohere
Solidustemperaturen bieten. Abbildung 2.2 [35] zeigt ihre Existenzbereiche im bindren Pha-
sendiagramm Nb-Al. Nby,.. weist fiir Al eine ausgepragte Loslichkeit von bis zu 19,5 At.-%
bei 2064 °C auf, der peritektischen Temperatur der intermetallischen J-Phase Nb3 Al (Raum-
gruppe 223). Diese besitzt einen {iber konstitutionelle Leerstellen auf dem Al-Untergitter
bestimmten Homogenitdtsbereich von einigen At.-%. Bei hoheren Al-Gehalten tritt die te-
tragonale c-Phase Nb, Al (Raumgruppe 136, Tr, = 1940 °C) auf, welche bei etwa 56 At.-% Al
ein bei 1571 °C vergleichsweise niedrigschmelzendes Eutektikum mit NbAl; (Raumgruppe
139) besitzt. Diese letztgenannte e-Phase wiederum schmilzt bei etwa 1714 °C kongruent.
Wiéhrend die Nb-reichen Aluminide somit Solidustemperaturen um 2000 °C besitzen, ist der
Einsatz von NbAl;z in metallurgisch relevanten Temperaturbereichen begrenzt. Nbz Al und
andere refraktire intermedidre 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 Nby,.
und Al sind die intermetallischen Phasen ¢ (NbsAl, Raumgruppe 223), o (NbyAl, Raumgruppe
136) und € (NbAl3, Raumgruppe 139) eingezeichnet.

aufgrund der gegentiber konventionellen Nickelbasis-Superlegierungen htheren Temperatur-
bestandigkeit untersucht [38], ihre ausgepréagte Sprodigkeit und geringe Bruchzéhigkeit [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 fiir die Legierung Nb-15A1-40Ti so eine Bruchdehnung von 20 % bei Raumtempera-
tur zeigen. Solche Ansitze fithren allerdings iiblicherweise zu einem Kompromiss zwischen

mechanischen Eigenschaften und Temperatur- und/oder Oxidationsbestandigkeit.

Bei Letzerem ist das grofle Hindernis in Nb-basierten Legierungen das nicht passivieren-
de und zum Abplatzen neigende Oxid Nb,Os [41]. Fiir einen Einsatz in oxidierenden und
korrosiven Medien bei Temperaturen von bereits oberhalb 100 °C [15] ist eine zusétzliche
Passivierung notwendig. Hierzu wurden hauptsachlich in den 1980er Jahren Ansitze iiber
die selektive Oxidation von Al zu Al,O3 verfolgt [42]. Aufgrund der ausgesprochen hohen
Permeabilitit — dem Produkt aus Loslichkeit [43] und Diffusionskoeffizient [44] — von Sauer-
stoff in Nby, ist nach der Wagner-Theorie [45] fiir den vollstandigen Ubergang von innerer
zu duflerer Oxidation jedoch ein theoretischer Al-Gehalt von iiber 100 % notwendig [42].
Obwohl thermodynamisch bei Reaktion der intermetallischen Nb-Al-Phasen mit Sauerstoff
die Bildung von Al,O3 zu erwarten wére, wird aus kinetischen Griinden auch das Auftreten
von Nb,Os und je nach Al-Gehalt des Grundwerkstoffs auch AINbO, beobachtet [46]. Im
Fall von NbAlj; berichten Steinhorst und Grabke [47] beispielsweise von einem wiederholten
Abplatzen der sich ausbildenden Al,Os-Schicht, unter der Nb,Os wachst. Grundséatzlich
gilt, dass eine relevante Verbesserung des Oxidationsverhalten von Nb-Basiswerkstoffen
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in sauerstoffreichen Atmosphéren 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 Stabilitit von Phasen kann durch eine Auftragung der Anderung der freien Enthal-
pie A G° fiir verschiedene Reaktionen als Funktion der Temperatur dargestellt werden. In
sogenannten Ellingham-Diagrammen konnen etwa die Oxidationsreaktionen unterschiedli-
cher Elemente verglichen werden. Oxide der weiter oben, das heif3t bei weniger negativen
A G°-Werten liegenden Elemente sind gegeniiber weiter unten liegenden thermodynamisch
weniger stabil. Der Wert von A G° ist somit ein Maf3 fiir die chemische Affinitdt des Elementes
fiir Sauerstoff. Nach

AG°

kann der temperaturabhédngige Gleichgewichtspartialdruck von Sauerstoff pg, |eq7 mit der
Gaskonstante R bestimmt werden. Ublicherweise lisst sich dieser auch mithilfe einer Po,-
Skala im Ellingham-Diagramm ablesen. Ein solches ist in Abbildung 2.3 dargestellt.

2.4 Herstellung der Probenzustinde

2.4.1 Gesinterte Verbundwerkstoffe

Sintern bezeichnet diejenigen Prozesse, die zur Verfestigung und Verdichtung von aus kom-
paktierten Pulverteilchen bestehenden Griinkérpern durch Temperaturbehandlung fiih-
ren [49]. Die treibende Kraft ist hierbei das Bestreben des Systems, die Freie Enthalpie durch
Verringerung von Oberfldche 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-Al,O3 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 fiir T60/64 99,5 Gew.-%, fiir CL370 99,7 Gew.-% und fiir Alphabond
88,0 Gew.-% mit den Verbindungen Na,O und SiO, als Hauptverunreinigungen angege-
ben [24, 50]. Im Fall der Metallpulver betrdgt die nominelle Reinheit fiir Nb 99,95 Gew.-%,
fiir Ta 99,98 Gew.-%, wobei die Hauptverunreinigungen C, O und das jeweils andere Re-
fraktarmetall sind [51, 52]. Tabelle 2.1 zeigt ein rein keramisches Rezept mit verschiedenen
Al,Oz-Pulvern, auf dem eine Reihe anderer Zusammensetzungen und unter anderem die in
dieser Arbeit untersuchten Proben 21FOC-Nb und 21FOC-Ta beruhen (vergleiche Tabelle 3.1
auf Seite 26). Die Bezeichnung 21F steht hierbei fiir die durch das jeweilige Metallpulver
ersetzten feinen T60/64-Partikelfraktionen (11 Gew.-% 45-0 pm und 10 Gew.-% 45-0 pm, in

Summe 21 Gew.-%). Grobe Partikelfraktionen wurden nicht ersetzt (0C).
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ABBILDUNG 2.3: Ellingham-Diagramm fiir ausgewéhlte Elemente [48].



10 Kapitel 2. Grundlagen und Methoden

TABELLE 2.1: Rohmaterialzusammensetzung fiir die OF0C-Vergleichszusammensetzung,
Angaben in Gew.-%. Die Dimensionsangaben von T60/64 stellen Partikelfraktionen dar.

Te60/64 To60/64  T60/64 T60/64 T60/64 T60/64 CL370 Alphabond300
52mm 3-1mm 1-0,5mm 0,5-0mm 45-0 pym 20-0 pm - -

24 13 10 21 11 10 8 3

Die Mischungen wurden unter Zugabe von circa 5 Gew.-% Wasser und 1 Gew.-% dispergie-
rendem Al,O3; (ADS-1 und ADW-1, Almatis) in einen ToniMAX-Labormischer (Toni Technik
Baustoffpriifsysteme GmbH, Berlin) gegeben und fiir 1-3 Tage in Gussformen ruhengelassen.
Nach einem Trocknungsschritt bei 120 °C fiir 24 h wurden die Griinkdrper in einem Rohrofen
aus Korund, ausgestattet mit Titanschwamm, unter strémender Ar-Atmosphére (Reinheit
99,999 %) mit einer Haltezeit von 4 h gesintert. Zur Vermeidung von Rissen wurde bis 500 °C
eine Aufheizrate von 3 K-min—! verwendet, anschliefend bei 10 K-min—! auf 1600 °C geheizt.

Feldunterstiitztes Sintern (englisch field assisted sintering (FAST) oder spark plasma sintering
(SPS)) erlaubt das Erzielen einer im Vergleich zu herkdbmmlichem Sintern sehr hohen Dichte
von 98-100 % [53, 54], welche sonst nur mit einem zusétzlichen Behandlungsschritt — etwa
HeifSisostatischem Pressen — erreicht werden kann. Eine Vermeidung von Poren ist beispiels-
weise bei der Atomsondentomografie entscheidend [55-57]. Feldunterstiitzt gesinterte Proben
wurden von Bastian Kraft (KIT JAM-KWT) hergestellt. Das zuvor genannte Nb- beziehungs-
weise Ta-Pulver und hochreines Al,Os-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. Fiir das
Sinterprogramm wurde eine Heiz- beziehungsweise Abkiihlrate von 100 K - min~! und eine
Haltezeit von 5 min bei 1600 °C gewd&hlt. Wahrend 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 enthommen. Die technische Nutzbarmachung des Sputterns,
die Kathodenzerstaubung, wird zur Gruppe der physikalischen Abscheideverfahren gezahlt.
Wie in Abbildung 2.4 schematisch dargestellt, werden hierbei Atome aus einem Festkorper,
dem Target, durch Ionenbeschuss mit Edelgasen aus einem Reaktionsgas herausgelost und
gehen in die Gasphase tiber. Das so zerstaubte 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 Stofie mit Gasteilchen zu ver-
meiden. Als notwendiges Maf3 gilt eine mittlere freie Wegldange entsprechend des Abstandes
zwischen Target und Substrat. Bei 30 cm entspricht dies hochstens 2 - 1074 mbar. Im Fall des
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ABBILDUNG 2.4: Schematischer Aufbau des Magnetronsputterns. Edelgasionen l6sen 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 zusatzlicher
Verwendung von Magneten unter dem Target wird von Magnetronzerstaubung gesprochen.
Die Uberlagerung des elektrischen und des magnetisches Feldes zwingt vom Target emittierte
Elektronen durch die Lorentzkraft auf Spiralbahnen in Nédhe der Targetoberflache. Die hohere
Ladungstragerdichte fiihrt zu einer Erthohung der Edelgasionenzahl und damit der Sputter-
und Beschichtungsrate bei gleichem Prozessgasdruck. Dies erlaubt eine Verringerung des
Gasdrucks gegentiber dem konventionellen Kathodenzerstdauben, womit die Streuung des
Targetmaterials und die Porositdt der abgeschiedenen Schichten verringert wird.

Einkristalline Saphirsubstrate (Evochem Advanced Materials GmbH, Offenbach, Deutsch-
land) mit zur Oberfldche parallel orientierten (0001)-Ebenen wurden in den Abmessungen
10 x 10 x 0,5 mm beziehungsweise 20 x 20 x 0,5 mm einseitig poliert (Herstellerspezifikati-
on: R, < 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, Kéln, Deutschland), wobei vor der
Abscheidung ein Freisputtern der verwendeten Targets (Durchmesser 75 mm, Hohe 5 mm,
Evochem) bei einem Restgasdruck von 6 - 10~® mbar oder geringer erfolgte, um mogliche
Oberflichenkontaminierungen zu entfernen. Um eine Verdnderung der lokalen Struktur der
terminierenden Gitterebenen des Saphirs zu vermeiden, wurde kein Plasmaétzen der Substra-
te durchgefiihrt. Die Abscheidung erfolgte in Ar-Atmosphére bei einem Prozessgasdruck von
41073 mbar und einem Substrat-Target-Abstand von 50 mm. Tabelle 2.2 fasst die relevanten
Parameter fiir die Probenherstellung zusammen. Als tibliche Schichtdicke wurden 30 pm
gewdhlt, um ein vollstindiges Oxidieren wiahrend der folgenden Warmebehandlungen durch
ein hinreichend grofies 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 geoffnet und sofort wieder geschlossen. Als Prozessgas
wurde in allen Fillen Ar (>99,999 %) bei einem Druck von 4 - 10~3 mbar verwendet.

Schicht Targets Freisputtern Beschichten Restgasdruck
(Reinheit / Gew.-%) /W /W / mbar
30 pym Nb Nb (99,95) 100 500 6,10-10°°
20 pm Ta Ta (99,95) 500 500 2,56-107°
15-20 um Nb+Al Segmentiert, 250 250 3,59-10°°
(6 Zusammen- Nb (99,95),
setzungen) Al (99,99)
15 uym Nb Nb (99,95) 250 250 2,99-10°°
(Vergleichsprobe)
Ca.5nm C und Graphit (99,95), 40, 40, 2,19-107°
30 um Nb Nb (99,5) 500 500

Dicke jedoch auf 20 pm reduziert, da solche mit 30 pm Dicke bei den Warmebehandlungen de-
laminierten. Neben den reinen Refraktdrmetallschichten wurden Nb-Al-Legierungsschichten
mit einem segmentierten Target (Abbildung 2.5) hergestellt. Etwa 15 mm Al-Target wurde
fiir die Gesamtbreite von 75 mm verwendet, um die Abscheidung Nb-reicher Schichten
zu gewdhrleisten. 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 geméf; der Probenbezeichnung von 01-0
bis 05-0 ansteigendem Al-Gehalt erhalten. Zur Gewéhrleistung einer besseren Schichthaftung
durch geringere mechanische Spannungen wurde die Beschichtungszeit so gewéhlt, dass eine
Schichtdicke von etwa 15 um erreicht wurde. Zur Untersuchung von erhthten Fremdelemen-
taktivitdten an der Substrat-Refraktarmetallschicht-Grenzflache wurden Bilagenschichten
hergestellt, bei denen zundchst wenige nm C und anschliefSfend 30 pm Nb abgeschieden
wurden.
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Segmentiertes Target

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

Nb-Al | [ Nb-Al | | Nb-Al | | Nb-Al | | Nb-Al
01-0 02-0 03-0 04-0 05-0

zunehmender Al-Gehalt

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

Um die Folgen einer Warmebehandlung bei geringen O,-Partialdriicken zu untersuchen,
wurden Proben in der Ofenkammer einer Setaram Setsys (Setaram Instrumentation, Frank-
reich), einer Apparatur fiir simultane thermische Analyse (STA), bei 1600 °C fiir 2 h mit

Heiz- und Kiihlraten von 10 K- min~!

wirmebehandelt. 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 fiir Prozessanalytik mbH, Bremen,
Deutschland) gemessen. Wiahrend der Warmebehandlung agieren die Ofenelemente als
Sauerstoffgetter, wodurch sich der O,-Partialdruck wahrend des Versuchs verringert. Weitere
Wiarmebehandlungen wurden in einer STA 449 (Erich Netzsch GmbH, Selb, Deutschland) in
Korundtiegeln und unter 99,9999 %-igem Argon bei 1 bar, jedoch ohne zusétzliche Gasreini-
gung durchgefiihrt. Als Auslagerungstemperatur wurden 1450 °C bei bis zu 2 h Haltezeit
mit Heiz- und Kiihlraten von 10 K - min ! gewdhlt. Fiir Warmebehandlungen unter Aus-
schluss von Sauerstoff wurde ein LORA-G 1800-50-300-1-Rohrofen (HTM Reetz GmbH,
Berlin, Deutschland) mit Gasvorreinigung verwendet. Fiir eine Haltetemperatur von 1600 °C
betrug die Aufheizrate 5 K - min~?, fiir 800 °C 8 K - min~!. Zur vorgeschalteten Gasreinigung
wurde das Ar-Prozessgas bei 450 °C {iber gliihende Mg-Spéne geleitet. Fiir die Warmebe-
handlungen wurden die Proben mit einer Diamantdrahtsdge in Stiicke mit Abmessungen von
(2 x 5) mm? bis (10 x 10) mm? getrennt. Diese wurden fiir die Anfertigung von Querschliffen
wiederum halbiert.

2.6 Gefiigecharakterisierung

2.6.1 Rontgendiffraktometrie

Elektromagnetische Wellen werden an Hindernissen gebeugt, wobei entstehende Beugungs-
bilder besonders deutlich sind, wenn die Wellenldnge der Strahlung in der Grofsenordnung
des Hindernisses oder darunter liegt. Im Fall von kristallografischen Ebenen eignet sich
der Einsatz von Rontgenstrahlen. Unter einem Winkel ® einfallende und an benachbarten
Ebenen gebeugte Strahlung mit Wellenlidnge A fiihrt durch konstruktive Interferenz zu Inter-
ferenzmaxima, wenn der Gangunterschied der Strahlen ein ganzzahliges Vielfaches von A ist.

Daraus ergibt sich mit dem Netzebenenabstand d die Braggsche Gleichung [59]

Zdhkl sin @hkl = A (22)

Diese wird fiir verschiedene symmetrisch dquivalente Ebenen mit deren Abstianden dj
und Oy erfiillt, wobei (hkl) die zugehorigen Laue-Indizes bezeichnen. Fiir eine bestimmte
Wellenlidnge ist so iiber die Netzebenenabstinde der Gitterparameter a zuganglich, fiir
kubische Kristallgitter tiber
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a = dhkl RV h2 + k2 + 12 (23)

Zeigen die Kristallite eines Festkorpers eine Vorzugsorientierung — hierfiir wird tiblicher-
weise der Begriff Textur verwendet [60] — ist eine deutliche Verringerung der Intensitdt oder
das Nichtauftreten bestimmter Beugungsmaxima moglich. Bei sehr kleinen Kristalliten ist
wiederum eine Verbreiterung der Signale zu beobachten, wodurch eine Bestimmung der
genauen Lage der Intensitdtsmaxima erschwert wird.

Aus Beugungsdaten (XRD, von englisch X-ray diffraction) berechnete Gitterparameter unter-
liegen zufélligen und systematischen Fehlern. Erstere verringern die Reproduzierbarkeit,
konnen durch sorgféltige Dokumentation jedoch hinreichend beherrscht werden. Systemati-
sche Fehler dagegen verursachen eine gleichbleibende Abweichung der Messdaten. Ursache
fiir eine Verschiebung von Beugungsmaxima kann eine Fehlausrichtung der Probe oder
des Detektors sein [61]. Auftretende systematische Fehler konnen meist nicht vollstindig
verhindert, jedoch durch sorgfaltige Verfahrensweise iiberwiegend beseitigt werden. Zur
Korrektur zeigten Nelson und Riley [62] fiir die Debye-Scherrer-Methode [60], dass syste-
matische Fehler fiir den gemessenen Gitterparameter linear mit der Nelson-Riley-Funktion
NR(O) gemaif3

2 2
Aa K<cos ® cos @) 2.4)

sin ® + ®

mit einer Proportionalitdtskonstante K abnehmen. Dieses Verfahren wurde in der Folge
auch fiir die Bragg-Brentano-Geometrie iibernommen [63-66]. Fiir aus Diffraktometerdaten
berechnete Gitterparameter kann so ein Korrekturfunktionswert bestimmt und der erhaltene
Datensatz linear auf NR(®) =0 extrapoliert werden, um systematische Fehler zu minimie-
ren [62]. Die Giite einer solchen Regression kann durch ihr Bestimmtheitsmafl R?, gegeben
durch das Verhiltnis der Quadratsummen der Differenzen aus den Messwerten 4; und an-
gepassten Werten f; beziehungsweise 2; und dem arithmetischen Mittelwert 4, ermittelt

werden:

RP=1-L——. (2.5)

Rontgenbeugungsexperimente wurden in einem D2 Phaser (Bruker, USA) ohne Monochroma-
tor oder in einem Empyrean (Malvern Panalytical, UK) jeweils in Bragg-Brentano-Geometrie
durchgefiihrt. Als Strahlungsquellen wurden Cu-Réntgenréhren (A =1,5406 A) verwendet,
die bei 30 kV und 10 mA beziehungsweise 40 kV und 40 mA betrieben wurden. Fiir die
gewdhlte Messweite von maximal 20 = 10°-145° wurde eine Schrittweite von 0,01° mit 150 s
(Empyrean) oder 384 s (D2-Phaser) Verweildauer gewihlt. Zur Verbesserung der Statistik
erfolgte die Messung unter Rotation der Proben. Nach einem Hintergrundabzug durch
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die Geratesoftware Bruker Diffrac. EVA wurde die Lage der Beugungsmaxima mithilfe der
Software Powdercell 2.4 (Bundesanstalt fiir Materialpriifung, Berlin) und OriginPro 2021
(OriginLab Corp., USA) bestimmt. Weitere Berechnungen erfolgten mit Excel (Microsoft
Corp., USA) und OriginPro 2021.

2.6.2 Probenpraparation fiir Rasterelektronenmikroskopie

Zur metallografischen Praparation 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
Kornungen P600, P1000, P2500 und P4000 geschliffen und anschlieffend mit 3 pm- und 1
pm-Diamantsuspension poliert. Zur Entfernung der durch die Préparation eingebrachten
Verformungsschicht wurden die Proben mittels basischer (pH =9,8) SiO,-Suspension (OP-S,
Struers, USA) und gegebenenfalls verdiinnter H,O,-Losung (30 % H>O,-Wasser) endpoliert.

2.6.3 Rasterelektronenmikroskopie und Riickstreuelektronenbeugung

An einem Auriga 60-Rasterelektronenmikroskop (REM, Zeiss AG, Oberkochen, Deutsch-
land) wurden Mikrostrukturaufnahmen, energiedispersive Rontgenspektroskopie (eng-
lisch energy dispersive X-ray spectroscopy, EDX) und Riickstreuelektronenbeugung (englisch
electron backscatter diffraction, EBSD) durchgefiihrt. Das System ist mit einer Schottky-
Feldemissionskathode sowie mit jeweiligen Detektoren fiir Sekundéarelektronen (englisch
secondary electron, SE), Riickstreuelektronen (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 riickstreuenden Gefiigebestandteile verwendet. Die
durch Phasensegmentierung mittels Graustufenbinarisierung erhaltenen Flachenanteile der
Phasen wurden unter Annahme von Isometrie und Isotropie auf Volumenanteile {ibertragen.
EDX-Untersuchungen wurden im Fall von chemischer Analyse bei 10 beziehungsweise
20 kV Beschleunigungsspannung und 30 um Blendengrofie durchgefiihrt, fiir die Erzeu-
gung von EDX-Karten wurden Beschleunigungsspannungen zwischen 6 und 10 kV sowie
Blendendurchmesser von 60 beziehungsweise 120 pm verwendet. Die Datenaufnahme und
-verarbeitung erfolgte mit der Software APEX EDS von EDAX (EDAX LLC., USA). Fiir
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.



2.6. Getiigecharakterisierung 17

2.6.4 Transmissionselektronenmikroskopie

Die Transmissionselektronenmikroskopie (englisch transmission electron microscopy, TEM) [67]
ist eine weitverbreitete Methode zur nanoskaligen Gefiigecharakterisierung. Aufgrund der
Wellenldnge der zur Probendurchstrahlung verwendeten Elektronen — typischerweise auf der
Pikometerskala — ist die Auflosung einzelner Atomsdulen moglich. 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 vergroflert abgebildet werden. So kann an ausgewédhlten Probenbereichen
Feinbereichsbeugung (englisch selected area diffraction, SAD) durchgefiihrt werden. Wird
anstelle von Beugung paralleler Elektronenstrahlen in Richtung des Primérelektronenstrahls
der Konvergenzwinkel erh6ht, spricht man von konvergenter Elektronenbeugung (englisch
convergent beam electron diffraction, CBED).

In der Bildgebung kénnen durch Verwendung des ungebeugten Primérstrahls 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 hoherer Ordnungs-
zahl eines Elementes beziehungsweise einer grofieren Probendicke erscheinen im Hellfeld
solche Bereiche dunkler. Fiir kristalline Proben dominiert der Beugungskontrast, da die
Intensitdt der Hellfeldaufnahme stark von der Orientierung des Kristalls abhéngt. In einem
Dunkelfeld werden dagegen nur Kristallbereiche hell erscheinen, mit denen der gebeugte
Strahl in konstruktiver Wechselwirkung stand. Die Hochauflosungstransmissionselektro-
nenmikroskopie (englisch high resolution TEM, HRTEM) ermdglicht eine direkte Abbildung
der atomaren Struktur einer Probe. Im HRTEM-Modus interferiert der Primérstrahl beim
Verlassen des Kristalls mit verschiedenen gebeugten Strahlen. Aus den Aufnahmen kann aus
den erhaltenen Intensitdtsprofilen 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 herkommli-
chen BF- und DF-Aufnahmen werden ringférmige Dunkelfelddetektoren verwendet, welche
mittels inkohdrenten, unter groflem Winkel gebeugten Elektronen ringformige Grofiwinkel-
dunkelfeldaufnahmen (englisch high angle annular dark field imaging, HAADF) erzeugen. Die
erhohte Empfindlichkeit fiir Abweichungen in der Ordnungszahl ermoglicht auch fiir kleine
Bereiche eine Unterscheidung von chemischen Elementen anhand der Signalintensitit. Im
sogenannten 4DSTEM-Verfahren (von englisch four dimensional STEM) ist die Aufnahme von
CBED-Mustern von jedem Pixel einer STEM-Aufnahme moglich.
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Fiir 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, Miinchen) 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 Groéfenordnung der
mittleren freien Wegldnge 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) prépariert. Die Systeme sind mit einer Feldemis-
sionskathode, einer Ga-lonenquelle mit Beschleunigungsspannungen bis zu 30 kV, einem
Gasinjektionssystem fiir die Pt-Beschichtung und einem Mikromanipulator (OmniProbe
400 beziehungsweise 200, Oxford Instruments, UK) ausgestattet. In einem ausgewdihlten
Praparationsbereich wurden zundchst mit einem Rechteckmuster etwa 200 nm Pt unter
Verwendung von Ionenstromen zwischen 50 pA und 500 pA abgeschieden, um diesen vor
Beschddigung durch den Ga-Ionenstrahl zu schiitzen [71] (Abbildung 2.7a). Die Zielregion
wurde anschliefsend durch Schneiden von Grédben zu einem Probenriegel freigelegt (Abbil-
dung 2.7b, Ionenstrom bis 21 nA), mithilfe des Mikromanipulators auf ein Kupfertragernetz
tiberfiihrt und dort durch Abscheidung von Pt befestigt (Abbildung 2.7¢).

ABBILDUNG 2.7: Schritte der TEM-Lamellenpréparation: a) Abscheidung eines Pt-Streifens auf den

Probenriegel zum Schutz der zu prépararierenden Probenregion. b) Ausheben des Riegels mit einem

Mikromanipulator. c) An einem Cu-Finger eines TEM-Netzchens befestigte Probe. Durch Diinnen
mittels Ga-lonenstrahl entsteht aus dem Probenriegel eine Lamelle.
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Die Probenriegel wurden unter Verwendung von Rechtecksmustern bei sukzessive verrin-
gerten Ionenstromen beziehungsweise -spannungen (500 pA bis 20 pA beziehungsweise
30 kV bis 5 kV) auf unter 100 nm Dicke gediinnt. Fiir Hochauflosungsaufnahmen sind in der
Regel Dicken von unterhalb 60 nm notwendig, weshalb tiblicherweise gediinnt wurde, bis
die Lamelle im REM elektronentransparent wurde. Parallel wurde der Kippwinkel der Probe
fur jede Seite von 54° auf bis zu 56° (Auriga) beziehungsweise von 53° auf 55° (Strata) erhoht,
um der mit geringerer Beschleunigungsspannung zunehmenden Divergenz des Ionenstrahls

Rechnung zu tragen.

2.6.5 Atomsondentomografie

Die in diesem Kapitel zusammengetragenen Informationen wurden hauptséachlich aus Local
Electrode Atom Probe Tomography [72] entnommen. Die Atomsondentomografie (von englisch
atom probe tomography, APT) ist eine Methode zur rdumlichen Untersuchung von Materie auf
der Subnanometerskala. Instrumentell basiert ein Atomsondentomograf (umgangssprachlich
Atomsonde) auf raumlich aufgeltster Flugzeit-Massenspektroskopie durch feld- beziehungs-
weise thermisch induzierter Verdampfung einzelner Atome aus einer diinnen Probenspit-
ze mit Spitzendurchmesser < 100 nm. In Anlehnung an das im Englischen gepréagte field
evaporation wird hierfiir der Begriff Feldverdampfung verwendet. Die Beschreibung des
Funktionsprinzips beschrédnkt sich in diesem Kapitel auf die gegenwirtig gangige 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 stationdre Hochspannung mit negativer Polung
Uy erzeugt ein elektrisches Feld, dessen Starke etwas unterhalb der fiir eine Verdampfung von
Atomen an der Probenspitze notwendigen Feldstdrke gewahlt ist. Diese materialabhéngige
Schwelle wird kurzzeitig entweder durch einen zusitzlichen Spannungspuls Uy tiberschritten

Spannungs-
oder Laserpuls Lochgegen-

—_ Proben- V elektrode L —fNY
’ . = - \ L)
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ABBILDUNG 2.8: Prinzipieller Aufbau eines Atomsondentomografen mit lokaler Elektrode und aus
den verarbeiteten Daten erhaltene rekonstruierte Probenspitze (rechts). Der vergrofierte Ausschnitt
links unten zeigt zwei die Probenoberfldche verlassende Ionen.
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oder durch einen Laserpuls thermisch induziert — als Folge der Lichtabsorption durch die
Probe — unterhalb die vorhandene Feldstédrke gebracht. Die fiir die Verdampfung notwendige
Verdampfungsenthalpie nimmt mit zunehmender Temperatur ab. Probenspitzen werden
deshalb auf kryogene Temperaturen von beispielsweise 50 K gekiihlt, um eine unkontrollierte
thermisch induzierte Verdampfung auszuschlieflen. Bei der Feldverdampfung werden Atome
ionisiert, durch das elektrische Feld auf einen zweidimensionalen, positionsempfindlichen
Einzelionendetektor basierend auf gekreuzten Verzdgerungslinien 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 fiir 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
raumlichen Auflosung (englisch spatial resolution) als solche ist unprézise: In der klassischen
Mikroskopie bezeichnet der Begriff die Pixelgrofse auf einer Kamera. Im Fall der APT werden
Atompositionen durch drei Variablen (x,y,z) reprasentiert, es existiert keine Pixelgrofie. Der
Begriff der raumlichen Aufldsung kann zwar zur Beschreibung von Zusammensetzungs-
oder Dichtekarten (englisch compositional maps oder density maps) verwendet werden, hinge-
gen ist bei der APT die raumliche Prézision (englisch spatial precision) [73] von Bedeutung.
Diese bezeichnet die raumliche Dispersion der gemessenen Position um den Messwert.
Davon zu unterscheiden ist die rdumliche Genauigkeit (englisch spatial accuracy) [73] als
Abweichung von einem Erwartungswert, welche sich auf eine systematische Verzerrung
der Positionsmessung bezieht und die Messung von Distanzen grofierer Reichweite stark
beeinflussen kann.

Fiir das Masse-Ladungsverhiltnis m g ! der detektierten Ionen ergibt sich mit der Elementar-
ladung e sowie der Flugzeit t; und -linge Ly der Zusammenhang

m tr 2

i 2e(Us + Up) (LF) . (2.6)
Uber dieses Verhiltnis ist die chemische Natur des lons zugénglich. Durch Verwendung von
Rekonstruktionsalgorithmen [74] kann diesem auch die Information tiber seine urspriingli-
che Position innerhalb der Probe mit einer Unsicherheit von wenigen Angstr('jm zugeordnet
werden. Trajektorieaberrationen durch Wechselwirkung mit benachbarten Atomen wahrend
des Verlassens der Probenoberfliche begrenzen die raumliche Auflésung — wie beschrieben
eigentlich Prazision — in der x-y-Ebene, das heifit 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 konnen. Das Ver-
hiltnis m g~! hiangt stark von Variationen in der gemessenen Flugzeit ab. Die Verwendung
eines sogenannten Reflektrons erhoht die Massenauflosung 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 Verdampfungsfeldstarken
kann zu verzerrten Zusammensetzungen fiithren. Typischerweise werden pro Puls ein oder
weniger Atome verdampft, um eine korrekte Erfassung zu gewdihrleisten. Fiir gewohn-
lich wird die durchschnittliche Zahl an Atomen pro Puls auf weniger als 0,1 gesetzt, um
Mehrfachdetektionen — das heifst ein gleichzeitiges Erreichen des Mehrkanaldetektors durch
mehrere Ionen in einem Zeitraum kiirzer 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 Haufigkeit von detektierten Ionen nach
ihrem m g~!-Verhiltnis aufgetragen ist. Fiir die Einheit von m ¢! hat sich die Verwendung
von Dalton (Da) durchgesetzt. Das neben dem konventionellen Spannungspulsen etablierte
Laserpulsen erlaubt die Untersuchung lokal nicht leitfahiger Materialien wie beispielsweise
oxidischer Phasen. Weiterhin wird durch die geringeren mechanischen Spannungen die
Abrisswahrscheinlichkeit der Spitze verringert. Der thermische Puls ist jedoch von deutlich
langerer Dauer als der eigentliche Laserpuls und kann bei mafliger Warmeleitfahigkeit der
betreffenden Probenregion die Probentemperatur erhohen 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 erhohte Temperatur nach der
Absorption des Laserpulses hat auch Auswirkungen auf die raumliche Genauigkeit und setzt
diese aufgrund von Oberflichendiffusion herab [75]. Da hierbei die herrschende homologe
Temperatur Ty, entscheidet, ist dieses Phanomen materialabhangig. Fiir AlO3, Nby,. und
Tayp, ist dies aufgrund der guten Warmeleitfahigkeit (40, 54 beziehungsweise 56 W m~ K1)
und relativ hohen Schmelzpunkte als vernachldssigbar einzustufen.

Zur Herstellung von Proben fiir APT werden Methoden basierend auf elektrochemischem
Atzen oder einem fokussierten Ionenstrahl verwendet, um aus geeigneten Strukturen wie
Dréahten scharfe Mikrospitzen mit rundem Querschnitt und Radien unter 50 nm herzustellen.
Der erste Ansatz wird gewohnlich bei rein metallischen Proben [76] verwendet, ist allerdings
auch beispielsweise zur Untersuchung von nichtmetallischen Ausscheidungen [77] geeignet,
solange eine ausreichende elektrische Leitfdhigkeit der Probenspitze gewdhrleistet ist. FIB-
Mikroskopie [70, 78-80] hingegen erlaubt sowohl die Verwendung nichtmetallischer Proben,
als auch die Zielpraparation gewiinschter Bereiche wie Grenzflichen oder nanoskaliger Aus-
scheidungen. Diese Methode greift klassisch auf Ga*-Ionen zum Zerstduben von Material
mit hoher Genauigkeit zurtick. Die grundlegende Herausforderung einer Grenzflichenprépa-
ration ist die erforderliche Positionierung der zu untersuchenden Region im Spitzenbereich
einer APT-Probe. In den letzten Schritten der Praparation ist fiir die Positionierung eine Ge-
nauigkeit von wenigen zehn nm nétig. Im Gegensatz zum stirker ausgepréagten Kontrast bei
Grenzflachen 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 erhtht zudem den Grenzflichenquerschnitt
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in der Probe und beugt feldinduzierten Spitzenabrissen vor.

Ziel einer Praparation fiir 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-Probenpréparation. Statt
der Verwendung eines TEM-Netzes wurde der jeweils vorderste Teil des Riegels auf einem
vorgefertigten, flachen Si-Pfosten mit einem Durchmesser von 2 pm abgesetzt, mit Pt befestigt
und der tibrige 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 ringférmig von auflen 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 gediinnt (Abbildung 2.9b). Eine Gefahr bei der Probenpraparation
mittels fokussiertem Ga-lonenstrahl ist die Implantation von Ga-Ionen in die Probe [83].
Zur Entfernung des verbliebenen Pt an der Probenspitze, moglicher Ga-Kontaminierung
und amorphisierter Probenbereiche [82] wurde in einem abschlieflenden 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 durchgefiihrt. Das Gerét ist mit einem fokussierten UV-Laser (Wel-
lenldnge A = 355 nm), einer lokalen Lochgegenelektrode (englisch local electrode) und einem
Reflektron ausgestattet. Die feldverdampften Ionen wurden in der Analysekammer bei einem
Druck von typischerweise 1071 mbar verdampft und durch einen Laufzeitdetektor detektiert.
Die Wahrscheinlichkeit fiir die Detektion eines Ions wird durch das Gitternetz des Reflektrons
und die Detektoreffizienz beschrankt und liegt fiir 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 durchgefiihrt. Da die Laserfrequenz das Zeitfenster des Detektors

bestimmt, wurde zu Beginn einer Messung eine Pulsfrequenz von 100 kHz verwendet, um

Ionen mit hoherem m g~ !-Verhiltnis erfassen zu kdnnen. Bei Erreichen hoherer Spannungen

Priparierte
Grenzfliche

ABBILDUNG 2.9: a) Auf einen Si-Pfosten abgesetztes Probensttick mit Pt-Deckschicht und
b) daraus ringformig angespitzte APT-Probenspitze.
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wurde die Frequenz auf 125 beziehungsweise 200 kHz erhoht. Die Detektionsrate wurde als
Kompromiss zwischen schonender Verdampfung und Zeitaufwand auf 0,3 % Atome pro Puls
gesetzt und die stationdre Spannung von der Messsoftware entsprechend gesteuert. Diese
lag zwischen 500 V und 11 kV, falls ein Spitzenabriss nicht zu einem vorzeitigen Ende der
Messung fiithrte. Wahrend 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 Datensdtze und der weiteren
Analyse verwendet. Bei der Rekonstruktion wurde zundchst die Abweichung der Ionen-
flugzeit aufgrund der von der Position der Spitze abhédngigen Lange der Trajektorie zum
Detektor korrigiert. Die Ionenarten wurden im erhaltenen Massenspektrum identifiziert und
anschliefiend die Gestalt des Rekonstruktionsvolumen mithilfe einer REM-Aufnahme der
Spitze bei hoher Vergroflerung festgelegt. Aus APT-Datensitzen lassen sich beispielsweise

folgende Informationen gewinnen:
* Elementkonzentrationen in beliebigen Volumina durch das Zahlen der erfassten Ionen

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

* Isokonzentrationsflichen zur Bestimmung von Flachenkonzentrationen

¢ Untersuchung von Ordnung, Clusterbildung oder friiher Stadien von Ausscheidungs-
reaktionen durch interatomare Verteilungsfunktionen

Isokonzentrationsflachen (oft kurz Isoflachen) [84, 85] sind fiir eine festgelegte Grenzkon-
zentration gezeichnete dreidimensionale Flachen. Ein Proximitadtshistogramm (oder Proxi-
gramm) [86] dhnelt einem eindimensionalen Konzentrationsprofil, wird aber nicht entlang
einer Analyseachse berechnet, sondern aus der Entfernung von einer Oberfldche, beispiels-
weise einer Isofldche. So konnen Konzentrationsprofile auch in Bezug auf irregulédr geformte
Grenzflachen erhalten werden. Fiir die Untersuchung von Segregationsphdnomenen ist die
Ermittlung des Gibbschen Exzesses I” hilfreich [87, 88]. Dieser beschreibt die Anzahl von Ex-
zessatomen pro Einheitsfliche, welche durch die Prasenz einer Grenzflache verursacht wird.
Gegentiber der relativen Konzentration birgt I' den Vorteil einer deutlich geringeren Emp-
findlichkeit [89] fiir Artefakte wie lokale Vergrofierung [90] und bevorzugte Retention [91, 92].
Die Moglichkeit, beliebige Volumina wie Wiirfel oder Zylinder [93] in der 3D-Rekonstruktion
freizustellen und die Verwendung von Isoflichen reduziert die Fragestellung auf ein 1D-
Problem. Diese Objekte konnen als Referenzkoordinatensysteme fiir 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 fiir
die Spezies ermittelt werden. Bezogen auf eine definierte Fliche und unter Beriicksichtigung
der Detektoreffizienz kann so I" erhalten werden.

Bei der Verwendung von Atomsondendaten ist hierfiir die Gesamtatomzahl N; detektierter
Segregationselemente i, die Anzahlen Nj, und Njg von i-Atomen in den Phasen a und g, die
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Detektorffizienz 17 sowie die untersuchte Flache A der Grenzfldche notig [94-96]. Damit gilt
tiir eine Heterophasengrenze

ngxcess (Ni _ Nia _ Ni )
I = = Ar . (2.7)

2.7 Segregationen an Grenzflichen

Viele Werkstoffeigenschaften werden durch Defekte in der Mikrostruktur, darunter im Beson-
deren durch Phasengrenzflichen bestimmt. Die Untersuchung solcher Strukturen ermoglicht
Verstandnis und Beeinflussung des Werkstoffverhaltens beispielsweise hinsichtlich Oxidati-
on, Kohédsion und Bruch. Grenzflichen agieren durch heterogene Keimbildung haufig als
préferierte Ausgangsorte fiir das Auftreten von Ausscheidungsreaktionen oder Phasenum-
wandlungen. In Mischkristallen geloste Atome neigen umgekehrt proportional zu ihrer
Loslichkeit im Volumen zu Segregation an Grenzflachen [97] und beeinflussen hierdurch
deren Energie, wodurch deutliche Veranderungen der Materialeigenschaften beobachtet wer-
den konnen [98]. Das Vorliegen von Kohlenstoff an Korngrenzen in Metallen gilt durch das
Verhindern von Sauerstoffsegregation als kohdsionsférdernd [99, 100] und auch fiir Al,O3
gelten geringe Mengen C aufgrund von Segregation an Korngrenzen [101], transkristallinem
Bruchverhalten und in der Folge hoherer Abriebfestigkeit als wiinschenswert [102]. Hingegen
wurde beispielsweise bei der Vakuumsinterung von Al,O3 (etwa bei rund 1072 mbar) bei
Zugabe von Kohlenstoff eine verringerte Verdichtung berichtet [103]. Smith und Co-Autoren
zeigten dariiber hinaus rechnerisch fiir C-Monolagen an MgO-Al- und MgO-Ag-Grenzfldchen
eine Verringerung der Adhédsionsenergie [104]. Fiir Silizium ist ein eindeutigerer Einfluss
zu verzeichnen — Saage und Co-Autoren [105] zeigten, dass die Versprédung von Mo-Si-
Mischkristalllegierungen unter anderem auf eine stark verringerte Korngrenzenkohésion
durch Segregation von Si und O zuriickzufiihren ist. Abhidngig von Grenzflachen- bezie-
hungsweise Korngrenzencharakter, Losungsatomspezies und chemischer Eigenschaften der
Matrix ist auch die gezielte Eigenschaftsverbesserung durch Segregationen moglich [106]. Die
Manipulation von Korngrenzeneigenschaften durch bestimmte Losungsatomdekorationen
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 Kohdsion an Korngrenzen fiithren, so in der Arbeit von Wang und Co-Autoren

fur refraktare Hochentropielegierungen [108].
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3 Proben und Probenzustande

Eine Ubersicht aller in dieser Arbeit verwendeten Proben und Warmebehandlungen ist
in Tabelle 3.1 dargestellt. In den Spalten finden sich die im weiteren Verlauf verwendeten
Probenbezeichnungen, das Probenmaterial und der Probenzustand hinsichtlich einer Wir-
mebehandlung. Die beiden Vertreter der drucklos bei 1600 °C gesinterten Massivproben
sind 21FOC-Nb und 21F0C-Ta mit je etwa 21 Vol.-% Refraktdrmetall, 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 Warmebehandlung auftreten-
den Phasenbildung untersucht. Die Proben mit den Bezeichnungen TM-SV-Nb und TM-SV-Ta
wurden ebenfalls bei 1600 °C konsolidiert, jedoch durch feldunterstiitztes Sintern. Die Kiir-
zel beziehen sich auf das Al,Os-Pulver (TaiMicron) und den Begriff SchichtVerbund. Die
durch diese Methode erreichte geringere Porositdt ermoglicht eine hohere Erfolgsrate bei der
Grenzflichenanalyse mittels APT. Im Ubrigen wurden durch Magnetronsputtern hergestellte
Proben untersucht. Zur Betrachtung der Oxidation reiner Nb- und Ta-Schichten wurden
jeweils 30 pm Nb (Nb-30-Serie) und — aufgrund der schlechteren Adhésion der Schichten,
siehe Abschnitte 5.1 und 7.2.2 - 20 pm Ta (Ta-20-Serie) auf Saphirsubstrate abgeschieden. Die
Endungen -0 (unbehandelter Zustand, englisch as-deposited), -S (Warmebehandlung in einer
Setaram Setsys) und -N (Warmebehandlung 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 wahrend der Abscheidung (Abbildung 2.6, Seite 13) mit zuneh-
mendem Al-Gehalt von Nb-Al-01 bis Nb-Al-05 durchnummeriert. Fiir diese Proben wurde
eine Schichtdicke von etwa 15 pm angestrebt. Als Vergleichsprobe wurde entsprechend eine
reine Nb-Schicht mit einer Dicke von 15 um auf Saphir abgeschieden (Nb-15-0). Fiir die
Probenreihe wurden Warmebehandlungen in der Netzsch STA 449 durchgefiihrt (Serie Nb-
Al-0X-N). Zur besonderen Betrachtung der Bildung von Al,O3-Ausscheidungen wurde von
der Probe Nb-Al-03 ein weiterer Probenzustand durch Warmebehandlung in der Netzsch
STA 449 ohne Haltezeit (Nb-Al-03-N0) erzeugt. Zur Untersuchung des Einflusses erhohter
Mengen C an einer Al,O3-Nb-Grenzfliche wurden Bilagenschichten auf Saphir abgeschie-
den. Hierbei wurden etwa 5 nm C auf ein Saphirsubstrat aufgebracht und mit 30 pm Nb
beschichtet (C-Nb-0). Die Proben wurden wie in Abschnitt 2.5 beschrieben Warmebehandlun-
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 Probenzustdnde. Alle Schichtproben wurden auf

Saphirsubstrate abgeschieden.

Bezeichnung Material Probenzustand
21FO0C-Nb AlLOs3; + Nb gesintert
21F0C-Ta AlL,O3 + Ta gesintert
TM-SV-Nb Al,O3 + Nb FAST
TM-SV-Ta AlLOs3 + Ta FAST

Nb-30-0 30 pm Nb auf Saphir abgeschieden
Nb-30-S 30 um Nb auf Saphir 2 h Setsys 1600 °C
Nb-30-N 30 um Nb auf Saphir 2 h Netzsch 1450 °C
Ta-20-0 20 pm Ta auf Saphir abgeschieden
Ta-20-N 20 pm Ta auf Saphir ~ 2h Netzsch 1450 °C
Nb-Al-01-0 bis -05-0  Nb-Al-Mischkristall- abgeschieden
schichten auf Saphir
Nb-15-0 15 pm Nb auf Saphir abgeschieden
Nb-Al-01-N bis -06-N  Nb-Al-Mischkristall-  2h Netzsch 1450 °C
schichten auf Saphir

Nb-Al-03-NO Nb-Al-03 Netzsch 1450 °C

ohne Halten

C-Nb-0 C-Nb-Bilagenschicht abgeschieden
C-Nb-R-1600 C-Nb-Bilagenschicht 2h Rohrofen 1600 °C
C-Nb-R-800 C-Nb-Bilagenschicht ~ 2h Rohrofen 800 °C
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4 Gesinterte
Al»,O3;-Nb/Ta-Verbundwerkstoffe

In diesem Kapitel werden Untersuchungen an Gefiigen und Grenzfldchen in gesinterten
Verbundproben vorgestellt. Ziel der Arbeiten ist die Aufkldrung, welche Phasen sich in
solchen Geftigen bilden und inwiefern Unterschiede zwischen Nb und Ta bestehen. Fiir
feldunterstiitzt gesinterte Proben wird untersucht, welche Segregationen an einer Al,O3-Nb-
beziehungsweise Al,O3-Ta-Grenzflache vorliegen.

4.1 Gefiige der drucklos gesinterten Proben

In einer fritheren Arbeit von Weidner und Co-Autoren [25] wurde die Bildung von Tantala-
ten und Niobaten in den drucklos gesinterten Proben 21FOC-Nb und 21F0C-Ta vermutet.
Zur Identifizierung der in diesen Proben vorliegenden Phasen wurden von beiden Ront-
gendiffraktogramme erzeugt. Abbildung 4.1 zeigt jenes von 21FOC-Nb mit logarithmisch
aufgetragener Intensitdt. Es wurden drei Phasen identifiziert: a-Al,O3 (blau), Nby,. (rot) und
NbO (gelb). Die violett markierten Signale bei den 2@-Winkeln 33,5°, 36,8° und 50,1° konnen
dem B-Karbid Nb,C zugeordnet werden. Die Bestimmung der Modifikation ist jedoch nicht
eindeutig: Sowohl ein monoklines (Raumgruppe 6) als auch ein orthorhombisches Gitter
(Raumgruppe 33) konnten zugeordnet werden. Ebenfalls nicht ausgeschlossen werden kann
die erstmals von Terao [109] berichtete hexagonale Uberstruktur (Raumgruppe 149). Kleinere,
nicht identifizierte Maxima bei 20 =33,5°, 36, 8° und 50, 1° konnen Pulververunreinigungen
zugerechnet werden, darunter Oxiden wie Na,O (Raumgruppe 225), SiO, (Raumgruppe 136)
und CaO (Raumgruppe 225). Das Verbleiben von Na in Al,Os ist aufgrund des Aufschlus-
ses in Natronlauge im Bayer-Prozess nicht uniiblich und kann zur Bildung von -Al,O3
(NaxO - 11 Al,O3, Raumgruppe 194) fiithren [26]. Im Fall von 21FOC-Ta (Abbildung 4.2) kon-
nen die Phasen a-Al,Os (blau), Tay, (rot) und AlTaOy (gelb, Raumgruppe 136) identifiziert
werden. Ein moglicher Kandidat fiir die nicht bestimmten Signale bei 20 =23,0° und 32, 6°
ist NaTaO3 (Raumgruppe 62).
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ABBILDUNG 4.1: Diffraktogramm der Probe 21FOC-Nb mit logarithmisch aufgetragener Intensi-
tat [110]. Die Phasen a-Al,O3, Nby,., NbO und Nb,C konnten identifiziert werden. Wenige kleine
Signale wurden nicht indiziert und stammen moglicherweise von Verunreinigungen.
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ABBILDUNG 4.2: Diffraktogramm der Probe 21FOC-Ta mit logarithmisch aufgetragener Intensi-
tat [110]. Die Phasen a-Al,O3, Tap,.. und AlTaO4 wurden identifiziert. Fiir die Signale bei 20 =23,0°

und 32, 6° ist NaTaO3 ein moglicher Kandidat.
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Das Gefiige der Proben wurde in der Folge im REM untersucht. Abbildung 4.3 zeigt die
Uberlagerung dreier BSE-Aufnahmen der Probe 21FOC-Nb. Diese sind neben weiteren Auf-
nahmen im Anhang auf Seite 145f zu finden. Den einzelnen Phasen zugeordnete Graustufen
wurden eingefarbt; Neben fein und grobkornigem Al,O3 (blau) und Nby, ist innerhalb be-
ziehungsweise an Nb-Kornern eine dritte Phase (gelb) zu finden, welche hier ausgehend von
den Ergebnissen der Rontgendiffraktometrie als NbO bezeichnet ist. Schwarz dargestellte
Bereiche sind durch Schwindung wihrend des Sinterns verbliebene Porositiat. Mit der im
REM moglichen Auflosung konnten keine weiteren Phasen identifiziert werden. Aus der Pha-
sensegmentierung konnen Flachenanteile bestimmt werden, die bei Annahme von Isometrie
und Isotropie auf die Volumenanteile der Phasen tibertragen werden konnen. Aufgrund der
sehr unterschiedlichen Kornfraktionen und -geometrien ist dies aber nur eingeschrankt giiltig.
Aus drei Segmentierungen ergeben sich fiir Al,O3 (44 &= 4) Vol.-%, fiir Nbyp. (27 1) Vol.-%
und fiir NbO (2 &= 1) Vol.-% mit einem NbO : Nb-Verhiltnis 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 Porositidt von etwa 17 Vol.-% ist moglicherweise belastbarer
als durch lokale REM-Aufnahmen erhaltene Werte, bezieht sich jedoch nur auf offene Poro-
sitdt. Durch grofiere Schwindung ist eine ausgeprégtere Porositédt in Probenbereichen mit
feinkornigerem Gefiige zu erwarten. Bei der Betrachtung von Aufnahmen des grobkornigem
Al,O3 ergeben sich entsprechende Werte von unterhalb 15 Vol.-%. Zur lokalen Phasenbestim-
mung und Unterscheidung zwischen den mdoglichen Drittphasen — neben NbO auch Nb,C -
wurde an einem Teil des in Abbildung 4.3 gezeigten Ausschnitts EBSD durchgefiihrt. In Ab-
bildung 4.4 ist eine Phasenkarte mit drei exemplarischen Einzelbeugungsmustern dargestellt,
aus denen neben der Phasen Al,O3 und Nby,. der Nachweis fiir NbO erfolgt. Weder durch
Rontgenbeugung, 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 Oberflichengiite der beiden Oxide, hervorgerufen durch
die stark unterschiedlichen Festigkeiten und Héarten im Vergleich zu Nby,. und des Weiteren
durch ungiinstige Kornorientierungen, sind jeweils Fehlindizierungen zu beobachten.
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ABBILDUNG 4.3: Phasensegmentierte Uberlagerung dreier BSE-Aufnahmen der Probe 21FOC-Nb ba-

sierend auf Graustufenbinarisierung. Die verwendeten Aufnahmen sind im Anhang auf Seite 145 zu

finden. Gekennzeichnet sind die Phasen #-Al,O3, Nby.., NbO sowie Porositét [110]. Die Markierung
(x) gibt an, an welcher Stelle die lokale O-Konzentration in Nby,.. mittels APT bestimmt wurde.
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ABBILDUNG 4.4: Phasenkarte eines Geftigeausschnitts aus Abbildung 4.3 mit Einzelbeugungsmus-
tern der Phasen a-Al,O3, Nb-Mischkristall und NbO [110].
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Abbildung 4.5 zeigt einen Ausschnitt aus dem Geftige der Probe 21FOC-Ta. Wie im vorigen
Fall wurden drei BSE-Aufnahmen {iiberlagert; diese sind neben den Aufnahmen fiir zwei
weitere Segmentierungen im Anhang auf Seite 146f dargestellt. Im Ausschnitt sind Ta-Korner
und feinkorniges Al,O3; zu erkennen, welche von zwei groben Al,O3; Partikeln umgeben
sind. In Bereichen zwischen Tay,. und Al,Oj ist eine dritte Phase zu erkennen, die analog zur
Phasenidentifikation mittels Rontgenbeugung als AlTaOy indiziert wird. Aus den drei Pha-
sensegmentierungen ergeben sich Volumenanteile von (17 & 2) Vol.-% Tap, (57 = 5,7) Vol.-%
Al O3, eine Porositat von (22 + 3)Vol.-% und fiir AlTaOy (3 &= 1) Vol.-%. Das AlTaOy : Tapcc-
Verhiltnis entspricht (1,2 £ 0,2) %, das heifit deutlich tiber dem oben genannten Wert fiir
NbO : Nby,.. Wie im Fall von 21FOC-Nb ist aufgrund der Heterogenitadt des Werkstoffs eine
Bestimmung der Phasenanteile schwierig. Der erhaltene Anteil von Tap. entspricht in etwa
dem erwarteten Wert von 21 Vol.-%, jedoch wird Al,O3 deutlich unterschétzt. In grobkor-
nigen Al,Oz-Bereichen konnen jedoch Anteile von tiber 75 Vol.-% gefunden werden. Der
Porenanteil entspricht in guter Naherung dem von Weidner und Co-Autoren [25] genannten
Wert von 17 Vol.-%. Zur eindeutigen Identifikation der in Abbildung 4.5 gelb eingefarbten Be-
reiche wurde die in Abbildung 4.6 gezeigte EBSD-Karte aufgenommen. Neben den priméren
Phasen Nby,. und Al,O3 konnte so die tetragonale Modifikation von AlTaOy identifiziert
werden. Aufgrund der begrenzten Qualitdt der Kikuchimuster wurden einige Bereiche des
Al;Oj3 als AlTaQy indiziert.

BSE overlay
s

ABBILDUNG 4.5: Phasensegmentierte Uberlagerung 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 a-Al,O3, Tap., AlTaO4 sowie Porositit [110]. Die Mar-

kierung (x) gibt an, an welcher Stelle die lokale O-Konzentration in Tap.. mittels APT bestimmt
wurde.
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ABBILDUNG 4.6: Phasenkarte eines Gefiigeausschnitts aus Abbildung 4.5 mit Einzelbeugungsmus-
tern der Phasen a-Al,O3, 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 belduft sich
auf (3,03 £ 0,22) At.-% in Nbyp. und (3,23 £ 0,08) At.-% in Tap.., 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 fiir 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 prapariert.

ABBILDUNG 4.7: Mittels FIB zur APT-Spitzenpraparation freigelegte Region im SE-Kontrast. Der
von einer Pt-Schutzschicht bedeckte Bereich besteht aus Tap.- und a-Al,O3-Kornern, welche ein
AlTaO4-Korn umgeben. Die schraffierte Flache zeigt an, wo eine APT-Spitze prapariert wurde.
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Abbildung 4.8 zeigt einen Ausschnitt aus dem Massenspektrum der Messung mit logarithmi-
scher Intensitdtsauftragung. Auffillig sind die Signalschweife (englisch thermal tails). Diese
treten aufgrund der schlechten Warmeleitfdhigkeit der Phase auf [111], da durch die mangel-
hafte Ableitung der Warme Atome aus dem umliegenden Probenbereich zeitlich verzogert
Feldemission erfahren konnen. Bei der Indizierung der Signale wurden Intensitdtswerte
unter 30 als Hintergrund angenommen. Die so fiir die rekonstruierte Spitze erhaltenen
durchschnittlichen Elementkonzentrationen sind in Tabelle 4.1 dargestellt. Auffallig sind die
Abweichungen von der erwarteten Zusammensetzung: Bei Annahme einer Unterschitzung
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 heifst im
Mittel ein gegeniiber der stochiometrischen Zusammensetzung geringerer Wert. Fiir Ta ist mit
21 & 3 At.-% entsprechend ein erhohter Wert zu verzeichnen. Daneben sind geringe Mengen
Mg homogen im Oxid verteilt. In Abbildung 4.9 ist das Al: Ta-Verhiltnis als Funktion der
Entfernung von der Probenspitze aufgetragen. Die blau gestrichelte Gerade markiert dabei
das stochiometrisch erwartete Verhiltnis. Fiir 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-Verhaltnis zu grofSeren Werten ab. Die Probenspitze
weist zwar aus geometrischen Griinden eine begrenzte Statistik und somit hohere Streuung
auf, insgesamt ist aber eine reale Zunahme des Verhiltnisses an der Spitze zu erkennen.
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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 AlTaOy. Die Feh-

lerschranken erge

ben sich als konservative Abschitzung 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
@) 62,0 £ 3,0 66,7
Mg 0,02 + 0,01 ;
2,0 . , , -
+ AlTa
1,84 . — — -Séchiometrisch erwartet u
. — — -Tatséchliches arithmetisches Mittel
1,64 -
14", - i
— 12 —' 3
S 10 LAtk
<08 juk
06475
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0,2 - _
0,0
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ABBILDUNG 4.9: Al: Ta-Verhiltnis in AlTaOy als Funktion der Distanz von der Probenspitze.
Die blaue Gerade markiert das stochiometrische Verhéltnis. Fiir den Bereich zwischen 100
und 550 nm wurde als Durchschnittswert eine Ausgleichsfunktion mit Ordinatenabschnitt

0,71 angepasst.
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4.2 Grenzflichen in feldunterstiitzt gesinterten Proben

Neben drucklos gesinterten Proben wurden auch feldunterstiitzt 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 Al,O3 und Nby, an einigen Stellen Graustufen zu finden, die
NbO zugeordnet wurden (gelb). Diese Bereiche entsprechen etwa 1 Vol.-%, resultierend in
einem NbO : Nby,.-Verhiltnis von 1,9 %. Die im Bildausschnitt erkennbare Porositét ist mit
0,12 Vol.-% deutlich geringer als in den 21FOC-Proben. An der Al;O3-Nby,.-Grenzflache kann
ausgehend von dieser Aufnahme keine Reaktionsschicht ausgemacht werden.

a) b)
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ABBILDUNG 4.10: a) Mit einem VHX-6000 Digitalmikroskop aufgenommene Schliffbildaufnahme

eines FAST-Schichtverbunds hergestellt aus Al,O3- und Nb-Pulver (TM-S5V-Nb). b) Die phasen-

segmentierte BSE-Aufnahme zeigt die Al,O3-Nb-Grenzfliche und das lokale Auftreten von NbO.
Die zugrundeliegenden BSE-Aufnahmen sind im Anhang auf Seite 148 zu finden.

Zur Untersuchung der Zusammensetzung an dieser Grenzfliche wurde an einem solchen
Bereich APT durchgefiihrt. Eine rekonstruierte APT-Spitze ist in Abbildung 4.11a dargestellt.
Zur Wahl der Phasenabfolge in den APT-Spitzen konnen die Verdampfungsfeldstiarken fiir
Elemente aus entsprechenden Periodensystemen entnommen werden [112]. Fiir Nb und
Ta liegt diese fiir die jeweils bevorzugt auftretenden Ionen Nb?*" und Ta®" bei 37 bezie-
hungsweise 44 V - nm ™!, Fiir Al,Oj in einer unter anderem aus Al,O3 und Co bestehenden
Mehrlagenschicht berichten Oberdorfer und Co-Autoren [113] einen Wert leicht unterhalb
dem des Metalls [114], welches mit 37 V-nm™! fiir Co?" eine mit Nb iibereinstimmende
Verdampfungsfeldstédrke besitzt. Zur Gewdhrleistung einer besseren Stabilitdt der Spitzen
wiéhrend der APT-Untersuchung wurden Probenorientierungen mit Al,O3 {iber dem Refrak-
tarmetall gewdhlt, so dass kein Absenken der Feldstdrke an der Grenzflache notwendig war.
Als Nachteil ergibt sich, dass die Refraktdrmetalle aufgrund des bei fortlaufender Messung
zunehmenden Spitzenradius bei entsprechend hoheren Spannungen verdampft werden,
wodurch wiederum grofere feldinduzierte Spannungen in der Spitze auftreten.

Im hellblau eingefarbten Bereich liegt eine hohe Konzentration an Al- und O-reichen Io-
nen vor, im braunen befinden sich Nb-Ionen. Dazwischen ist eine diinne Schicht mit Nb-

und O-Ionen zu finden (griin). Obwohl planare Strukturen tiblicherweise senkrecht zur
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ABBILDUNG 4.11: APT der mittels FAST hergestellten a-AlyO3-Nb-Probe (TM-SV-NDb). In a) ist die

rekonstruierte Spitze, in b) ein Konzentrationsprofil fiir eine Isofliche bei 40 At.-%-Nb dargestellt.

Zu beachten ist die unterschiedliche Auftragung fiir 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 hochst-
moglicher Genauigkeit zu messen [73], ist die Phasengrenzflache — wie in vielen Féllen in
dieser Arbeit — mit einem Kippwinkel prapariert worden. Konzentrationsgradienten konnen
in solchen Fillen zwar bis zu einige Nanometer breiter erscheinen [115, 116], so kann jedoch
eine hohere mechanische Stabilitdt der Spitze erreicht und Spitzenabrissen aufgrund gerin-
ger Adhésion [72, 117] und feldinduzierter Spannungen durch die sich an der Grenzfldche
abrupt andernden Verdampfungsfeldstarken [72] vorgebeugt werden. In Abbildung 4.11b
ist ein fiir eine Isofldche 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 Féllen die in Proxigrammen gezeigten Daten auch fiir kleinere Volumina reprodu-
ziert werden konnten, also nicht einer Mittelung der Konzentrationswerte in verschiedenen
Probenbereichen entstammen. Auf der Abszisse ist die Distanz von der gewdhlten Isoflache
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 Al,O3 und Nby,. auf den beiden
Seiten, das Al: O-Verhiltnis in Al,O3 erscheint jedoch gegentiber dem erwarteten Wert von
40: 60 tiberschitzt. Die moglichen Griinde — insbesondere die fiir Oxide relevante neutrale
Verdampfung — werden in Abschnitt 7.2.4 auf Seite 89 besprochen. In Nby,. konnte in Ndhe
der Grenzfldche ein erhohter 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. Fiir das O-Signal ist bei etwa 0 nm eine geringfiigige Anderung der
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Steigung zu vermerken, die in einem breiteren Gradienten als im Fall des Al-Signals resultiert
und eher der Anderung 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 Grenzflache ist daneben
auch eine Anreicherung von Si, C und Na zu erkennen.

Zur Gegeniiberstellung der Refraktarmetalle 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 eingefarbten Bereich (Al- und O-
Ionen). Am unteren Ende folgt eine violette Region mit Ta-Ionen. Auch in diesem Fall ist
dazwischen eine Schicht mit Refraktdrmetall- und O-Ionen zu erkennen. Abbildung 4.11b
wurde fiir eine Isofldche bei 50 At.-% Ta erzeugt. Analog zum vorher gezeigten Konzentrati-
onsprofil sind einerseits die Konzentrationen von O, Al und Ta, andererseits fiir C, Na und Si
auf den Ordinaten aufgetragen. In Tay, ldsst sich in Grenzflichenndhe ein gegentiber Nby,.
geringerer O-Gehalt von etwa (2 = 1) At.-% finden, jedoch ist der Na- und C-Gehalt in Al,O3
und Tap.. hoher als in TM-SV-Nb. An der Grenzflache ist ein d4hnliches Phdnomen wie in
Abbildung 4.11 zu erkennen, jedoch ist dieses weniger ausgeprégt. 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 erhohter O-Gehalt zu erkennen. Insgesamt sind schmalere
Gradienten als im Fall von TM-SV-Nb zu beobachten; dies kann auf den unterschiedlichen
Kippwinkel der Grenzflachen in den Spitzen zurtickgefiihrt werden. Neben erneut geringen
Mengen C und Na an der Grenzflache ist im Vergleich zu TM-SV-Nb deutlich mehr Si zu
finden. Der mogliche Zusammenhang der weniger ausgepragten Stufen und der gleichzeitig
erhohten Si-Konzentration an der Grenzflache wird in Abschnitt 7.2.5 diskutiert.
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ABBILDUNG 4.12: APT-Messung einer mittels FAST hergestellten a-Al;O3-Ta-Probe (TM-SV-Ta).

In a) ist die rekonstruierte Spitze, in b) ein Konzentrationsprofil fiir eine Isofliche bei 20 At.-% Ta

dargestellt. Zu beachten ist die unterschiedliche Auftragung fiir 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 I; der segregierenden Elemente i in den Proben TM-SV-Nb und TM-SV-Ta dargestellt.
Die Auftragung erfolgt jeweils fiir die Elemente Si, Na und C. Hierbei wurde mittels einer
in der Software AP Suite verfiigbaren 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 fiir jedes Element ab-
gelesen und nach Formel 2.7 unter Berticksichtigung der gewdhlten Flache — im vorliegenden
Fall zweier Wiirfelflichen — und der Detektoreffizienz [118] der Gibbssche Exzess bestimmt
werden. Fiir die betrachtete Grenzfldche im Nb-haltigen Schichtverbund wurden die Wer-
te [5=15At. - nm~2, I[c=0,4 At.-nm 2, Iy, =0,1 At. - nm ™2 ermittelt, fiir den Ta-haltigen
Schichtverbund I's;=4,2 At. - nm~2, [ =0,5 At.-nm 2 und Iy, = 0,4 At. - nm 2. Zur Einord-
nung kann eine Nb- oder Ta-(001)-Ebene an der Grenzfldche betrachtet werden: mit einem
Gitterparameter von 3,3 A ergeben sich fiir 1 nm? etwa 9 Atome und Oktaederliicken. Wird
ein Einbau auf reguldre Gitterplatze fiir Si und Na, beziehungsweise fiir C in Oktaederliicken
angenommen, erhdlt man im Fall von TM-SV-NDb eine Gitterebene, in der ein Sechstel der
Gitterpldtze mit Si und 1 % mit Na, beziehungsweise 4 % der Oktaederliicken mit C besetzt
sind. Fiir TM-SV-Ta ergeben sich ein Anteil von 50 % Si und 4 % Na an den Gitterpldtzen
sowie eine 5 %-ige Besetzung der Oktaederliicken 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]; hierfiir wird in der Rechnung ei-
ne Effizienz von 37 % berticksichtigt. Dazu kommen Fehler wie unbeabsichtigte Verdampfung
durch das stationére Feld zwischen den Pulsen und die Verdampfung multipler Ionen. Bei
der Messung von Multikomponentenmaterialien kann zudem die fiir verschiedene Phasen
unterschiedliche Verdampfungsfeldstdrke weitere Inhomogenitdten in der Detektoreffizienz
zur Folge haben [120, 121]. Wihrend diese Uberlegungen generell fiir APT gelten, gibt es bei
der Bestimmung der Gibbs-Exzesswerte weitere Fehlerquellen. Hierzu zéhlt die sehr lokale
Betrachtung der Segregationen durch Volumina mit Wiirfelflichen von 625 beziehungsweise
144 nm? und das Treffen einiger Vereinfachungen. Zur Orientierung der betrachteten Vo-
lumina wurde eine Nb- beziehungsweise Ta-Isofliche gewdhlt und die Wiirfel an diesen
ausgerichtet. Die Isoflichen wurden als hinreichend eben angenommen und geringfiigi-
ge Kriimmungen nicht berticksichtigt. Bei der Arbeit mit Leiterdiagrammen hat zudem
die Bereichsauswabhl fiir die Anpassung der Tangenten einen Einfluss, im Besonderen im
vorliegenden Fall mit Heterophasengrenzen und unterschiedlichen Loslichkeiten, da ver-
schiedene Steigungen in den angrenzenden Phasen zu grofieren Ablesefehlern fithren. Beim
Ablesen der Atomzahlen und der Berechnung von I wurde auf eine Nachkommastelle, bei
der Betrachtung des Besetzungsgrades der Gitterebene auf ganzzahlige Prozentangaben
gerundet.
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ABBILDUNG 4.13: Leiterdiagramme fiir a) TM-SV-Nb und b) TM-SV-Ta. Die aus einer Entfaltung der

Ionensignale erhaltenen Elementsignale fiir Si, Na und C sind jeweils kumulativ gegen die Zahl aller

Ionen aufgetragen. Als Referenzvolumen wurden im Fall von TM-SV-Nb ein Wiirfel mit Kantenldnge
25 nm, fiir TM-SV-Ta ein Wiirfel mit Kantenldnge 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 Grenzflachen birgt allerdings einige Komplikationen.
Einerseits ist die Erfolgsrate von APT bei geometrisch regellosen Grenzflichen und erhohter
Porositat gering, andererseits konnen durch eine Reduktion der chemischen Komplexitat
klarere Aussagen iiber die Zusammenhinge der Grenzflachenreaktionen getroffen werden.
FAST-Proben mit einer gegeniiber den drucklos gesinterten deutlich hoheren Dichte wurden
als Ausgangspunkt fiir die Untersuchung der Grenzflachenchemie gewdhlt. Die fiir diese
Proben erzeugten Daten geben eine Antwort auf die Frage nach der in den pulverbasierten
Werkstoffen tatsdchlich vorliegenden Zusammensetzung an der Grenzfliache. Bei Metall-
Keramik-Grenzflachen 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 vollstandigen Beschreibung
der Grenzfliche zweier Kristalle acht kristallografischer Parameter (drei Winkel zur Angabe
der Orientierungsbeziehung, zwei Parameter fiir die raumliche Lage der Korngrenze beziig-
lich eines der angrenzenden Kristallgitter und drei Komponenten eines Translationsvektors),
sowie der chemischen Zusammensetzung der Grenzflache [107, 122, 123]. Zur Verringerung
dieser Komplexitdt wurden die Arbeiten dieses Kapitels an Schichtverbundproben als Mo-
dellmaterial durchgefiihrt; wie bereits in fritheren Arbeiten [124] wurden fiir solche Zwecke
metallische Schichten auf keramischen Substraten abgeschieden. Es existieren als Referenz
somit bereits einige Arbeiten zur Untersuchung von Al,Os-Refraktdrmetall-Grenzflachen
mit definierten Orientierungsbeziehungen, insbesondere mit Nb. Auch sind beispielsweise
durch innere Oxidation von Massivproben erzeugte Grenzflachen moglich, da diese ebenfalls
haufig feste Orientierungsbeziehungen zeigen [125]. Durch die Schichtabscheidung bei gerin-
gem Restgasdruck (vergleiche Tabelle 2.2 auf Seite 12) konnen hohere Reinheiten als im Fall
der gesinterten Proben erzielt werden. Durch Verwendung einkristalliner Saphirsubstrate
verringert sich zudem die Komplexitdt des Materialsystems weiter, da der Einfluss von Al,Og3-
Korngrenzen und verschiedener Orientierungsbeziehungen an der Al,O3-Nby,.-Grenzfldche
bewusst ausgeschlossen ist. Mithilfe der gesputterten Schichten soll deshalb untersucht wer-
den, inwiefern die Chemie der Substrat-Schicht-Grenzflichen mit jenen der feldunterstiitzt
gesinterten Proben vergleichbar ist. Durch Arbeiten an warmebehandelten Proben sollen
schliefslich allgemeine Aussagen getroffen werden, unter welchen Bedingungen Reaktionen

zwischen Keramik und Metall erfolgen konnen.
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Zur Untersuchung der in Kapitel 4 beschriebenen Reaktionen — Oxidphasenbildung und
Segregation — wurden magnetrongesputterte, refraktarmetallbasierte Schichten auf Saphir-
substraten verwendet. Es ist anzumerken, dass die gewéhlten Schichtdicken deutlich tiber
den Dimensionen tiblicher Diinnschichten liegen, welche nach Definition der Internationalen
Elektrotechnischen Kommission bis etwa 5 pm [126] als solche klassifiziert werden. Diese
wurden gewdhlt, um fiir die geplanten Warmebehandlungen eine {iberméflige beziehungs-
weise vollstindige Oxidation der Refraktdrmetalle zu vermeiden und Reaktionen an der
dufieren Oberflaiche und an der Grenzfliche zum Substrat getrennt betrachten zu kénnen.
Im Fall von Ta-Schichten mit Schichtdicke 30 pm wurde nach der Warmebehandlung eine
vollstandige Ablosung der Metallschicht vom Substrat beobachtet. Alternativ wurden 20 um
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 Grenzflaiche zwischen dem unbehandelten
— das heifst nicht plasmageétzten — Saphirsubstrat (x-Al,O3) und der abgeschiedenen Schicht
(Nbp) erscheint auf der gezeigten Mikrometerskala scharf; es sind keine Unregelméfiigkeiten
erkennbar.

a) b)

ABBILDUNG 5.1: a) Erscheinungsbild der hergestellten Schichtverbundproben, b) Querschliff der auf
x-Al,O3 abgeschiedenen 30 pm Nb-Schicht im Sekundérelektronenkontrast.

Von einer solchen Nb-Schicht wurde das in Abbildung 5.2 dargestellte Diffraktogramm
aufgenommen. In diesem sind neben den fiir Nby. erwarteten Beugungsmaxima keine
weiteren zu erkennen. Neben den aufgezeichneten Daten sind auf das {110}-Maximum
normierte Referenzdaten nach Vasyutinskiy [127] aufgetragen. Gegeniiber 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 Intensitdtswerte 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.

20 /° 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 gegeniiber dem
Literaturwert von 3,300 A [128] um 0,42 + 0,16 A vergrofierter Gitterparameter. Als Fehler-
schranken wurde die Standardabweichung der angepassten Gerade verwendet. Die mitt-
leren Abstdnde der Netzebenenscharen senkrecht zur Probenoberfldche sind folglich ver-
groflert. Aus dem Unterschied der Intensitdtsverhéltnisse ist zudem eine ausgepragte {110}-
Texturierung der Schicht in Aufwachsrichtung abzulesen. Die deutliche Linienverbreiterung
— die Halbwertsbreite fiir {110} betrdgt etwa das Dreifache jener der Referenzdaten — kann
auf verschiedene Ursachen zuriickgefiihrt werden [60]. Im Fall eines fehlerlosen Kristalls
unbegrenzter Ausdehnung wéren die Intensitdtsmaxima scharfe Linien; mit abnehmender
Domaénengrofie nimmt der Einfluss unvollstandiger konstruktiver beziehungsweise destruk-
tiver Interferenz zu, welcher zu einer Verbreiterung der Signale fiithrt. Daneben erzeugen
Gitterdefekte einerseits durch ihr Verzerrungsfeld eine Verteilung der Netzebenenabstinde,



44 Kapitel 5. Oxidation in PVD-Modellschichtverbunden

andererseits fiihren einzelne Versetzungen oder Kleinwinkelkorngrenzen zu einer relativen
Verkippung von Netzebenen oder ganzer Kristallite.

Zur Untersuchung der Mikrostruktur der Nb-Schichten wurden STEM- beziehungsweise
Hochauflosungsaufnahmen in einem TEM aufgenommen. Abbildung 5.3 zeigt die Korn-
struktur im abgeschiedenen Zustand. Auf dem Saphirsubstrat (schwarz) sind Nb-Koérner
sdulenformig aufgewachsen; hierbei ist eine Zunahme der Kornbreiten und -langen mit
zunehmender Entfernung vom Substrat zu erkennen. Bei der verwendeten Vergrofierungs-
stufe sind die Kornbreiten am Substrat nicht bestimmbar, die Ausdehnung dieser Koérner in
Aufwachsrichtung betragt etwa 200 nm. In einer Entfernung von rund 3 pm kénnen hingegen
Korner mit Breiten von 150 nm gefunden werden; typische Kornldngen betragen in diesem
Bereich 1 pym und mehr. Der direkt oberhalb des Substrates auftretende dunkle Streifen
ist die Folge von curtaining, ein bei der Praparation durch Ga-Ionen auftretendes Artefakt.
Abbildung 5.4 zeigt zwei TEM-Hochauflésungsaufnahmen der a-Al,O3 /Nby.-Grenzfldche.
Die in der Ubersichtsaufnahme (a) eingefiigten FFTs deuten auf eine Orientierungsbeziehung
gemif (0001)s||{110}np hin. Trotz des nicht erfolgten Plasmaétzens erscheint die Grenzflache
lokal rau, wie besonders in Abbildung b) zu erkennen ist. Die Anpassung der Kristallgitter an
der Grenzflache ist somit nicht geklirt — 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 betrédgt bis zu 20°. Die vertikale Anordnung
von Fehlpassungsversetzungen zu den Korngrenzen wie jene links in b) ermoglichen die
Anpassung der Orientierungsunterschiede. Da die laterale Ausdehnung der Koérner nur
einige Nanometer betrégt, ist die genaue Abgrenzung einzelner Kristallite aufgrund der
Uberlagerung der Netzebenen jedoch schwierig. Die Aufnahmen deuten auf die Abwesen-
heit einer Reaktionsschicht zwischen dem Substrat und dem aufgewachsenen Nb hin, eine
Monolage einer moglicherweise 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 Praparationsarte-
fakt.
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ABBILDUNG 5.4: TEM-Hochauflosungsaufnahmen eines Bereichs um die a-Al;O3-Nby,.-Grenzfldche

im abgeschiedenen Zustand. In einer Ubersichtsaufnahme (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 fiir eine 20 pm Ta-Schicht mit logarithmischer Intensitdtsauftragung.
Neben den aufgezeichneten Daten (schwarz) sind Literaturdaten fiir Tap.. nach Mueller [130]
(rot) und fiir B-Ta nach Moseley und Seabrook [131] (blau) eingezeichnet. Die logarithmische
Auftragung wurde gewdhlt, um die Anteile der beiden Phasen herauszustellen. Neben
kubischraumzentriertem Ta (x-Ta) sind Signale mit Lagen von 20 =33,98° und 70,97° zu
finden, welche in guter Ubereinstimmung jenen von p-Ta (tetragonal, Raumgruppe 136) mit
den Laue-Indizes {002} und {004} zugeordnet werden konnen. Aus den Integralen ldsst sich
erkennen, dass ein GrofSteil der Schicht aus der tetragonalen Ta-Modifikation besteht; diese
ist in Aufwachsrichtung zudem stark c-achsentexturiert. Die Lage der Beugungsmaxima ist
fiir beide Phasen gegentiber den auf die a-Ta {110} beziehungsweise B-Ta {002} normierten
Referenzdaten im Gegensatz zu Nb in Abbildung 5.2 zu grofseren 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 Intensitéit. Die Lage der Beugungsmaxima ist im Vergleich zu den Referenzdaten zu grofieren

Winkeln verschoben. Die Intensitdtswerte der Referenzdaten wurden fiir f-Ta [131] auf das (002)-,
fur #-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 groberen Gefiiges mittels REM aufgelost werden. Abbildung 5.6a
zeigt eine Ubersichtsaufnahme im BSE-Kontrast. Im Vergleich zur in Abbildung 5.1 gezeigten
Grenzfldche erscheint jene zwischen Substrat und Ta-Schicht unregelméfiiger. Da identische
Substrate verwendet wurden, kann dies einem Ausbrechen von Ta wihrend der mechani-
schen Querschliffpraparation zugeschrieben werden, wobei die entsprechend beschrankte
Duktilitat auf das Auftreten der f-Modifikation zuriickgefiihrt werden kann. Innerhalb der
Schicht sind einige Poren von mehreren 100 nm Durchmesser zu erkennen. Die Porositét
von gesputterten Schichten hingt 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 Ubersichts-
darstellung (a) schwarz; die Detailaufnahme (b) zeigt einen Bereich in einer Entfernung von etwa
3 pm zum Substrat.

5.2 Oxidphasenbildung in Al,O3;-Nb/Ta-Schichtverbunden

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

5.2.1 Grenzflichen im abgeschiedenen Zustand

Fiir den Ausgangszustand, das heifit an den Proben Nb-30-0 und Ta-20-0, wurden entspre-
chend der in Abschnitt 4.2 gezeigten Ergebnisse Konzentrationsprofile der Al,O3-Nb- bezie-
hungsweise Al,Os-Ta-Grenzflache 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 diinne Schicht aus Nb- und O-Ionen zu erkennen. Fiir
eine Isofldche bei 35 At.-% Nb wurde das in b) gezeigte Proxigramm aufgenommen. Neben
den drei Elementen O, Al und Nb ist das C-Signal fiir den Vergleich mit den FAST-Proben
aufgetragen. Daneben wurden keine weiteren Elemente oberhalb der Hintergrundintensitét
beobachtet. Eine Ausnahme bildet H, das allerdings aufgrund der unklaren Herkunft — Pro-
benmaterial, Pradparation oder Messkammer — in allen Analysen unberiicksichtigt bleibt. Wie
in Abbildung 4.11 wird in Al,O3 der O-Gehalt unterschitzt; die Ursachen des fiir Oxidphasen
typischen Verhaltens werden in Abschnitt 7.2.4 besprochen. Gegentiiber der entsprechenden
FAST-Probe ist ein deutlich geringerer O-Gehalt in Nby,. 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 Grenzfliche 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 a-Al,O3-Nb-Probe nach der Abscheidung (a)
und Proxigramm zu einer Isofldche bei 35 At.-% Nb zwischen a-Al,O3 und Nby,. (b) [129].

diese sind jedoch deutlich verschmierter. Auch fiir O ist um die 0 nm-Distanzmarke eine
leicht verdnderte Steigung zu erkennen — moglicherweise ein Hinweis auf eine Oxidschicht
— dies ist im vorliegenden Fall ausgepréagter als fiir die FAST-Probe. Die Ursachen fiir die
Konzentrationsverldufe an der Grenzfliche werden in Abschnitt 7.2.5 diskutiert.

Die rekonstruierte APT-Spitze und das zugehorige Konzentrationsprofil fiir 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 fiir eine Isofldche 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 ausgepragt, im Fall des Al ist zudem ein lokales Maximum bei etwa
-1nm zu verzeichnen. Das O-Signal zeigt hingegen keine erkennbare Abweichung um die
Distanzmarke 0 nm. Das gleichzeitige Ansteigen von Al und Ta lasst das Auftreten einer
gemeinsamen Phase vermuten. Die moglichen Ursachen fiir 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 a-Al,O3-Ta-Probe nach der Abscheidung und
Proxigram zu einer Isofldche bei 30 At.-% Nb zwischen a-Al,O3 und Tap.

5.2.2 Oxidation von Nb und Ta

Um die Entwicklung der Oxidbildung bei einer Warmebehandlung zu untersuchen, wurden
die Probenzustdnde Nb-30-N und Ta-20-N durch Gliithen bei 1450 °C fiir 2 h erzeugt. Als
Prozessgas wurde Argon mit einer Reinheit von 6 N (>99,9999 %), das heifst einer nominellen
Verunreinigung von 1 ppm verwendet; bei einem Ar-Gasdruck von 1 bar entsprechend einem
Partialdruck von 10 bar. Abbildung 5.9 zeigt eine SE-Aufnahme der wiarmebehandelten
Nb-Schicht und ein EDX-Linienprofil entlang des roten Pfeils. Grund fiir die Verwendung
von SE- anstelle von BSE-Kontrast ist die Schwierigkeit, aufgrund der Sondengrofie von BSE
alle Phasen scharf darzustellen. Fiir das EDX-Profil wurde das urspriinglich fiir das Substrat
bestimmte Al: O-Verhiltnis von 37 : 63 auf den fiir Al,O3 stochiometrisch erwarteten Wert kor-
rigiert und das Nb-Signal fiir die {ibrigen Phasen mit einem sich ergebenden Korrekturwert
angepasst. Das O-Signal wurde in der vorliegenden Messung entsprechend leicht tiberschatzt.
Fiir die Bestimmung der Phasen konnen mit Kenntnis der im System Nb-O auftretenden
Phasen die relativen Unterschiede der Nb : O-Verhiltnisse herangezogen werden. Zwischen
den Distanzmarken 16 und 27 pm ergibt sich ein Verhaltnis von etwa 42,5:57,5 At.-%. Das
Verhiltnis nahe 1:1 ldsst auf NbO schliefsen, wobei das O-Signal hier offenbar weiterhin
tiberschétzt wird. Entsprechend kann die Abfolge der Phasen mit zunehmender Distanz
vom Saphirsubstrat (schwarz) zu Nby. beziehungsweise NbO (hellgrau), NbO (grau) und
Nb,Os beziehungsweise NbO, (dunkelgrau) bestimmt werden. Trotz der Uberschéitzung des
O-Signals tiberschreitet der O-Gehalt im hellgrauen Bereich deutlich die Loslichkeitsgrenze
von Nby.. Moglich ist das Vorliegen von NbO in der Nby,.-Matrix, welches aufgrund des
von EDX erfassten Volumens fiir die deutliche Variation der Zusammensetzung zwischen
den Distanzmarken 2,5 und 16 pm verantwortlich sein kann. Eine weitere Ursache konnte
an Korngrenzen des Nby,. vorliegender Sauerstoff sein, dessen Prasenz angesichts der von
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ABBILDUNG 5.9: SE-Aufnahme einer oxidierten Nb-Schicht (Probenzustand Nb-30-N) auf Al,O3
(schwarz). Das EDX-Linienprofil wurde entlang des roten Pfeils aufgenommen.

NbO durchsetzten Nby,.-Matrix moglich erscheint. Fiir den Abschnitt zwischen 27 und
40 pm ist die Phasenzuordnung zumindest im unteren Bereich unklar, da der O-Gehalt
eher der Phase NbO; (66,7 gegeniiber 71,4 At.-% O bei Nb,Os) entspricht. Da allerdings
in der SE-Aufnahme gegentiber den dufSersten Schichtbereichen keine Veranderung der
Graustufe festzustellen ist, ist eine Festlegung auf eine der beiden Phasen schwierig. Die
anfangliche Dicke der Nb-Schicht betrug 30 pm; diese hat sich nach der Warmebehandlung
auf (39 £ 1) um, das heifst um etwa 30 %, erhoht. Die Fehlerschranken beziehen sich hierbei
auf die Standardabweichung aus fiinf Dickenmessungen. Allerdings bleibt unberiicksichtigt,
dass die Unterschiede in den molaren Volumina (Pilling-Bedworth-Verhiltnis von Nb,Os zu
Nbyp. von rund 2,5 [41]) ein Abplatzen von Teilen der Oxidschicht erwarten lassen. Die reale

Dickenzunahme kann daher als entsprechend hoher angenommen werden.

Die Bestimmung der lokalen Sauerstoffpartialdriicke kann aus Ellingham-Diagrammen erfol-
gen. In Abbildung 2.3 auf Seite 9 ist unter anderem das temperaturabhingige Gleichgewicht
von Nb/NbO aufgetragen. Die Gleichgewichte fiir Nb/NbO, und Nb/Nb,Os sind dort nicht
zu finden, weisen jedoch bei identischen Temperaturen jeweils leicht hohere Freie Enthalpien
auf und die vorliegenden Partialdriicke konnen aus den JANAF-Tabellen nach Chase und
Co-Autoren bestimmt werden [132, 133]. Fiir eine Temperatur von 1450 °C ergeben sich so
fiir die Nioboxide Sauerstoffpartialdriicke von po, (Nb2Os, 1450 °C) = 10~ bar, po, (NbO,,
1450 °C) = 10~ bar und po, (NbO, 1450 °C) = 10~!*! bar. Diese Werte stellen den sogenann-
ten Zersetzungsdruck des jeweiligen Oxids dar und liegen an den Phasengrenzen zum jeweils
niedrigeren Oxid vor, so fiir po, (Nb2Os, 1450 °C) beziehungsweise po, (NbO,, 1450 °C) bei
der Distanzmarke 27 pm und fiir po, (NbO, 1450 °C) an der Grenzflache zu Nby,.
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Fiir den Ta-haltigen Schichtverbund ist in Abbildung 5.10 eine BSE-Aufnahme und das ent-
lang des roten Pfeils aufgenommene EDX-Linienprofil dargestellt. Fiir dieses wurde wie
fiir Abbildung 5.9 das urspriinglich im Substrat ermittelte Al: O-Verhiltnis von 35: 65 auf
den fiir Al,O3 erwarteten Wert normiert, das Ta-Signal jedoch leicht verringert, um in der
dartiberliegenden Schicht moglichst der Stochiometrie von AlTaOy4 zu entsprechen. In den
Rohdaten wurde O entsprechend leicht {iberschétzt. Im dariiberliegenden Bereich betragt
das Ta: O-Verhiltnis 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) Tap. als die an AlTaO4 anliegende Phase angenommen werden. Der erhohte Sau-
erstoffgehalt kann neben einer Uberschitzung durch EDX auch wie im Fall von Nb-30-N
von mit Sauerstoff angereicherten Korngrenzen stammen. Der vergrofierte Bereich in der
Abbildung zeigt das Vorliegen von Poren an den Korngrenzen; zur besseren Darstellung
wurde der Kontrast gegeniiber der Ubersichtsaufnahme bei verringerter Helligkeit erhoht.
Als Deckschicht oberhalb des Tayp,. kann in guter Ubereinstimmung mit der gemessenen
Zusammensetzung Ta,Os identifiziert werden, das einzige thermodynamisch stabile Oxid
des Systems Ta-O. Die anfanglich 20 pm dicke Ta-Schicht hat sich von der Substratoberfldche
gemessen auf (30,5 % 0,4) pm, das heifst um etwa 75 % vergrofiert. Zwar gilt fiir Ta,O5/Ta
wie im Fall von Nb,Os/Nb ein hohes Pilling-Bedworth-Verhaltnis 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 AlTaOy berticksichtigt
werden. Wird eine Reaktion nach ALO3 + 2Ta +50 — 2 AlTaO4 angenommen, ergeben
sich fiir ein Mol Al,O3 und zwei Mol Tay, insgesamt zwei Mol AlTaOy, das heifit ndherungs-
weise zwei Drittel der AlTaO4-Schicht entstammen dem urspriinglichen Tay,.. So ergibt sich
entsprechend ein Gesamtdickenzuwachs von rund 8 num, das heifst etwa 40 %. Der Verlauf
der Freien Enthalpie fiir die Reaktion Ta/TayOs liegt bei einer gegebenen Temperatur etwas
unterhalb der von Nb/Nb;Os, jedoch leicht oberhalb der von Nb/NbO [132, 133]. Fiir eine
Temperatur von 1450 °C ergibt sich ein Sauerstoffpartialdruck von po, (TaxOs, 1450 °C) =
10159 bar. Dieser Wert liegt somit an der Phasengrenze Ta,Os/Tap, bei der Distanzmarke
27,5 pm vor. Fiir AlTaO4 konnten keine entsprechenden Daten gefunden werden. Das Aulftre-
ten der Phase erfordert geméafs der Reaktionsgleichung neben dem durch Al,O3 verfiigbaren

noch weiteren Sauerstoff, der durch Korngrenzendiffusion in Tay. zugefiihrt werden kann.
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ABBILDUNG 5.10: BSE-Aufnahme einer oxidierten Ta-Schicht (Probenzustand Ta-20-N) auf Al,O3

(schwarz). Fiir den links vergrofierten Bereich wurde der Kontrast erhoht und die Helligkeit verrin-

gert, um Poren und Korngrenzen erkennbar zu machen. Das EDX-Linienprofil wurde entlang des
roten Pfeils aufgenommen.

5.2.3 Grenzflichenreaktion in Al,O3-Nb

Fiir die Untersuchung moglicher Grenzflachenreaktionen zwischen Nby,. und Al,O3 wurde
eine Warmebehandlung mit geringerer Sauerstoffaktivitat im Prozessgas, dafiir bei hoherer
Glithtemperatur gewéhlt. Der Glithversuch 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 %. Wahrend des Betriebs
bei Raumtemperatur wurde ein sukzessives Absinken der O,-Konzentration aufgezeichnet,
welche nach etwa 90 min die untere Detektionsgrenze erreichte. Gleichzeitig wurden die
Gase N (200 ppm), H,O (250 ppm), CO und CO, (jeweils etwa 10 ppm) sowie H; (rund
1ppm) und CHy (um 0,1 ppm) gemessen. Nach Erreichen von Temperaturen um 300 °C
sank die Konzentration von CO, auf unterhalb 1 ppm, jene von CO und H; stiegen dabei
auf jeweils etwa 100 ppm. Bei etwa 400 °C sank schliefSlich die HyO-Konzentration auf etwa
150 ppm, jene von N, blieb wéhrend des gesamten Versuchs konstant. Die Ursache fiir die
hohen Konzentrationen von N, und H>O ist unklar; da das verwendete Massenspektrome-
ter in der Vergangenheit fiir Wasserdampfmessungen eingesetzt wurde, konnte auch eine
Kontamination Ursache fiir die Messdaten sein. Das Verhiltnis der Verbindungen CO; und
Hj zu CO und H,O kann teils durch die Wassergas-Shift-Reaktion erkldrt werden, wonach
Zugabe von H,O zu einer Oxidation von CO fiihrt. Da gleichzeitig O, aus dem Prozessgas
mit Graphit zu CO und CO; reagieren kann, iiberlagern sich diese Einfliisse. Insgesamt kann
ausgehend von den Bestandteilen der Gasatmosphére die Bildung von Karbiden, Nitriden
und Oxiden erwartet werden.
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Abbildung 5.11 zeigt einen Querschliff der bei 1600 °C gegliihten Probe Nb-30-S im BSE-
Kontrast. Im Gegensatz zum zuvor vorgestellten Probenzustand Nb-30-N ist keine dufsere
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 moglicherweise durch die metallografische
Praparation eingebracht wurden und auf eine Versprodung gegentiber der Matrix hinweisen.
An der Grenzfliche zum Substrat ist bei dieser Vergrofserung keine Reaktionsschicht zu
erkennen, jedoch kénnen einige Hohlrdume beziehungsweise Delaminationen ausgemacht

werden.

Nb,(C,N) Poren

ABBILDUNG 5.11: BSE-Aufnahme der Nb-Schicht nach Warmebehandlung in einer Setaram Setsys
bei 1600 °C (Probenzustand Nb-30-5). Neben Poren sind Kérner mit dunklerem Kontrast - gekenn-
zeichnet als Nb,(C,N) - zu beobachten.

Zur Untersuchung der dunklen Bereiche wurde die in Abbildung 5.12 dargestellte rekonstru-
ierte APT-Spitze von einer Grenzfliche mit der umliegenden Matrix entnommen. Im oberen,
blau gefarbten 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 wiahrend der Messung
ein Abriss der Spitze, mutmaflich aufgrund von stark unterschiedlichen Feldverdampfungs-
enthalpien der beiden Phasen. Dieses Verhalten konnte in mehreren Messungen beobachtet
werden. Der abgerissene Probenbereich kann mittels der zugehorigen Spannungskurve auf
etwa 100 nm geschétzt werden. Neben dieser Messung wurden drei weitere durchgefiihrt;
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 Nb,(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 Grenzfliche zwischen der in

Abbildung 5.11 dunkel erscheinenden Phase und der Nby,..-Matrix in einem Abstand zum Substrat

von etwa 20 pm. Zwischen dem betrachteten oberen und unteren Bereich erfolgte wéhrend der
Messung ein Spitzenabriss von etwa 100 nm Lénge in z-Richtung.

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

Entfernung zur Oberfliche/ym Nb/At.-% C/At-% N/At-%

102 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 Nby,. mit geringen Mengen an O, N, und C identifiziert werden.
Auffallend ist der etwa in der Mitte vertikal verlaufende griine Streifen in der Messung; wie
in vorherigen Abbildungen sind in APT-Rekonstruktionen Nb- und O-Ionen griin eingeférbt.
Die untere Halfte des Spitzenvolumens ist in Abbildung 5.13 dargestellt. In den Teilabbil-
dungen a) und b) ist in Seitenansicht beziehungsweise Draufsicht in blau eine Isofldche bei
einer Sauerstoffkonzentration von 20 At.-% eingezeichnet, in b) zusitzlich eine Isoflache fiir
20 At.-% N (griin). Teilabbildung c) zeigt die Sauerstoffkonzentration in Falschfarbendarstel-
lung zur quantitativen Darstellung der Sauerstoffverteilung. Der gezeigte Bereich kann als
Zusammentreffen einiger Nb-Korner interpretiert werden. Diese weisen einen O-Gehalt von
etwa 1 At.-% (violett) auf, wahrend die Korngrenzen mit bis zu etwa 40 At.-% stark mit O
angereichert sind.
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b) o)

10 nm 5 nm 5nm

ABBILDUNG 5.13: a) Unterer Bereich der in Abbildung 5.12 gezeigten APT-Spitze mit einer 20 At.-%
O-Isokonzentrationsfldche. b) Draufsicht mit zusatzlicher 20 At.-% N-Isofldche. c) Falschfarbendar-
stellung zur deutlicheren Kennzeichnung der O-Konzentrationsunterschiede.

Die Al,O3-Nby,-Grenzfliche wurde mit TEM-Methoden untersucht. Abbildung 5.14 zeigt
eine HAADF-Aufnahme eines Ausschnitts der Grenzflache und zwei entlang der weifSen
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 fiir Al,O3 ein Al: O-Verhiltnis von durchschnittlich etwa 50 : 50, Sauerstoff scheint ent-
sprechend auch in diesem Fall unterschitzt zu sein. Demgegentiber ist im Nb-Mischkristall
ein O-Gehalt von rund 15-20 At.-% zu verzeichnen. Im zweiten Linienprofil gilt fiir die bei-
den Phasen Ahnliches, jedoch treten anstelle eines scharfen Konzentrationsgradienten zwei
weitere Bereiche auf, die in der Bemafsung tiber dem Profil als AI-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 anschlieffende Bereich etwa gleiche Anteile Al und Nb
bei erhohter O-Konzentration. Ob es sich hierbei um zwei von Al,O3; und Nby,.. verschiedene
Phasen handelt oder sich aufgrund der geringen Ausdehnung des Partikels Signale einer
terndren Phase mit darunterliegendem Al,Osz oder Nby,. tiberlagern, ist nicht eindeutig
bestimmbar. Insgesamt konnen die Ergebnisse aufgrund der fehlenden Kalibrierung der
EDX-Profile nur qualitativ ausgewertet werden. Feinbereichsbeugungsmuster zur Phasenbe-
stimmung konnten nicht aufgenommen werden. Ein grofierer Ausschnitt des Bereichs um
die Grenzflache ist in Abbildung 5.15 dargestellt. Hierbei handelt es sich um 4DSTEM-Daten,
das heifst um eine STEM-Aufnahme mit an jedem Pixel verfiigbarem CBED-Beugungsmuster.
Aufgrund des geringen Kontrastes ist das zuvor gezeigte Partikel in dieser Abbildung links
unten schraffiert dargestellt. Im angrenzenden Bereich kénnen mehrere Nb-Korner identifi-
ziert werden. Die Beugungsmuster in Nihe des Partikels legen nahe, dass an dem Partikel
eine Nb-Korngrenze anliegt, sich hier also eine Tripellinie zwischen zwei Nb-Koérnern und
dem Substrat ergibt. Auffillig ist die deutliche Abweichung der nun gewellten Grenzfldche

vom urspriinglichen, planaren Verlauf.
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ABBILDUNG 5.14: HAADF-Aufnahme eines Ausschnittes der a-AlyO3-Nby,..-Grenzflache einschlief3-

lich eines Partikels. Die EDX-Linienscans EDX 1 und EDX 2 stammen aus den Bereichen 1 und 2 und

ermoglichen einen Vergleich der Elementkonzentrationen in Grenflachennéhe [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 nachster Nahe des Partikels hin [129].
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Zur weiteren Untersuchung der Tripellinien wurden APT-Untersuchungen an der Substrat-
Metall-Grenzflache durchgefiihrt. 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 Al,O3 und Nby,.. Diese weisen einen Sauerstoff-
gehalt von etwa 45 beziehungsweise < 15 At.-% O auf, dazwischen ist ein roter Bereich mit
einer hoheren Sauerstoffkonzentration zu erkennen. Zu diesem fiihrt von der Oberkante der
Spitze ein hellblauer Streifen mit gegeniiber Nby,.. erhohtem O-Gehalt, bei dem es sich um
eine sauerstoffdekorierte Nb-Korngrenze handelt.

Mit O angereicherte
Nb,.-Korngrenze

At-% O

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 &-Al,O3 und zwei Nb-Kornern [129].

Bei Betrachtung der zugehorigen 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 Grenzflachenbereichs wurde fiir das Volumen des eingezeichneten Qua-
ders jeweils eine Nb- und eine Al-Konzentrationskarte erzeugt. Diese unterhalb dargestellten
Karten sind entsprechend der markierten Quaderfldche orientiert; es handelt sich demnach
jeweils um eine Seitenansicht. In beiden Konzentrationskarten liegen die angrenzenden Pha-
sen Al,O3z und Nby,. 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
(hellgriin). Die Al-Karte hingegen zeigt, dass die Al-Konzentration in demselben Bereich
zwar vernachléssigbar ist, sich jedoch an der Grenzfldche zum Substrat (gelb) auch Bereiche
mit Al-Gehalten um 20 At.-% und einem Al:Nb:O-Verhdltnis von etwa 1:1:4 befinden
(dunkelgriin).
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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

Grenzfldache zwischen Al,O3 und Nby,. befindet sich ein Bereich mit einem Konzentrationsverhiltnis

Nb:O von 1:2 (hellgriin). In diesem ist das Auftreten von AINbO, mit einem Verhéltnis Al: Nb von
1:1 zu finden (dunkelgriin) [129].

Entlang des in der Al-Karte gestrichelt eingezeichneten, roten Zylinders wurde das Kon-
zentrationsprofil in Abbildung 5.18a aufgenommen. Fiir Al,O3 ist erneut eine unterschétzte
O-Konzentration von etwa 50-55 At.-% zu verzeichnen; der Sauerstoffgehalt in Nby,.. betrdgt
rund 10 At.-%. Dieser hohe Wert deutet auf die Keimbildung von Nioboxiden hin, auf die
Bildung solcher Cluster konnte jedoch mit den Néchste-Nachbarn-Verteilungen und der
Clusteranalyse [135] kein Hinweis gefunden werden. Auffallend ist der Al-Gehalt von et-
wa 0,5 At.-%, der eine Auflosung von Al,O3 in Nby,. andeutet. Zwischen diesen Phasen
ist im Konzentrationsprofil die in den vorigen Abbildungen rot beziehungsweise hellgriin
dargestellte Zwischenschicht zu sehen. Unter Annahme einer wahrscheinlich leichten Un-
terschiatzung des Sauerstoffgehaltes handelt es sich aufgrund des Nb : O-Verhiltnisses von
etwa 35:58 um NbO;. 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 Al,O3; abnimmt. Da sich — wie in Abbildung 5.17 unten rechts
zu sehen — umliegend Al-reiche Bereiche befinden, ist eine Erkldrung fiir das Auftreten von Al
in NbO, die lokale Vergroflerung (englisch local magnification) [73]. Diese beschreibt Fokussie-
rungseffekte, durch die aufgrund unterschiedlicher Verdampfungsenthalpien benachbarter
Phasen Verzerrungen in den Spitzenrekonstruktionen auftreten kénnen. Im vorliegenden
Fall wird deshalb davon ausgegangen, dass kein Al in NbO; vorliegt. Als Vergleich zur
gezeigten Grenzflache ist in Abbildung 5.18b ein entsprechendes Konzentrationsprofil aus
einer APT-Spitze ohne Nb-Korngrenzen dargestellt. Die Ahnlichkeit mit der in Abbildung 5.7
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ABBILDUNG 5.18: a) In der Nihe einer Tripellinie erzeugtes Proxigramm fiir eine Isofldche bei
40 At.-% Nb. Der gewéhlte 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 Grenzfliche im Ausgangszustand ist auffallend. Zwar ist ein erhohter
Sauerstoffgehalt in Nby,. zu verzeichnen, die urspriingliche Zwischenschicht ist allerdings
weiterhin prasent. Hierbei wird durch Vergleich mit dem ersten EDX-Linienprofil in Abbil-
dung 5.14 auch die hohere Genauigkeit dieser Methode gegeniiber 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 hohere Sauerstoffkonzentration
in Nby,. im Fall der am Substrat befindlichen Korngrenze, hingegen ist die O-Anreicherung
in der aus der Schichtmitte stammenden Probe deutlich ausgeprégter. 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 durchgefiihrt. Fiir den in Abbildung a) gezeigten Zylinder ergeben sich Ex-
zesswerte von Io=25,9 Atome - nm~2 und Iy = 3,6 Atome - nm~2 (Auftragungen in c) und
d)). Fiir Abbildung e) hingegen kénnen I'o =16,0 Atome - nm~2 und Iy =0,4 Atome - nm 2
bestimmt werden. Bei Betrachtung einer Nb-(001)-Ebene an der Korngrenze befinden sich
auf einer Flache von 1nm? etwa 9,2 Atome und Oktaederliicken. Aufgrund der hohen
O-Konzentration wird ein Einbau fiir O und Al auf regulédre Gitterplatze, fiir N in Okta-
ederliicken angenommen. Fiir die erste Korngrenze erhélt man so knapp drei Atomlagen
Sauerstoff und etwa eine 40 %-ige Besetzung der Oktaederliicken durch N, im Fall der zwei-
ten Korngrenze 1,75 Atomlagen O und eine 4 %-ige Besetzung der Gitterpldtze durch Al. Die
fiir diese Ergebnisse relevante Diskussion erfolgt in Abschnitt 7.4.



5.2. Oxidphasenbildung in Al,O3-Nb/Ta-Schichtverbunden

61

a) e)
nm
b) f)
100 100 T T T
2 80- 2 80 .
< <
~ ~
o 604 o 60+ L
5] g
= <
£ 40 £ 401 .
U %]
N N
g [=1
2 204 204 -
0 0 v 1 - T s
0 5 10 15 20
C
) Distanz / nm g) Distanz / nm
, ‘ 5000 ; r .
— O kumulativ :
600 I O kumulativ,
— P ~ 40004 -
S~ O . * ~— o l
£ 1’:' 4 A7 2 X -
-, = _ -
= 400 L " L 5 30004 T i
= | L g -t e
§ 1 - .g : -7
| ’ 2000 < 3
§ | .7 =259 At/nm? g 7. -“T'=16,0 At./nm?
5 2004 . .- o
o] Ry © 1000 St -
" ] .
- I
0 T T T 0 T T T
0 5000 10000 15000 20000 0 10000 20000 30000
d) Alle Tonen kumulativ / 1 h) Alle Tonen kumulativ / 1
—— N kumulativ’ Al kumulativ
150 4 F 3004 F
— — ;
~ -7 ~ P %
z S z o
= ;- - L; P
= 1004 . L7 L 200 - s |
£ = g 7.
2 | = A
g f . [=3,6 At./nm? g T =04 At/nm?
5 504 < oo & 100+ g 5. ek
Z 7 b y A
0 T T T 0 T T T
0 5000 10000 15000 20000 0 10000 20000 30000 40000

Alle Tonen kumulativ / 1

Alle Ionen kumulativ / 1

ABBILDUNG 5.19: Vergleich der in den Abbildungen 5.13 und 5.16 dargestellten Nb-Korngrenzen,

hier mit Isofldchen (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 zugehorigen Leiterdiagramme.
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5.3 Nb-Al-Schichten

In den letzten Kapiteln wurden Ergebnisse zur Bildung von bindren beziehungsweise ter-
ndren Niob- und Tantaloxiden vorgestellt, bei denen Sauerstofftransport an Korngrenzen in
Nby. und Tay, eine entscheidende Rolle spielt. Im Folgenden sollen weitere experimentelle
Arbeiten am System AI-Nb-O gezeigt werden — ausgehend von Nb-Al-Legierungen. Das
bindre 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-Verhiltnisses dndert und ob eine gezielte Bildung von Al,O3
an Nb-Korngrezen das Auftreten von terndren oder bereits bindren 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 ym wurde
dabei iibertroffen; fiir Nb-Al-03 betridgt diese etwa 19 pm (Abbildung A9 im Anhang). Die
mittels XRD aufgezeichneten Diffraktogramme der einzelnen Proben (siehe Anhang Abbil-
dung A10) lassen sich mit Intensitdtsmaxima fiir Nby,. indizieren. In den Schichten kénnen
prinzipiell die intermetallischen Phasen Nb3 Al, Nb, Al und NbAl; auftreten. Aufgrund der zu
erwartenden Textur ist ihr Nachweis aus XRD-Daten schwierig; diese Untersuchung erfolgt
weiter unten. Im Folgenden wurden fiir die Annahme eines Nb-Al-Mischkristalls die sich
ergebenden Gitterparameter bestimmt. Hierzu wurde die Lage der Intensitdtsmaxima aus
den Diffraktogrammen abgelesen und nach Nelson und Riley [62] gegen den Gitterparameter
aufgetragen (Anhang Abbildung A11). Die exakten Gitterparameter nebst Fehlerschranken
konnen 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 fiir Aa aus den Standardabweichungen der Ausgleichsfunktionen
in der Nelson-Riley-Auftragung, fiir die Konzentrationsbestimmung aus den Standardabwei-
chungen der EDX-Messungen. Hierzu wurde in Ndhe der vier Probenaufienkanten jeweils
zentral eine Punktmessung durchgefiihrt. Die zugrundeliegenden Werte sind im Anhang auf
Seite 149 tabellarisch dargestellt.
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ABBILDUNG 5.20: Auftragung der in Tabelle Al aufgelisteten Gitterparameter a gegen den mittels

EDX bestimmten durchschnittlichen Al-Gehalt (rot) bei Annahme eines Nby,.-Mischkristalls (verglei-

che Abschnitt 7.5.1). Die Fehlerschranken ergeben sich fiir Az aus den Standardabweichungen der

Nelson-Riley-Auftragungen, fiir den Al-Gehalt aus jenen der EDX-Punktmessungen. Zum Vergleich
sind Literaturdaten [136] aufgetragen (schwarz).

Die grofle Streuung der Zusammensetzung fiir Nb-Al-04-0 und Nb-Al-05-0 (24 und 50 At.-%)
resultiert aus der Position ihrer Substrate wahrend der Abscheidung; aufgrund der Lage
in Ndhe des Al-Targetteils sind gegentiber den Al-armen Proben deutlich grof3ere laterale
Verdnderungen in den Schichtkonzentrationen zu erwarten. Die rot gestrichelte Gerade wur-
de als Verbindungslinie zwischen den Grenzféllen Nby. und Alp. mit aa;pe. =3,18 A [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
Nby,.-Mischkristallen; der letzte Datenpunkt bei 21 At.-% Al entspricht der maximalen Al-
Loslichkeit bei etwa 2060 °C. Die schwarz gestrichelte Gerade wurde durch eine lineare
Regression dieser Daten erzeugt. Der als (3,3055 & 0,0015) A bestimmte Gitterparameter der
reinen Nb-Schicht (Probe Nb-15-0) ist gegeniiber dem erwarteten Wert fiir Nb [128] um
etwa 0,17 % erhoht und weist auf in der Schicht herrschende Zugeigenspannungen hin. Es
ist anzumerken, dass durch die Regressionsfunktion auch fiir die Literaturdaten auf einen
leicht erhohten Gitterparameter bei 0 At.-% Al extrapoliert wird. Die Literaturwerte liegen
innerhalb der Fehlerschranken dieser Arbeit und zeigen eine ndherungsweise lineare Ab-
héangigkeit. Erst fiir den Datenpunkt bei 50 At.-% liegt eine deutliche positive Abweichung

VOr.
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Mit zunehmendem Al-Gehalt ist eine Verschiebung der Intensitdtsmaxima zu grofieren 20-
Winkeln zu beobachten; bei Nb-Al-05-0 betragt diese gegeniiber Nb-15-0 fiir das vermeintliche
{110}-Maximum bereits etwa 0,45°. Zur Betrachtung der Verschiebung sind in Abbildung 5.21
fiir diese beiden Proben (reines Nb und (50 & 4) At.-% Al) sowie fiir jene mit dem geringsten
Al-Gehalt (Nb-Al-01-0, (5 £1) At.-%) die Diffraktogramme im Winkelbereich 20 =30-48°
aufgetragen. Gestrichelt dargestellt sind dazu Literaturdaten fiir die Phasen Nby. (rot),
NbsAl (orange) und NbAlj (gelb). Aufgrund der strukturellen Komplexitiat und der Vielzahl
moglicher Intensitdtsmaxima erfolgt dies nicht fiir NbyAl. Im vergrofierten Ausschnitt ist
zur besseren Unterscheidung der einzelnen Lagen der Bereich zwischen 38,3° und 39,5° zu
sehen. Fiir Nby, liegt das Hauptmaximum {110} bei 38,57° (rot gestrichelt); dem gegentiber
ist Nb-15-0 (rot) zu 38,63°, Nb-Al-01-0 (griin) zu 38,70° verschoben. Das {201}-Maximum
von NbsAl liegt bei 38,85°, jenes von {301} von NbAlj3 bei 39,28°; Nb-Al-05-0 liegt mit 39,06°
dazwischen. Wahrend fiir 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,
lasst sich ausschliefdlich aus den Verschiebungen nicht zwangsldufig das Vorliegen der
intermetallischen Phasen in Nb-Al-05-0 ableiten. Die Intensitatskurve zeigt im Vergleich zu
den {ibrigen Proben eine deutliche Verbreiterung, welche nicht allein durch die Variation des
Al-Gehalts in der Probe erkldrt werden kann. Um 34° beziehungsweise bei 42 und 43° treten
fiir Nb3Al und NbAl3 weitere Maxima auf ({200} und {211} beziehungsweise {110} und {004}),
welche diese Schultern erkldren konnen. Im Fall der Al-reichsten Nb-Al-Schicht handelt es
sich demnach um ein Phasengemisch aus NbAl; und NbzAl oder NboAl.
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ABBILDUNG 5.21: Ausschnitt aus den Diffraktogrammen der Proben Nb-15-0 (kein Al), Nb-Al-01-0

(5,01 At.-% Al) und Nb-Al-05-0 (50 & 4 At.-% Al) um das Nb-Hauptmaximum {110}. Gestrichelt

aufgetragen sind Literaturdaten der Phasen Nb [127], Nb3 Al [138] und NbAl;3 [139]. Im Bildausschnitt

links oben sind zur deutlicheren Unterscheidung die einzelnen Lagen vergrofiert dargestellt. Die
Intensitaten der Maxima wurden auf jenes von Nb-15-0 normiert.

Eine entsprechende Untersuchung erfolgte fiir die weiteren Proben Nb-Al-02-0 (griin), -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-AI-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 NbAlI; [139]. Die Intensitidtswerte 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 féllt die Lage von Nb-Al-04-0 auf — diese ist gegeniiber der vorher
besprochenen, deutlich Al-reicheren Probe nicht weiter zu grofleren Winkeln verschoben.
Ahnliches gilt fiir die Lagen von Nb-Al-02-0 und -03-0 (griin gegeniiber cyan). Die nahezu
identischen Lagen trotz unterschiedlicher Al-Gehalte von (8 +1) At.-% und (13,7 +1,5) At.-%
lassen darauf schliefien, dass in diesen Proben unterschiedliche Phasen vorliegen. Es ist daher
anzunehmen, dass bei (8 & 1) At.-% noch einphasiges Nby,, bei (13,7 £1,5) At.-% dagegen
ein Phasengemisch aus Nby,. und NbsAl vorliegt. Fiir (24,5 £ 2,0) At.-% ist die Einschdatzung
schwieriger. Aufgrund des Al-Gehaltes ist ein Phasengemisch aus NbzAl und NbyAl zu
erwarten.

Zur Uberprijfung der Annahmen wurde exemplarisch an Nb-Al-03-0 mit (13,7 +1,5) At.-%
APT durchgefiihrt. Eine rekonstruierte Probenspitze ist in Abbildung 5.23 zu finden. Zur
Visualisierung der vorliegenden Phasen sind Nb-Atome (braun) und eine Isokonzentrati-
onsfldche 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.-%, auflerhalb von etwa 6-9 At.-% vor. Aus diesen Al-Gehalten kann somit auf
das Vorliegen von Nby,.. und NbzAl 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-Isofliche kennzeichnet das Vorliegen von NbzAl, wihrend
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 fiir Warmebehand-
lungen entnommenen Probenstiicke wurden vor der Warmebehandlung 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 durchgefiihrten 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 hiangt von der Wahl der Position des untersuchten Querschliffs in der Probe ab;
tiblicherweise wurde eine zentrale Position gewé&hlt. Im Fall von Nb-Al-03-0 war die Schnitt-
kante zur Al-drmeren Seite verschoben, weshalb sich ein gegeniiber den durchschnittlichen

13,7 At.-% Al geringerer Wert ergibt.

TABELLE 5.3: Al-Gehalt der fiir die Warmebehandlung verwendeten Probenstiicke. 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)

12,34+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 warmebehandelten Proben Nb-Al-01-N bis
Nb-Al-05-N im BSE-Kontrast. Die Bedingungen entsprechen jenen fiir die Erzeugung des in
Abbildung 5.9 auf Seite 50 gezeigten Probenzustandes der reinen Nb-Schicht.

a) Nb-Al-01-N b) Nb-Al-02-N

ABBILDUNG 5.24: Gegentiberstellung der im Nachfolgenden vorgestellten geglithten Nb-Al-
Schichtsysteme. Die BSE-Aufnahmen zeigen Querschliffe der Nb-Al-Schicht; Saphirsubstrat (unten),
Einbettmasse (oben) und Al,O3-Partikel erscheinen jeweils schwarz.
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Abbildung a) zeigt die warmebehandelte Probe mit urspriinglich (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
durchgefiihrt. Zur Korrektur der Daten wurde das stochiometrisch erwartete Al : O-Verhiltnis
in Al,O3 eingestellt und die Signale fiir Al und Nb in der dariiberliegenden Phase von
rund 12 auf etwa 17 At.-% angehoben, um der Phase AINbOy zu entsprechen. Neben den
somit identifizierbaren Phasen Al,O3; und AINbOy liegen drei weitere Regionen mit ternédrer
Zusammensetzung bei hohem Sauerstoffgehalt vor. Ihre Bestimmung erfolgte mithilfe des
quasibindren Schnitts Al,O3-Nb,Os5 [140], der fiir die Diskussion in Abschnitt 7.5.2 auf Seite 97
abgebildet ist.
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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. Fiir AINbO,; wurden das Al- und
Nb-Signal auf jeweils 16,7 At.-% Al normiert und das Al: O-Verhiltnis in Al,O3 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 Abschitzung, wobei der Fehler der Sauerstoffmessungen
grofier gewidhlt wurde. Tendenziell wird in simtlichen Phasen der O-Gehalt unter-, der
Al-Gehalt tiberschitzt. Trotz der messbedingten Abweichungen konnen anhand der relativen
Al-Gehalte und angenommenen Rahmenbedingungen (vernachlédssigbare Loslichkeit von Al
in Nb,Os [140], Unterschatzung von Sauerstoff) so die Aluminiumniobate [140] AINb49O124,
AINDb110,9 und eutektisches AINbOy4 + AINb110»9 identifiziert werden. Die Konzentrations-
variationen innerhalb der einzelnen Phasen kénnen aufgrund der Sondengrofie 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 abgeschitzten Fehlerschranken. Referenzwerte (Ref.)

wurden aus der Arbeit von Gebauer und Co-Autoren entnommen [140]. Fiir die zur Normierung
verwendeten Signale sind keine Fehlerschranken angegeben.

Phase Al (Ref.) / At.-% Nb (Ref.) / At-% O (Ref.) / At.-%
AINDbO, + AINb11Ox9 6,541 (54) 25,041 (24,7) 67,043 (69,9)
AlINb;;0y9 70+£1(2,5) 28,041 (26,8) 63,043 (70,7)
AINby9O124 1,541 (0,6) 30,041 (28,2) 66,043 (71,3)
AINDbO, 16,7 16,7 65,0 43 (66,7)
Al,O3 40 0 60

Abbildung 5.24b zeigt fiir Nb-Al-02-N mit (8 + 0,3) At.-% Al einen Ubergangszustand: Neben
weiterhin vorhandenen Aluminiumniobaten ist im untersten Schichtbereich am Substrat
Nb-Al-Mischkristall erhalten geblieben. Etwa in der Schichtmitte verlduft eine Grenzflache
zwischen zwei Oxiden; darunter treten zudem dunkle Ausscheidungen auf. Ein ausgepragter
Fall dieses Vorgangs zeigt sich in Abbildung 5.24c fiir 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 grofieren 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 (Al,O3 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 AL O3

2 1+£2 845 154+10  (Nb,Alpcc
3 0+2 48 £5 52£5 NbO

4 1+2 85=£5 144+10  (Nb,ADpcc
5 0£2 50+5 50+5 NbO

6 0+2 28 £10 72£10 Nb,Os

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. Fiir jede
Position wurden drei Punktmessungen ausgewertet. An Position 1 wurde eine Ausscheidung
vermessen, deren Zusammensetzung einem Al : O-Verhiltnis von 33: 67 At.-% entspricht.
Diese wurde auf das erwartete Al: O-Verhiltnis normiert und die Konzentrationswerte an
den {iibrigen 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 Abschdtzung gewdhlt. An den Positionen 2
und 4 handelt es sich um an Al verarmten Nby,.-Mischkristall mit einer grofien Unsicherheit
im O-Signal. Bemerkenswert ist der feine Saum an Al,O3z-Ausscheidung in einem Abstand
von einigen pm vom Substrat, wahrend im unmittelbar am Substrat befindlichen Bereich
keine solchen Ausscheidungen zu finden sind. Die Grenzflache zum Substrat ist leicht gewellt
- ein Hinweis auf entweder das Aufldsen des Substrats in Nby,. (vergleiche Abbildung 5.15
und Abschnitt 7.4) oder ein beginnendes Ablosen der Schicht vom Substrat, moglicherweise
durch Phasenumwandlung des NbzAl. An Position 3 ist die Konzentrationsmessung in guter
Ubereinstimmung mit NbO; die Bildung von Al,O3-Ausscheidungen fiihrt also zu Al-freien
Phasen als Matrix. Das Vorliegen von NbO in den unteren Schichtbereichen ist zudem ein
weiterer Hinweis auf das teilweise Ablosen der Schicht wihrend der Warmebehandlung. In
Abbildung 5.26 hat sich im Bildbereich unten rechts ein Spalt gebildet, an dem NbO vorliegt.
Ein sich tiber eine langere 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 Nb,Os zu finden. Der direkt unterhalb von Position 5 befindli-
che dunkle Streifen ist eine diinne Al,O3-Schicht (vergleiche Anhang Abbildung A12) und
deutet eine geringfligige Auswartsdiffusion von Al an. Im Vergleich ist fiir 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 vergroberten Al,Oz-Ausscheidungen ein heller
Bereich zu erkennen — mutmaflich das erhalten gebliebene Niobaluminid-Phasengemisch.
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Im unteren Bereich befinden sich sehr feine Al,O3-Ausscheidungen, welche die grof3fla-
chige Bildung von NbO jedoch nicht zu verhindern scheinen. Erst fiir Nb-Al-05-N (5.24e,
50 + 2 At.-%) sind nur zwei Kontraststufen zu erkennen: Unter einer Al,O3-Deckschicht ist
eine anhand der Graustufen vermutlich metallische Matrix zu erkennen, welche von Al,O3-
Ausscheidungen durchsetzt ist. Einige davon sind stark vergrobert, wihrend insbesondere im
unteren Schichtbereich feine Ausscheidungen zu finden sind. Ihre Morphologie — wie bereits
in Nb-Al-04-N - weicht deutlich von der sonst sphérischen Gestalt ab; ein mglicher 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 Wirmebehandlung

Nb-Al-03-N stellt einen wissenschaftlich interessanten Zustand dar, da Al hierbei ausschlief3-
lich als Al,O3 vorliegt. Teile der Schicht haben zwar NbO gebildet, dies wurde jedoch
durch Spaltbildung am Substrat begtinstigt. Das Vorliegen von Al,O3z im noch verbliebenen
Nb-Mischkristall lasst 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 Erthchung der Temperatur einsetzende
Diffusion eine direkte Reaktion an Nb-Korngrenzen mit dem dort eindiffundierenden Sauer-
stoff ermoglicht. Nach einer Auslagerung bei 1450 °C fiir 2 h ist jedoch das Kornwachstum
in der Nb-Schicht deutlich vorangeschritten und die durch Ostwald-Reifung vergroberten
Ausscheidungen befinden sich in der Regel nicht mehr an noch existierenden Korngren-
zen. Zur Untersuchung eines Zwischenzustandes wurde eine kiirzere Warmebehandlung
gewdhlt. Abbildung 5.27 zeigt einen Querschliff nach einer Auslagerung bei 1450 °C mit
10 K- min~! Aufheizrate, jedoch ohne Haltezeit (Probenzustand Nb-Al-03-N0). Unter einer
Nb,Os-Deckschicht ist NbO zu finden, unter welchem sich unreagierter Nb-Mischkristall
befindet. Unerwartet ist das wiederum darunter liegende NbO, das moglicherweise erneut
Folge des Ablosens der Nb-Schicht ist, da eine Oxidation durch Reduktion des Substrates
nicht zu erwarten ist. Der Vergleich mit der langeren Warmebehandlung (Abbildung 5.26)
lasst dagegen vermuten, dass das Wachstum der Al,Os-Ausscheidungen bei ldngerer Be-
handlungszeit mit einer Reduktion des NbO einhergeht. Dieser Vorgang konnte auch fiir die
tibrigen Zusammensetzungen relevant sein. Der vergroflerte Ausschnitt in Abbildung 5.27
zeigt die Verteilung der Ausscheidungen im Metall beziehungsweise in NbO. Die Korngrofie
ist im Vergleich zu einer Haltezeit von 2 h geringer, es ldsst sich jedoch keine ausgepragte

Dekoration der Korngrenzen mit Ausscheidungen erkennen.
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ABBILDUNG 5.27: BSE-Aufnahme eines Querschliffs der Probe Nb-Al-03-N0, das heif3t nach einer
Wiarmebehandlung bei 1450 °C ohne Haltezeit. Der vergrofierte Ausschnitt zeigt die Verteilung der
die Schicht durchsetzenden Al,O3-Ausscheidungen.

Zur weiteren Bestimmung der Lage der Ausscheidungen wurden Untersuchungen im TEM
durchgefiihrt. Abbildung 5.28 zeigt links eine TEM-Lamelle, bestehend aus dem Saphir-
substrat (unten) und NbO. Im vergrofierten Ausschnitt rechts ist das Vorliegen von Aus-
scheidungen verschiedener Grofie zu erkennen, von denen viele abseits von Korngrezen
liegen. Obwohl ein Aufrechterhalten des urspriinglichen Gefiiges bei Oxidation nicht zu
erwarten ist, konnte angenommen werden, dass bei Diffusion von O an den urspriinglichen
Korngrenzen und ausreichender Diffusionsgeschwindigkeit von Al eine Dekoration dieser
Korngrenzen mit Al,Os erfolgt. Die Anordnung der Ausscheidungen scheint jedoch nicht
der urspriinglichen 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 zusatzlichen Sauerstoff.
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ABBILDUNG 5.28: Links: HAADF-Aufnahme der warmebehandelten Probe Nb-Al-03-N0. Der vergro-
erte quadratische Ausschnitt zeigt den Bereich um eine NbO-Korngrenze in der Néahe des Substrats
(unten). Oben: EDX-Karten fiir die Elemente Nb, Al und O aus dem rechtwinklig markierten Bereich.

Die Untersuchung der Grenzflachen der Ausscheidungen erfolgte durch APT-Messungen.
Hierfiir wurde eine Grenzfliche zwischen Nby, . und NbO gewihlt, um eine eindeutige
Unterscheidung anhand der Konzentrationsunterschiede treffen zu konnen. Abbildung 5.29a
zeigt die Rekonstruktion einer APT-Spitze, welche aus dem in Abbildung 5.27 vergrofierten
Bereich entnommen wurde. In beiden Darstellungen wird mit einer Nb-Isofldche bei 65 At.-%
Nb (braun) eine Grenzfldche zwischen NbO (griin) und Nby, (hellbraun) hervorgehoben;
links ist dabei eine Isofldche bei 80 At.-% der Elementsumme Al + O (blau) zur Abgrenzung
von AlLO3 sehen, wihrend rechts eine zusitzliche Isofldache bei 20 At.-% Al (gelb) eingezeich-
net ist. An der Grenzflache konnen einige Al,O3-Ausscheidungen erkannt werden. Entlang
des gestrichelten Zylinders wurde das in Abbildung b) gezeigte Konzentrationsprofil aufge-
nommen. Die Zusammensetzungen zeigen das Vorliegen von NbO, Al,O3 und Nby,.. NbO
und Nb-Mischkristall sind dabei vollstdndig an Al verarmt. Auffillig sind die Konzentrations-
gradienten zwischen ersteren beiden Phasen, welche im Vergleich zur zweiten Grenzfldche
Sattelpunkte bei einem Al:Nb-Verhiltnis von etwa 1:1 aufweisen. Die gelbe Isofldche in
a) kann somit der linken Grenze des in c) vergrofierten Bereichs entsprechend verstanden
werden. Hierbei handelt es sich um eine wenige Nanometer diinne AINbO4-Schicht zwischen
NbO und Al,O3. An der Grenzfldche zu Nby, ist dagegen keine solche Reaktionsschicht zu
erkennen. Die Diskussion dieser Ergebnisse ist in Abschnitt 7.5.3 auf Seite 100 zu finden.
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ABBILDUNG 5.29: Rekonstruierte APT-Spitze aus Nb-Al-03-NO, entnommen aus dem in Abbil-
dung 5.27 vergrofierten Bereich. Die zwei Darstellungen in a) enthalten eine Isofldche bei 65 At.-% Nb
(dunkelbraun) zwischen den Phasen NbO (griin) und Nby,. (hellbraun). Links sind Al,Oz-Partikel
durch eine 80 At.-%-Isofliche der Elementsumme Al+ O (blau), rechts AINbO, durch eine gelbe
Isofldche bei 20 At.-% Al gekennzeichet. Entlang des gestrichelten Zylinders wurde das in b) ge-
zeigte Konzentrationsprofil mit den Phasen NbO, AINbOy4, Al;O3 und Nby,.. aufgenommen. Eine
vergrofierte Auftragung des Bereichs zwischen NbO und Al;Oj; 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 Al,O3-Nby.- und
Al,O3-Nby,-Grenzflichen in FAST-Proben gefunden, die weniger als eine Atomlage aus-
machen. Da zudem in den drucklos gesinterten Proben Nb,C nachgewiesen wurde, soll
ausgehend von diesen Ergebnissen untersucht werden, welche Reaktionen in einem Al,Os-
C-Nb-Schichtsystem auftreten. Wie in Abschnitt 2.7 erwdhnt, gelten C-Segregationen als
kohésionsfordernd, obwohl Smith und Co-Autoren [104] fiir C-Monolagen an MgO-Al- und
MgO-Ag-Grenzflachen mit Dichtefunktionaltheorie-Verfahren eine Verringerung der Ad-
hésionsenergie vorhersagten. Im Folgenden werden Untersuchungen vorgestellt, in denen
deutlich hohere C-Aktivitdten zwischen Saphirsubstrat und Nby. vorliegen, das heifst Grenz-
flachen von Al,O3-C und C-Nby.. Abbildung 6.1 zeigt eine HAADF-Aufnahme einer sich
zwischen Saphir und Nby,. befindlichen C-Schicht sowie zugehorige EDX-Elementkarten
fiir Nb (braun), C (gelb), O (blau) und Al (cyan). Fiir die Zwischenschicht wurde eine Dicke
von etwa 5 nm erreicht, wobei eine geringfiigige Uberlappung der Signale fiir Nb und C zu

erkennen ist.

ABBILDUNG 6.1: EDX-Karten und HAADF-Aufnahme der C-Schicht zwischen Al,O3 (unten) und
Nby,. (oben) im abgeschiedenen Zustand.

Dies wird in Abbildung 6.2 deutlicher: Das fiir die in a) dargestellte rekonstruierte APT-Spitze
aufgetragene Proxigramm (b) fiir eine Isofldche bei 20 At.-% Nb zeigt deutlich die Prdsenz
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 lasst dies auf
eine hohe Porositit der Zwischenschicht schliefSen. Aus den unterschiedlichen Konzentra-
tionsgradienten fiir 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 diinnen Oxidschicht — moglicherweise

Nioboxid — an der Grenzfldche abgelesen werden.
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ABBILDUNG 6.2: a) Eine rekonstruierte APT-Spitze bestehend aus AlO3 und Nby,. mit einer C-
Zwischenschicht im abgeschiedenen Zustand. b) Proxigramm fiir eine 20 At.-% Nb-Isofldche.

Ein solcher Schichtverbund wurde 2h in einem Rohrofen bei 1600 °C gegliiht. Abbil-
dung 6.3a zeigt die durch die Warmebehandlung veranderte Grenzflache in einer HAADF-
Dunkelfeldaufnahme, Abbildung b) eine vergrofierte Hellfeldaufnahme. Anstelle der zuvor
vorhandenen C-Schicht haben sich Poren mit Durchmessern von bis zu 200 nm gebildet,
zwischen denen die Grenzflache gewellt erscheint. Fiir den gezeigten Bildausschnitt kann

aus Elektronenbeugungsbildern auf die Abwesenheit von Korngrenzen geschlossen werden.

a) HAADF-DF Nb,..

b) HAADF-BF

200 nm ALO,

ABBILDUNG 6.3: a) Die HAADF-Dunkelfeldaufnahme von Al,O3 (schwarz) und Nby,. (hell) zeigt das
Vorliegen von Poren an der Grenzflache. b) Vergrofierte HAADE-Hellfeldaufnahme der Grenzflache.
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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 Porenwidnden und in Nby, sind jedoch
geringe Mengen C zu finden; dies wird durch Abbildung 6.5 bestitigt. Fiir die gezeigte
APT-Messung wurde eine Probe aus einem Bereich zwischen den Poren entnommen. In a) ist
eine dunkle Isofldche fiir 1,5 At.-% C eingezeichnet, wodurch Bereiche an der Grenzfldche
zwischen Al,Oj3 (cyan) und Nby, . (braun) sowie im Nb-Mischkristall selbst hervorgehoben
werden. Im Proxigramm in b) fiir eine Isofliche bei 30 At.-% Nb sind die Elementkonzentra-
tionen fiir O, Al, Nb und N auf der linken, fiir C auf der rechten Ordinate aufgetragen. An
der Grenzflache liegen nur noch geringe Mengen Kohlenstoff vor, daneben ist Kohlenstoff im
Nb-Mischkristall gelost. Abgesehen vom Kohlenstoffsignal ergeben sich dhnliche Konzentra-
tionsgradienten wie im Fall der unbehandelten Nb-Schicht auf Saphir in Abbildung 5.7; zu
beachten ist die unterschiedliche Skalierung der Abszisse.

HAADF

ABBILDUNG 6.4: EDX-Karten und HAADF-Aufnahme um eine Pore an der Grenzfliche zwischen
Al,O3 (unten) und Nby,. (oben) nach einer Warmebehandlung bei 1600 °C.
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ABBILDUNG 6.5: a) Eine rekonstruierte APT-Spitze bestehend aus Al,O3 und Nby,.., entnommen aus

einem Bereich zwischen den Grenzfldchenporen. Die dunklen Strukturen stellen eine Isoflédche fiir

1,5 At.-% C dar. b) Ein Proxigramm fiir eine Isofliche bei 30 At.-% Nb; die Skalierung fiir C weicht
von den {ibrigen Elementen ab und ist auf der rechten Ordinate aufgetragen.

Abbildung 6.6 zeigt das Leiterdiagramm, welches fiir einen durch die verwendete Nb-
Isofliche gelegten Zylinder erzeugt wurde. Die Tangentenkonstruktion der kumulativen
Profile ergibt einen Exzesswert von I'=0,5 At.-nm~2; bei 9 Atomen pro nm? in der Nb-
(001)-Ebene entspricht dies einer Besetzung von 5,6 %. Dieser Wert ist mit jenen fiir die
C-Segregation in den feldunterstiitzt gesinterten Proben vergleichbar (Abschnitt 4.2).
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ABBILDUNG 6.6: Leiterdiagramm zur Bestimmung des Gibbs-Exzesswerts fiir C an der Al;O3-Nby,.-
Grenzflache. Als Referenzvolumen wurde ein Zylinder durch die fiir Abbildung 6.5 verwendete
Nb-Isoflache gelegt.
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Zur Untersuchung der Ursachen der Porenbildung wurde eine Warmebehandlung fiir 2h
bei 800 °C durchgefiihrt. In Abbildung 6.7 ist eine TEM-Hellfeldaufnahme eines Bereichs um
die Grenzflache 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 erfiillen,
wird der Elektronenstrahl mit hoherer Intensitét in die durch den Bragg-Winkel vorgegebene
Richtung gestreut und seine Intensitidt in Durchgangsrichtung reduziert. Solche Bereiche
erscheinen in Hellfeldaufnahmen dunkel [141]. Die Nb-Schicht zeigt gegeniiber der rei-
nen, unbehandelten Probe (Abbildung 5.3 auf Seite 45) durch die Warmebehandlung lateral
deutlich gewachsene Korner. 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 zugehorigen EDX-Elementkarten ist anstelle
der urspriinglichen C-Schicht eine geradlinig verlaufende Grenzflache zwischen Al,Oz und
Nby,. ohne Poren zu erkennen. Die O- und Nb-Karte weisen auf die lokale Bildung eines
Nioboxids in der Nb-Schicht hin, wihrend die C-Karte eine Anhdufung von C an der Grenz-
flache 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 Auflosen der C-Schicht durch Diffusion in Nby,. bei ausgepragter Mobilitat
von C entlang der Grenzflache hin und werden in Abschnitt 7.7 diskutiert.

200nm SN ALO,

ABBILDUNG 6.7: TEM-Hellfeldaufnahme der Grenzfldche nach einer Warmebehandlung bei 800 °C.
In Al,O3 (unten) sind Biegekonturen zu erkennen.
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ABBILDUNG 6.8: EDX-Karten und HAADF-Aufnahme der Grenzflache zwischen Al,O3 (unten) und
Nby,. (oben) nach einer Warmebehandlung bei 800 °C.
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7 Diskussion

7.1 Vergleich der gesinterten Al,O3-Nb und -Ta-Proben

In den drucklos gesinterten Proben 21FOC-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 tibrigen Aufnahmen (Anhang Seite 145ff.) dargestellten Gefiigeaufnahmen zeigen,
dass diese nicht lokalisiert, sondern in der Mikrostruktur verteilt vorliegen. Das Vorliegen
von AlTaO,4 zwischen Ta- und Al,O3-Kornern deutet auf eine Grenzflaichenreaktion hin;
demgegentiber ist NbO in allen Abbildungen nahezu ausschliefilich an beziehungsweise
innerhalb Nb-Kornern zu finden. Weitere durch XRD identifizierte Phasen wie Nb,C konnten
in den REM-Aufnahmen nicht nachgewiesen werden. Fiir die Oxidphasenbildung ist das
unterschiedliche Reaktionsverhalten der beiden Refraktirmetalle bemerkenswert. In der
Literatur wurde sowohl das Auftreten des Aluminiumniobats AINbQO, [142] als auch des
Aluminiumtantalats AlTaOy [143] berichtet, allerdings nur ausgehend von a-Al,O3 und vom
jeweiligen Refraktarpentoxid. Letztere konnten in den vorliegenden Gefiigen allerdings nicht
identifiziert werden. Das Auftreten von NbO in Al,O3-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
Datensatze erfolgen. Diese bestehen aus Freie-Energie-Kurven der Phasen als Funktion von
Temperatur, Druck und Zusammensetzung. Die daraus ermittelten thermodynamischen
Phasengleichgewichte konnen bei einzelnen Temperaturen fiir zwei unabhédngige Zusam-
mensetzungsvariablen ausgewertet und so als isothermer Schnitt dargestellt werden. Solche
Schnitte wurden von Julian Gebauer (KIT IAM-AWP) fiir 1200 °C und atmosphérischem
Druck zur Verfligung gestellt und sind in den Abbildungen 7.1 und 7.2 zu sehen. Hierbei
wurde das Refraktdrmetall jeweils an der oberen Spitze des Dreiecks platziert. Es ist an-
zumerken, dass in den zugrundeliegenden Datensédtzen die gleichzeitige Loslichkeit von
Al und O in Nby,. beziehungsweise Tay, so gering ist, dass die Loslichkeitslinien auf den
Begrenzungslinien der Schnitte liegen. Die Einzelloslichkeiten betragen hingegen etwa 9 At.-
% Al und 3,5 At.-% O in Nby. und rund 1 At.-% Al und 3,5 At.-% O in Tap... Wahrend
bereits in den Ausgangspulvern NbO gefunden wurde [24], zeigten die an den vorliegenden
Massivproben von Weidner und Co-Autoren [25] durchgefiihrten EDX-Linienscans erhohte
Sauerstoffgehalte in Nby,. und Tay,.. Die mittels APT bestimmten O-Gehalte von etwas tiber

3 At.-% O untermauern dieses Ergebnis. Diese Werte liegen unterhalb der Loslichkeiten bei
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der Sintertemperatur von 1600 °C [43, 145], sind jedoch in guter Ubereinstimmung mit den in
den gezeigten isothermen Schnitten angegebenen Werten. Entsprechend kann bei der Abkiih-
lung eine Verarmung von O in den Nby.- und Tap.-Mischkristallen unter Ausscheidung von
NbO und AlTaO4 und schliefilich eine zum Erliegen kommende Volumendiffusion von O
bei Temperaturen von etwa 1200 °C beziehungsweise leicht darunter angenommen werden.
Die Abwesenheit eines Mischoxides in 21FOC-Nb kann durch die Abfolge der Oxidphasen
auf der sauerstoffreichen Seite der beiden isothermen Schnitt erklart werden: In AI-Nb-O
wird bei Uberschreitung der O-Léslichkeitslinie fiir Nby. (Solvusfliche zwischen Nby,. und
Aly,O3) zunidchst das Dreiphasengebiet Nby,.-Al,O3-NbO erreicht. Die Bildung von AINbO4
erfolgt dagegen erst im gelb markierten Dreiphasengebietes, das heifst bei deutlich hoherer
Sauerstoffaktivitit beziehungsweise zunédchst notwendiger Bildung von mindestens NbO,.
Anders stellt sich dies im System Al-Ta-O dar: Bei Verlassen des Zweiphasengebietes Tap,.-
Al,O3 mit zunehmender Sauerstoffaktivitdt wird sofort das gelb markierte Dreiphasengebiet
Tape.-AlpO3-AlTaOy erreicht. Fiir das Auftreten der Refraktdrmetalloxide in den untersuch-
ten Proben konnen verschiedene Ursachen fiir den notwendigen Sauerstoffeintrag genannt
werden. Hierzu zdhlen Sauerstoffverunreinigungen im Ar-Prozessgas sowie Leckagen an
den Ofen. Demgegentiber 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 Al,O3 ein Sauerstoffreservoir dar, eine mogliche
Reaktion mit Nby,. wird im Rahmen von Abschnitt 7.4 diskutiert.

1200°C

10 20 30 40 50 ALO, 70 80 90
O/ At-%

ABBILDUNG 7.1: Isothermer Schnitt des terndren Phasendiagramms Al-Nb-O bei 1200 °C und Stan-
darddruck (zur Verfiigung gestellt von J. Gebauer, KIT IAM-AWP). Das Dreiphasengebiet Al,O3-
NbO,-AINbOy ist gelb markiert.
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ABBILDUNG 7.2: Isothermer Schnitt des terndren Phasendiagramms Al-Ta-O bei 1200 °C und Stan-
darddruck (zur Verfiigung gestellt von J. Gebauer, KIT IAM-AWP). Das Dreiphasengebiet Al,O3-
Tap-AlTaOy ist gelb markiert.

Fiir das in der Probe 21F0C-Ta vorliegende AlTaO4 konnte eine tetragonale Modifikation
identifiziert werden. Viele ternidre Oxometallate der Summenformel A3+ M°*+Qy treten in
Polymorphen auf. A steht hierbei stellvertretend fiir Metalle wie Al, Cr, Fe oder Ga, M
ftir Nb und Ta. AINbOy besitzt nur eine monokline Modifikation, die des VO,-Prototyps
(Raumgruppe 12) [146-148]. Demgegentiiber wurde fiir beispielsweise CrNbO;, eine Rutil-
struktur (TiO,-Prototyp, Raumgruppe 136) berichtet [149]. Fiir AlTaO4 konnte neben einem
Polymorph mit monokliner Kristallstruktur [147] auch eine metastabile tetragonale Hochtem-
peraturmodifikation mit Rutilstruktur aus Al,O3 und Ta;Os bei Temperaturen oberhalb
1300 °C dargestellt werden [143, 150]. Roth und Co-Autoren [151] sowie spater Wichmann
und Co-Autoren [152] brachten das Auftreten dieser Modifikation mit einer entropischen
Stabilisierung des Kristallgitters in Verbindung, d&hnlich wie im Fall des VO,-Systems [153].
Wie die in Abbildung 7.3 dargestellten Einheitszellen zeigen, teilen sich AIP*- und Ta®*-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-Verhaltnis weicht die Git-
terplatzbesetzung deutlich vom stochiometrisch erwarteten Verhéltnis zu einem hdheren
Ta-Gehalt ab. Es existieren Beispiele fiir iiber einen breiten Homogenitdtsbereich stabilisierte
Rutilphasen [154, 155]; nach Feighery und Co-Autoren ist etwa die Losung von TiO; in ZrO,
abhéngig von der Verfiigbarkeit weiterer, aliovalenter Legierungselemente, um Ladungs-
neutralitdat zu gewdhrleisten [156]. King und Co-Autoren [157] berichteten friith 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 quasibindren Schnitt Al;O3-Ta;Os mit einem Homogenitétsbereich zwischen 30 und
50 Mol-% Ta;0s. Diese Phase wurde spiter als AlTaOj, identifiziert [140]. Die Abweichung
von der stochiometrischen Zusammensetzung wird durch Besetzung von mehr als 50 %
der Kationenplitze durch AI** bei Einbau konstitutioneller Sauerstoffleerstellen erreicht.
Im vorliegenden Fall liegt jedoch ein Ta-Uberschuss vor. Aufgrund der Ionenradienunter-
schiede [158] miisste bei einem Al-Uberschuss eine Abnahme der Netzebenenabstinde, das
heifst eine Verschiebung zu grofseren 2 @-Winkeln erfolgen. Da Ta auch in niedrigeren Oxi-
dationsstufen vorliegen kann [159], ist eine Reduktion der Ta>*-Ionen bei Erzeugung von
O-Leerstellen denkbar. Dies wire eine Erkldrung fiir den unterschétzten Sauerstoffgehalt
von (62 & 3) At.-%, obwohl dieser auch Folge von neutraler Verdampfung sein konnte (siehe
hierzu Abschnitt 7.2.4 auf Seite 89). Aufgrund des deutlich groferen Ionenradius von O**
wiirden O-Leerstellen ebenfalls zu einer Verschiebung zu hoheren 2 @-Winkeln fiihren. Struk-
turdaten von AlTaO4 mit Rutilgitter wurden von Sarazin [150] und von Jasper-Tonnies und
Miiller-Buschbaum [143] publiziert. Die Lagen der Intensitidtsmaxima sind im vorliegenden
Fall gegeniiber Sarazin um bis zu 0,5° zu kleineren, gegeniiber Jasper-Tonnies jedoch um bis
zu 0,2° zu grofseren Winkeln verschoben. Bei Sarazin wurden Al,O3- und TapOs-Pulver bei
1800 °C in Molybdéntiegeln abgeschreckt, wahrend bei Jasper-Tonnies Ta,Os-Pulver mit der
Wandung von Korundschiffchen reagierte und von Temperaturen um 1300 °C abgeschreckt
wurde. In beiden Fillen wurde die Zusammensetzung des Produktes nicht ndher bestimmt;
Verunreinigungen konnten die Struktur stabilisieren. So konnte im Fall des zuvor genannten
VO, (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 gelostes Mg gefunden, die geringe Menge von etwa 0,02 At.-%
ist aber zumindest fiir die notwendige Kompensation bei Al- oder Ta-Defizit nicht ausrei-
chend. Mit Blick auf die Herstellungsbedingungen scheinen jene bei Jasper-Tonnies und
Miiller-Buschbaum vergleichbarer; die im vorliegenden Fall gefundene Verschiebung der
Beugungsmaxima zu groleren Winkeln und der gemessene Ta-Uberschuss sprechen fiir 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 feldunterstiitzt 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 mafigeblich vom Aufwachsprozess bestimmt. Klassisch werden
bei der physikalischen Gasphasenabscheidung diinner Schichten drei Modi unterschieden —
das schichtweise Wachstum durch Flachenkeimbildung nach van der Merwe, das Inselwachs-
tum durch Bildung dreidimensionaler Keime unmittelbar auf der Oberfldche nach Volmer-
Weber und eine Mischform nach Stranski-Krastanov [163]. Das Wachstum von Metallen auf
elektrischen Isolatoren erfolgt hdufig nach dem Inselwachstum [164], wenn die Bindungsstar-
ke der abgeschiedenen Atome untereinander jene mit dem Substrat tibersteigt [163], so auch
fir Nb auf Saphir [165]. Diese Inseln konnen bei fortschreitendem Wachstum und gleicher Ori-
entierung bis hin zu einem einkristallinen Film koagulieren. Insbesondere fiir Dickschichten
muss jedoch kinetischen Einflussfaktoren Rechnung getragen werden; hierfiir wurden soge-
nannte Strukturzonenmodelle eingefiihrt. Fiir das Magnetronsputtern wird tiblicherweise
das in Abbildung 7.4 dargestellte klassische Modell nach Thornton [166] herangezogen. Hier-
bei ist das Gefiige in Abhdngigkeit der Grofien Ar-Druck und Substrattemperatur (bezogen
auf den Schmelzpunkt des abzuscheidenden Materials mit Ty, =T/ T ) skizziert.
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ABBILDUNG 7.4: Thornton-Strukturzonenmodell [166].
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Dieses Diagramm wurde mittlerweile von Anders [167] mit Blick auf plasmabasierte Abschei-
deverfahren erweitert, fiir den vorliegenden Fall des konventionellen Magnetronsputterns
ist jedoch weiterhin der Prozessgasdruck als Sammelgrofie kinetischer Einflussfaktoren auf
das Schichtwachstum entscheidend [166, 168]. Hohere Gasdriicke vergrofiern die Kollisions-
wahrscheinlichkeit von abgelosten 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 Tjoy > 0,5 entsteht
aufgrund aktivierter Volumendiffusion ein dichtes, gegebenenfalls rekristallisiertes Geftige,
wobei die Korngrofle fiir geringere Temperaturen abnimmt (Zone 3). Wegen verminderter
Volumendiffusion bei niedrigeren Temperaturen, aber verfiigbarer Korngrenzendiffusion
entstehen gleichformige, aber mit tieferer Temperatur zunehmend kolumnare Kérner (Zone
2). In der von Barna und Adamik [169] eingefiihrten Ubergangszone T ist die Korngrenzen-
diffusion so stark eingeschrankt, dass Materialtransport lediglich tiber Oberflichendiffusion
erfolgt. Das auftretende kompetitive Kornwachstum resultiert in V-formigen Kérnern mit
entlang der Dickenrichtung inhomogener Morphologie. Insgesamt kann in Zone T von einer
dichtgepackten Fasermorphologie gesprochen werden. In Zone 1, das heifdt bei sehr gerin-
gen Temperaturen, dominiert durch generell zu geringe Adatommobilitit das geometrische
Shadowing. Hierbei ist aufgrund des stark begrenzten Teilchentransportes die Abschirmung
der zwischen den abgeschiedenen Sdulen befindlichen Bereiche so grofs, dass offene Grenz-
flachenstrukturen mit einer hohen Porendichte an Korngrenzen resultieren und laterales
Kornwachstum nicht durch Koagulation mit benachbarten Kérnern erfolgt. Das resultierende
Gefiige ist geprédgt von einer lateral sehr feinkdrnigen, texturierten Fasermorphologie. Aus
dem Diagramm ist ersichtlich, dass Zone 1 bei gegebener Substrattemperatur durch ein Ab-
senken des Ar-Drucks und somit einer Erthohung der kinetischen Energie der auftreffenden
Targetatome verlassen werden kann. Ein MaS8 fiir den Ubergang zu Zone T ist das Vorliegen
von Zugeigenspannungen bei niedrigen Abscheideenergien (hoheren Gasdriicken, Zone 1)
beziehungsweise Druckspannungen bei hohen Energien (geringeren Driicken, Zone T) [167].

Im vorliegenden Fall ist wahrend der Abscheidung die exakte Substrattemperatur nicht
bekannt. Grundsatzlich wurde bei Raumtemperatur abgeschieden, jedoch ist eine signifi-
kante Erwdrmung bei den verwendeten Leistungen von bis zu 500 W anzunehmen. Bei
25 °C betragt die homologe Temperatur fiir Nb 0,11, fiir Ta 0,09; bei einer angenommenen
Substrattemperatur von 200 °C hingegen 0,17 beziehungsweise 0,14. Als Gasdruck wurden
4 -1073 mbar verwendet, das heifit etwa 3 mTorr. Bei Annahme der htheren Temperaturen
konnte somit die Grenze zu Zone T erreicht werden, wobei zu beachten ist, dass es sich
bei Strukturzonendiagrammen nicht um fiir alle Materialkombinationen allgemein giiltige
Modelle handelt [167]. Bei Betrachtung der Abbildungen 5.3 und 5.4 sind fiir Nb am Substrat
wenige nm breite Korner, bei einer Entfernung von mehreren um bei weiterhin starker Fa-
sertextur eine deutliche Zunahme der Kornbreiten zu verzeichnen. Fiir ein Wachstum nach
Zone T ware allerdings eine ausgepragtere V-Form der Korner zu erwarten; die Verschiebung
der Intensitdtsmaxima 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 Gefiige trotz der geringeren homologen Temperatur feiner, weist jedoch
verglichen mit Nb dhnliche Kornbreiten auf. Zu erwarten wére eine ausgeprégtere Faser-
struktur, jedoch ist es aufgrund der Nukleation der tetragonalen Modifikation moglich, dass
fiir die Temperatur der Bezug auf den Schmelzpunkt von Tay, nicht relevant ist. Ein Indiz fiir
das Verlassen von Zone 1 ist die Position der Intensitdtsmaxima von B-Ta in Abbildung 5.5,
welche zu grofieren Winkeln verschoben sind und somit auf Druckeigenspannungen in der
Schicht hinweisen. Abbildung 5.10 zeigt dagegen wie im Fall von Nby,. das Vorliegen von
Poren an Ta-Korngrenzen, die durch die Warmebehandlung eine mittels REM auflésbare
Grofie erreicht haben. Aufgrund der wenig ausgepréagten V-Gestalt der Korner und der
Porositit ist eine genaue Verortung im Strukturzonendiagramm schwierig.

7.2.2 Das Auftreten von p-Ta

Ta-Diinnschichten finden eine breite Anwendung als Diffusionsbarrieren in integrierten
Schaltkreisen und anderen elektrischen Bauteilen wie Kondensatoren und elektrischen Wi-
derstanden [170]. Ingenieurstechnisch wird hierbei von kubischraumzentriertem a-Ta ausge-
gangen. Read und Altman [171] berichteten 1965 jedoch das Auftreten eines Phasengemisches
aus kubischem und moglicherweise tetragonalem (B-) Ta in gesputterten Schichten bei ei-
nem Restgasdruck von etwa 3 - 107® mbar und bei geringen Ar-Prozessgasdriicken von
31072 mbar. Der in dieser Arbeit vorliegende Restgasdruck (siehe Tabelle 2.2 auf Seite 12) ist
vergleichbar, jedoch wurde ein um eine Grofienordnung geringerer Prozessgasdruck verwen-
det. Das Auftreten dieser tetragonalen Modifikation ist demnach plausibel. Ihr spezifischer
elektrischer Widerstand wird als etwa fiinfmal hoher als jener der kubischen Modifikati-
on angegeben [171]. Read und Altman berichten fiir einen Druck von < 6 - 10~® mbar bei
Temperaturen um 755-775 °C eine Phasenumwandlung von B-Ta in Tap.. In einer Arbeit
von Lee und Co-Autoren [172] erfolgte der Phasentibergang jedoch bereits bei 300 °C und
unter einem drastischen Absinken der gemessenen Vickershirte der Schichten. Die Umwand-
lungstemperatur ist nach Hoogeveen und Co-Autoren [173] zudem schichtdickenabhingig
und geht laut Clevenger [174] mit signifikanten Druckspannungsrelaxationen einher. Lee
und Co-Autoren [172] berichten eine abgeschlossene Umwandlung in Tay. mit einer (110)-
Vorzugsorientierung fiir etwa 750 °C. Die in derselben Arbeit auf Stahlsubstraten gefundene
ausgepragte (002)-Fasertextur in Wachstumsrichtung liegt auch in der vorliegenden Arbeit
fiir Saphirsubstrate vor. Bei hoheren Prozessgasdriicken konnte die bevorzugte Bildung von
Tape. wihrend der Abscheidung erwartet werden. Fiir diesen Fall wird jedoch weiterhin
das Auftreten von B-Ta berichtet, allerdings ohne ausgepragter (002)-Textur, da diese fiir
hohere Gasdriicke aufgrund vergroflerter 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 a-Ta-Schichten
realisierbar sind. Eine Alternative fiir Abscheidungen bei tieferen Temperaturen bietet ionen-
strahlgestiitztes Magnetronsputtern. Eine Ubersicht iiber einige Arbeiten sind bei Ren und
Co-Autoren zu finden [170].
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In Kapitel 3 wurde erwdhnt, dass die Ta-Schichtdicke in der vorliegenden Arbeit auf 20 um
verringert wurde. Das bei Warmebehandlung der Proben mit 30 um beobachtete Ablosen
der Ta-Schicht kann der Phasenumwandlung in a-Ta zugeschrieben werden. Die hierfiir
genannten Spannungsrelaxationen kénnen aufgrund des geringen plastischen Forméadnde-
rungsvermogens der Saphir-Ta-Grenzflache nicht kompensiert werden und resultieren im
Versagen. Fiir 20 pm konnten dagegen Warmebehandlungen mit intakter Grenzflache erfolg-
reich durchgefiihrt werden.

7.2.3 Orientierungsbeziehungen an Saphir/Nb-Grenzflichen

Die Orientierungsbeziehung (0001)s|| {110 }np zwischen Substrat und Nb-Schicht weicht von
der bekannten, von Riihle und Co-Autoren durch Abscheidung mittels Molekularstrahlepita-
xie (MBE) erzeugten Beziehung (0001)s]| (111)np [176-180] ab. Mayer und Co-Autoren [178,
181] zeigten, dass diese Grenzflache bei einer Schichtdicke von 100 nm aus mit Fehlpas-
sungsversetzungen alternierenden, kohdrenten Bereichen besteht. Demgegentiber berich-
tete Mader [182], dass durch innere Oxidation von Nb-Al-Legierungen gebildete a-Al,Os-
Ausscheidungen die in dieser Arbeit gefundene Orientierungsbeziehung haben. Mader
schrieb die Bevorzugung der (110)-Orientierung der guten Passung der Al,Os-Prismenebene
(2110) entlang der [110]-Richtung in Nbyp. zu. Nach Mader stellt die (0001)s||{110}np-
Konfiguration entsprechend eine energetisch giinstigere Grenzflache als andere Orientierun-
gen dar [182, 183]. Wagner [184] merkte zu diesem Ergebnis an, dass die Einstellung dieser
Orientierungsbeziehung bei erhohten Temperaturen erfolgt. Bei der Abscheidung mittels
MBE fand Wagner entsprechend bei 900 °C zwar (111)-orientierte Kérner, eine Erhohung 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 miisste. Fiir diese liegt die Fehlpassung fiir die
angegebenen parallelen Richtungen bei etwa 2%, im Fall der (110)-Orientierung betragt diese
zwischen den dann parallelen Gitterrichtungen [0110]s und [001]np, jedoch etwa 25%. In
dieser Wachstumsrichtung ist eine erhohte Defektdichte zu erwarten, welche die Grenzfla-
chenenergie erhoht. Wagner [165] vermutete, dass die Keimbildung von (110)-orientierten
Nb-Kérnern mit [1110]s|[{001}np auch durch Verunreinigungen auf dem Saphirsubstrat
bevorzugt wird und entweder eine erhohte Defektdichte das kohdrente Wachstum von
(111)-orientierten Kristalliten mit [2110]s||[101]np, verhindert oder Kontamination die lokale
Struktur an der Grenzflache und somit die Grenzflichenenergie verandern. Die Hypothese,
der entscheidende Einfluss liege bei der Reinheit der Substratoberfliche wird von Durbin
und Co-Autoren [185, 186] gesttitzt. Diese konnten das Wachstum von (110)-orientiertem Nb
auf (0001)-Saphir bei etwa 10~7 mbar zeigen, wogegen die Abscheidungen bei Wagner bei
5-107 !9 mbar erfolgten. Der Restgasdruck in dieser Arbeit betrug rund 10~° mbar und ist
eine plausible Erklarung fiir das Auftreten der (110)-Orientierung.
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7.2.4 Sauerstoff in APT

Fiir die Diskussion von Konzentrationswerten aus Atomsondendaten muss die Verlasslich-
keit von Sauerstoffgehaltsbestimmungen eingeordnet werden. Obwohl bei der Flugzeit-
Massenspektroskopie prinzipiell kein elementspezifischer systematischer Fehler auftritt,
wird fiir einige Oxide der erwartete stochiometrische Sauerstoffgehalt unterschétzt. Dieses
Phédnomen kann der neutralen Verdampfung zugeschrieben werden, einem bei Metalloxi-
den und -nitriden sowie Alkalihalogeniden bekannten Phanomen [187-189]. Karahka und
Co-Autoren [190] schlugen fiir Metalloxide aufgrund der geringeren Bindungsstdrke der
Metallkationen eine bei niedrigeren Feldstidrken erfolgende Verdampfung der Kationen vor.
Ionen in den resultierenden O-reichen Schichten wiirden in der Folge assoziativ desorbieren
und mit erhohter Wahrscheinlichkeit neutrale Molekiile bilden, welche im elektrischen Feld
nicht auf den Detektor beschleunigt werden. Des Weiteren erschwert der Uberlapp der Si-
gnale von O*"- und O™ -Ionen im Massenspektrum grundsitzlich 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 Erhchung
beider Stellgrofien fiir die Datenausbeute vorteilhaft — beispielsweise durch eine verringer-
te Abrisswahrscheinlichkeit — der Datenqualitit jedoch abtrédglich, unter anderem durch
erhohte Oberflachendiffusion und die Erzeugung komplexerer Ionen. Die gewé&hlten Wer-
te stellen daher einen Kompromiss dieser Einfliisse dar. Die durch die Spitze absorbierte
Laserenergie hiangt nach der Planck-Einstein-Gleichung reziprok von der Wellenldnge der
Strahlung ab und betrdgt im verwendeten LEAP 4000X HR etwa 3,5 eV. Garcia und Co-
Autoren [193] zeigten, dass mit 60 pJ Laserenergie (bei einer Laserpunktgréfie von 2 pm
entsprechend 3 - 1077 J - em™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 - 1078 J- cm 2 ist hierzu immer noch eine Erhohung auf etwa 150 K notig. Es ist
allerdings fraglich, inwiefern durch eine solche Anpassung der Verdampfungsparameter
die scheinbare Zusammensetzung anderer Phasen unberiihrt bleibt —, beispielsweise der in
dieser Arbeit auftretenden Mischoxide, insbesondere an den Phasengrenzfliachen. Auch ist
anzumerken, dass fiir 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 SiO, kommen
zu dem Schluss, dass diese nur durch zusitzliche, athermische Ionisierungsmechanismen
erfolgen, die mit konventionellen UV-Wellenldngen nicht zugénglich sind. Abbildung 5.29
zeigt zudem, dass neutrale Verdampfung nicht fiir alle Metalloxide in gleichem Mafle auftritt.
Wiéhrend Al,O3 auch in diesem Fall eine scheinbare Zusammensetzung von etwa 45:55
Al: O aufweist und O somit um rund 8,5 % unterschitzt ist, weicht das Sauerstoffsignal in
AINbO4 mit rund 55 At.-% gegeniiber den erwarteten 67 At.-% um 17,5 % ab, ist in NbO
mit 50 : 50 jedoch akkurat getroffen. Grund fiir das stark abweichende Verhalten von NbO
kann einerseits die aus stochiometrischen Griinden geringere Wahrscheinlichkeit fiir neutrale
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Sauerstoffmolekiile, andererseits der Metallcharakter des NbO [29, 196, 197] sein.

7.2.5 Grenzflichen 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 Grenzflachenbereich mit von den umliegenden Phasen abweichender Zusammen-
setzung. In allen Fillen ist hierbei zwischen Aluminiumoxid und Metall ein sukzessives
Absinken der Sauerstoffkonzentration zu verzeichnen, wihrend fiir die Elemente Al und
Nb beziehungsweise Ta Plateaus mit unterschiedlicher Auspriagung erkennbar sind. Die
Breite dieses Phdanomens betridgt einige Nanometer, wobei die Breite der Konzentrations-
gradienten und somit auch dieser Bereich mit ansteigendem Kippwinkel der préaparierten
Grenzfldache aufgrund der geringeren Prédzision von APT in der x-y-Ebene zunimmt. Die
Gestalt der Konzentrationskurven und die ortliche Lage der Plateaus ldsst zundchst eine
Substitution von Al durch das Refraktiarmetall in Al,O3 vermuten. Die Loslichkeit von Al,O3
fiir Nb gilt jedoch als vernachldssigbar gering [140, 179, 198]; dies ist auch fiir Ta anzuneh-
men (Abbildung 7.2). Einen Einfluss konnen hingegen Nb-/Ta-Oxide an den zu sinternden
Pulverpartikeln haben. Thermodynamisch herrscht zwar nach Abbildung 7.1 bei 1200 °C und
auch bei hoheren Temperaturen [110] bei Kontakt von Al,O3 und NbO keine ausreichende
Sauerstoffaktivitat fiir die Bildung von Aluminiumniobaten vor. Jedoch ist in Nby,.. und Tap..
eine signifikante Sauerstoffkonzentration zu erkennen, weshalb durch dieses zuséitzliche
Sauerstoffreservoir die Ausbildung einer diinnen Reaktionsschicht, moglicherweise als Mo-
nolage, nicht auszuschliefSen ist. Auch zeigen die in Abbildung 5.29 dargestellten Daten, dass
die Bildung von AINbOj bei Vorliegen von NbO und Al,O3 moglich sein kann. Im Fall von Ta
ist hingegen — wie in Kapitel 7.1 diskutiert — die Ausbildung einer Reaktionsschicht einfacher,
da sich AlTaOy bereits bei zusétzlicher O-Aktivitit an einer Al,O3-Tap-Grenzflache bilden
kann. Die Grenzflachenrauheit konnte ein zuséitzlicher Grund fiir die Kurvenplateaus sein.
Obwohl Grenzflachenkriimmungen durch die Verwendung von auf Isofldchen bezogenen
Proxigrammen minimiert werden, kénnte lokale Rauheit zu einer geringfiigigen Uberlap-
pung der beiden Phasenbereiche fithren. Da im Fall von Abbildung 4.11 das Sauerstoffsignal
hiervon unberiihrt zu bleiben scheint, kénnte es sich um einen Uberlapp von Al,O; und
Nb-Grenzflichenoxid handeln, etwa NbO. Im Fall von Abbildung 4.12 gilt dies fiir einen
moglichen Uberlapp von Al,O; und AlTaOy. Fiir die Ermittlung der Grenzflichensegre-
gationen in beiden Messungen muss auf die fehlenden kristallografischen Informationen
tiber die Orientierungsbeziehung der Phasen hingewiesen werden. Auch ist die Statistik
der Konzentrationsbestimmungen begrenzt belastbar, da es sich um lokale Segregationen
handelt. Uber die am Ende von Abschnitt 4.2 diskutierten Fehlerschranken hinaus miissten
fuir die Charakterisierung des gesamten Schichtverbundes Messungen an unterschiedlichen
Probenstellen vorgenommen werden; dies war aus Aufwandsgriinden nicht mdoglich. Die in
Abbildung 4.13 gezeigten Leiterdiagramme ergeben fiir die Ta-haltige Probe im Vergleich mit
der Nb-haltigen ausgeprégtere Grenzflachensegregationen von Si und Na, hingegen ist jene
von C etwa vergleichbar. Die fiir Nb signifikantere Grenzflachenschicht konnte neben der
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unterschiedlichen Grenzflachenkippwinkel in den APT-Spitzen auch Folge dieser fiir Al,Os-
Ta weniger ausgepréigten Segregationen sein. Da die Si-Segregation in der in Abschnitt 4.2
durchgefiihrten Rechnung einer halben Atomlage von Nby,. (001) (beziehungsweise Tap..
(001)) entspricht, konnte 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. Beziiglich der tatsdchlichen Breite des Segregations-
bereichs ist die Korngrenzenbreite von Belang. In vielen Verdffentlichungen wird ein Wert
um 0,5 nm angegeben [199], jedoch muss der Begriff weiter ausgefiihrt werden. Ublicher-
weise [199] bezeichnet die Diffusionskorngrenzenbreite (englisch diffusional grain boundary
width) die effektive Breite der Zone mit erhohter Diffusionsrate, die strukturelle Korngren-
zenbreite (englisch structural grain boundary width) die Dicke einer Region mit verringerter
planarer Fernordnung. Chellali [200] fiihrte 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 Al,O3-Nb und 2 % in Al,Os-Ta. Die Segregationen kdnnen etwa aus den in Abschnitt 2.4.1
genannten Quellen stammen: Phasen wie Na,O und SiO; oder metastabile Aluminate wie
NaO - 11A1L,03 (B-AlLO3) sind tibliche Verunreinigungen in Al,Oz-Pulvern, C ist neben O
und N in den Refraktdrmetallpulvern zu finden.

Im Fall der gesputterten Proben ergeben sich herstellungsbedingt gewisse Unterschiede.
Aufgrund der kinetischen Bedingungen beim Sputterprozess konnte eine Implantation
von Nb oder Ta bei der Abscheidung vermutet werden. Da wahrend der Abscheidung
bei Raumtemperatur keine Vorspannung angelegt wurde, sind fiir die Refraktdrmetallatome
kinetische Energien von lediglich wenigen eV zu erwarten. Bei Implantationsversuchen haben
die abgeschiedenen Atome dagegen tiblicherweise Energien in der Grofienordnung einiger
keV [201, 202]. Aufgrund der TEM-Aufnahmen auf Seite 45 ist vielmehr anzunehmen, dass
ein wesentlicher Einflussfaktor die lokale Rauheit an der Grenzflache ist. Die Spezifikation
durch den Hersteller ist R, < 1nm; in Anbetracht der in Abbildung 5.7 nahezu vertikal
verlaufenden Al,O3-Nby-Grenzfliche und der dadurch geringen rdumlichen Prézision
prinzipiell ausreichend fiir die beobachteten Konzentrationvariationen. Durch das nicht
erfolgte Plasmaitzen der Substrate, des Restgasdrucks der Gréfenordnung 10~® mbar und
Verunreinigungen des Ar-Prozessgases (< 1 ppm) ist das Vorliegen adsorbierter Molekiile an
der Substratoberfldche beziehungsweise das Abscheiden von Sauerstoff moglich. Sowohl in
Abbildung 5.7 als auch 5.8 ist das jeweilige Metall an O iiberséttigt, kann also wie im Fall der
feldunterstiitzt gesinterten Proben als O-Reservoir dienen. Die messtechnisch verbreiterten
Gradienten in Al,O3-Nb ermoglichen das Erkennen einer Schulter im O-Konzentrationsprofil
bei 0 nm, ein weiterer Hinweis auf eine zuséatzliche Oxidschicht an der Grenzflache. Fiir
Al,O3-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 konnte auf die Bildung einer intermetallischen Phase schliefSen lassen, jedoch sind die
Bedingungen fiir die hierfiir notige Reduktion des Al,Os3 nicht gegeben. Hingegen verlduft die
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Abnahme des Al-Signal bei der Distanzmarke -6 nm deutlich steiler als der Sauerstoffgradient;
ein Hinweis auf zusitzlichen Sauerstoff neben Al;O3. Ahnlich wie im Fall des moglichen
NbO an der Grenzfliche Al,O3-Nby,. konnte hier eine Oxidschicht vorliegen; ob es sich
hierbei bereits um die Bildung von AlTaO4 handelt, ist unklar. In den folgenden Kapiteln

wird das Verstandnis der Phasenbildung in beiden Schichtsystemen sukzessive vertieft.

7.3 Reaktionen durch Wiarmebehandlungen

In Abschnitt 4.1 wurde das unterschiedliche Reaktionsverhalten von Nby,.. und Tay. vor-
gestellt. Im Ausgangszustand der auf Saphir abgeschiedenen Metallschichten wurden wie
bei den feldunterstiitzt gesinterten Proben Hinweise auf die Bildung von Grenzflachenoxi-
den gefunden, diese besitzen allerdings lediglich Ausdehnungen von wenigen Atomlagen.
Bei einer Warmebehandlung (Probenzustdnde Nb-30-N und Ta-20-N, Abbildungen 5.9 und
5.10) konnten wesentliche Unterschiede zwischen den Refraktdrmetallen gezeigt werden. Fiir
AlyO3-Nbyp,. wurden mit zunehmender Entfernung von der dufieren Oberfldche verschiedene
bindre Nioboxide gebildet, jedoch kein mit REM-Methoden aufzulésendes Aluminiumniobat
am Substrat. Im Fall von Al,Os-Tap.. hingegen ist unter der dufseren Ta;Os-Deckschicht
Ta-Mischkristall mit einer Aluminiumtantalat-Reaktionsschicht am Saphirsubstrat zu finden.
Im Folgenden wird geklart, unter welchen Bedingungen sich auch in einem Al,O3-Nby,-
Schichtverbund eine Metallat-Reaktionsschicht ausbilden kann.

Abbildung 5.11 auf Seite 53 zeigt das vor allem oberflichennahe Vorliegen C- und N-haltiger
Korner in der Nb-Schicht nach einer Warmebehandlung 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 vollstandige Mischkristallreihe der Karbonitride mit Sum-
menformel Nb,(Cy, N1_x) [203], wobei alle hier gefundenen Zusammensetzungen auf der
N-reichen Seite des Phasengebietes zu finden sind. Mit abnehmender Entfernung zur dufieren
Oberflache sinkt der C-Gehalt beziehungsweise nimmt der N-Gehalt zu (Position 1 bis 4).
Fiir CO-CO,-Gasatmosphdren gilt tiblicherweise eine lineare Oxidationskinetik [204, 205],
wobei CO; beziehungsweise CO an der Oberfldche 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 schliefSlich Einbau und Diffusion ins Kristallgitter oder an Korngrenzen erfolgen. Cullis
und Yates [206] zeigten des Weiteren, dass sich ab 1400 °C (CN); (Dicyan) aus der Reaktion
von Ny mit Graphit bilden kann, ein Eintrag von C und N in Nby,.. wédre demnach auch tiber
diese Verbindung moglich. Mit Blick auf das Diffusionverhalten von C und N kénnten beide
Elemente an den Korngrenzen erwartet werden, da zumindest ihre Volumendiffusionsge-
schwindigkeit in Nby. vergleichbar ist [44]. Der hohere 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, N, und H,O (und somit der Aktivititen an der
Probenoberfliche) allerdings zu erwarten. Zudem néhern sich die Volumendiffusionskon-
stanten von C und N in Nby,.. jener von O mit zunehmender Temperatur zwar an, letztere ist
jedoch bei 1600 °C noch etwa eine Grofienordnung hoher [44].
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ABBILDUNG 7.5: Isothermer Schnitt des terndren Phasendiagramms bei 1250 °C [207]. Die in Tabel-
le 5.2 auf Seite 54 aufgelisteten Zusammensetzungen 1-4 sind mit roten Kreisen markiert.

Die N-reiche Atmosphére hat demnach Mischkristalle vom Typ der in den zuvor untersuch-
ten, ohne N, gesinterten Proben gefundenen [110] erzeugt. Endler und Co-Autoren [208]
fanden in kaltisostatisch gepressten und nachfolgend drucklos gesinterten Al,O3-Ta-Proben
das B-Karbid TayCy g5 [209], welches sich wie im vorliegenden Fall aus der Ar/CO/CO,-
haltigen Atmosphére durch eine Dissoziation von CO und CO, an der Probenoberflidche
bilden kann. Im Gegensatz zu Nby,. kann hierbei der neben dem abreagierten Kohlenstoff
verfiigbare Sauerstoff wie in Abschnitt 7.1 besprochen in Kontakt mit Al,O3 und Tayp,. zu
AlTaOy reagieren. Fiir die Karbide Nb,C und Ta,C wird in der Literatur tiblicherweise eine
hohe elektrische Leitfadhigkeit und gute Bruchzdhigkeit genannt [210], jedoch lassen die in
der BSE-Aufnahme (Abbildung 5.11) erkennbare Rissbildung und die APT-Spitzenabrisse
(Abbildung 5.12) eine Versprodung durch diese Phasen vermuten.

7.4 Korngrenzenoxidation und Grenzflichenausscheidungen

Abbildung 5.13 bestitigt, dass die durch EDX bestimmten hohen Sauerstoffgehalte in Nby,.
und Tap, 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 um, beziehungsweise 10 pm von der Schichtoberfldche) betragt et-
wa 26 Atome - nm 2, die unter Annahme einer Nb-(001)-Ebene erhaltenen drei Atomlagen
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Sauerstoff wiirden sechs Netzebenen NbO als Korngrenzenphase entsprechen. Fiir den vorlie-
genden Fall ist die in Abschnitt 7.2.5 genannte Segregationskorngrenzenbreite nicht sinnvoll,
da es sich um keine Segregation durch Uberschreitung der Loslichkeit im Volumen handelt.

Abbildung 5.19 zeigt deutlich die chemischen Unterschiede zwischen einer Position in der
Nb-Schicht und am Saphirsubstrat. Wahrend die Korngrenzen in Nby,, stark mit Sauerstoff
angereichert sind, ist der O-Exzess an der Nb-Korngrenze in Néhe des Substrats weniger
ausgepragt. Obwohl Experimente mit '®O-Sauerstoffatmosphire die Herkunft der an den
Korngrenzen geltsten Atome durch ein entsprechend abweichendes Isotopenverhdltnis in
den APT-Massenspektren besser aufklaren konnten, kann auch durch Vergleich der beiden
Situationen angesichts der Diffusionsweite auf eine Herkunft aus der Gasatmosphare ge-
schlossen werden; insbesondere, da im ersten Fall grofiere Mengen N an den Korngrenzen
gefunden wurde. Die neben dem auf Seite 82 gezeigten, in der Literatur verfiigbaren Al-
Nb-O-Phasendiagramme [110, 140, 198] sagen keine gleichzeitige Loslichkeit von Al und
O in Nby,, sondern das Ausscheiden von Al,O3 voraus. Am Substrat wurden dagegen
in Nby . neben einem erhohten Sauerstoffgehalt etwa 0,5 At.-% Al gefunden. In fritheren
Arbeiten wurden Reaktionen zwischen der Keramik und dem Metall aufgrund der vernach-
lassigbaren Loslichkeit von Nb in Al,Os bereits als (Auf-)Losung der Keramik im Metall
beschrieben [211]. Burger und Co-Autoren [176, 212] berichten fiir ihre diffusionsgebondeten
Al,O3-Nby,.-Proben von einer Auflésung und erneuten Ausscheidung von Al,O3 bei Tempe-
raturen oberhalb 1500 °C. Burger gibt zudem an, dass das Losungsvermogen fiir Al,O3 mit
abnehmendem O-Partialdruck in Nby.. zunimmt. Der geringe Anteil von 0,5 At.-% Al lasst
entsprechend darauf schliefen, dass der weit tiberwiegende Anteil des in Nby,. gelosten O
nicht aus dem Substrat stammt. Der mit APT bestimmte O-Gehalt im Volumen betrdgt in die-
sem Bereich rund 10 At.-%, also selbst ftir 1600 °C deutlich tiber der Loslichkeitsgrenze (etwa
6 At.-%) [43]. Die Ausscheidung von NbO wiére zu erwarten, die statistische Datenanalyse
liefert allerdings keine Hinweise auf sauerstoffreiche Cluster. Es kann angenommen werden,
dass die Bildung der Keime bereits erfolgte, diese fiir einen Nachweis jedoch noch keine
ausreichende GrofSe erlangt haben. Bei Betrachtung von Abbildung 5.15 auf Seite 57 fillt in
diesem Zusammenhang die unebene Grenzfldche zwischen Substrat und Nb-Schicht ins Au-
ge. Der deutlich vom abgeschiedenen Zustand abweichende Verlauf kann durch dieses Losen
und Wiederausscheiden von Al,O3 in Nby,. erklart werden. Nach Burger und Co-Autoren
werden Al und O in Nby,. gelost, diffundieren bei der Abkiihlung aber zuriick zur Grenzfla-
che und bilden dort erneut Al,O3 [176, 212]. In ihrem Fall ergibt sich eine Schicht von etwa
30 nm Dicke [212], welche in guter Ubereinstimmung mit der in Abbildung 5.15 auf Seite 57
sichtbaren Variation des Grenzflachenverlaufs ist. Die dem Al-Nb-O-Phasendiagramm bei
Eusterholz und Co-Autoren [110] zugrundeliegenden thermodynamischen Daten sehen bei
1600 °C keine gleichzeitige Loslichkeit fiir Al und O in Nby,. vor. Auch andere vergleichbare
terndre Phasendiagramme zeigen keinen solchen Homogenitédtssbereich fiir das Refraktarme-
tall [213, 214]; es besteht somit wesentliches Potenzial fiir die Untersuchung der Loslichkeit

keramischer Phasen in Refraktdrmetallen bei hohen homologen Temperaturen.
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Nb-Korngrenzen stellen davon unabhéngig der Al,O3-Nby.-Grenzflache Sauerstoff zur Ver-
figung. Dieser oxidiert zunédchst die umliegende Nby..-Matrix, dann auch die Grenzflache
zum Substrat (roter Bereich in Abbildung 5.16 auf Seite 58). Das Ellingham-Diagramm in
Abbildung 2.3 zeigt, dass die Reduktion von Al,O3 (AGieppec = —718 kJ - mol 1) lediglich
durch Oxidation von Nby,.. zu NbO (AGigp0-c = —504 k] - mol ') thermodynamisch nicht be-
vorzugt ist. Im Al-Nb-O-System (Seite 82) stehen jedoch die Oxide Al,O3, NbO, und AINbO4
in thermodynamischem Gleichgewicht (gelbes Dreiphasengebiet): diese Situation herrscht
in Abbildung 5.17 vor. Wiederum weisen Grenzflichenbereiche in groflerer Entfernung von
Nb-Korngrenzen zwar einen insgesamt erhchten Sauerstoffgehalt auf, jedoch kein mit APT
auflosbares Grenzfldchenoxid (Abbildung 5.18b) und erscheinen dem Ausgangszustand
dhnlich (Abbildung 5.7 auf Seite 48). Das zwischenzeitliche Auflosen des Al,O3-Substrats in
Nbp. kann entsprechend nicht alleinige Ursache fiir die Bildung von Aluminiumniobat sein,
da sonst entlang der gesamten Grenzfldche eine solche Reaktionsschicht ausgebildet werden
miisste. Ob jedoch die beobachtete Bildung von AINbO4 neben der Sauerstoffzufuhr tiber
Nb-Korngrenzen auch Folge des in Nby, . verfligbaren Al und O aus dem Substrat ist, kann
nicht eindeutig gesagt werden. Das in Abbildung 5.14 auf Seite 56 gezeigte Grenzflachenpar-
tikel kann angesichts dieser Uberlegungen in Ubereinstimmung mit dem EDX-Linienprofil
als weiter gewachsene AINbO4-Ausscheidung identifiziert werden. Das Auftreten solcher
Partikel kann gegeniiber anderen oxidierten Bereichen, in denen Keimwachstum noch nicht
gleichermafien fortgeschritten ist, durch Verunreinigungen oder Terrassen auf dem Substrat
erkldrt werden, die eine bevorzugte Keimbildung erméglichen. Die Position des Partikels —
wie auch jener im Anhang auf Seite 148 gezeigten — an der Grenzflache und nicht innerhalb
des Nby. deutet auf eine Grenzflachenreaktion ohne Einfluss der Auflésung von Al,Os 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 Grenzfliche zu Al,O3 eine Reaktion
der Keramik und des Refraktarmetalls eingestellt werden kann. Die Bildung von AINbOy
ist aus den thermodynamischen Daten bereits bei Vorliegen von NbO; zu erwarten (Abbil-
dung 7.1), jedoch keineswegs selbstverstandlich, da AINbO, experimentell bislang nur als
Reaktionsprodukt von Al,O3 und Nb,Os dargestellt wurde.

7.5 Oxidation im System Nb-Al

In Abschnitt 2.2 wurde das Problem der fehlenden Oxidationsbestiandigkeit von Nb-Al-
Legierungen in sauerstoffreichen Atmosphéren beschrieben. Gegenstand der Untersuchun-
gen in Abschnitt 5.3 war die Einstellung der Oxidphasenbildung in Abhéngigkeit des Al-
Gehaltes, insbesondere die Ausscheidung von Al,O3; anstelle von bindren oder terndren
Nioboxiden.

7.5.1 Nb-Al-Schichten

In den Diffraktogrammen der Nb-Al-Schichten (Abbildungen 5.21, 5.22 und A10) konnen
verbreiterte Intensititsmaxima ausgemacht werden. Der Versuchsaufbau mit segmentiertem
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Target fiihrt zu grofien lateralen Konzentrationsvariationen in den Schichten; die Verbrei-
terung der Maxima wird zudem durch die Korngrofie und Gitterdefekte begiinstigt. Die
Verschiebung der Lagen mit zunehmendem Al-Gehalt wurde fiir eine Untersuchung der
Gitterparameter verwendet und mit lichtbogengeschmolzenen Proben verglichen.

Die Vegardsche Regel [215] besagt, dass der Gitterparameter eines bindren Mischkristalls
der gewichtete Mittelwert jener der beiden Komponenten ist. Der um etwa 5 % geringere
Atomradius von Al [216] fiihrt zu einer Verringerung des mittleren Gitterparameters bei
Einbau von Al in Nby,.. Aufgrund der beschrankten Mischbarkeit und der unterschiedlichen
Kristallgitter der beiden Komponenten ist jedoch kein linearer Verlauf zu erwarten. Bei Jorda
und Co-Autoren [136] kann fiir 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 Nby,.-Einphasengebiet abgeschreckte Proben untersuchten, ist die Frage
nach der Loslichkeitsgrenze fiir Al in magnetrongesputterten Schichten interessant. Fiir
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 A, jedoch fiir Driicke oberhalb 100 GPa. Mittels Methoden
der Dichtefunktionaltheorie lassen sich allerdings Gitterparameter fiir experimentell (noch)
nicht zugéngliche Strukturen berechnen; ein solcher ist in The Materials Project [137] fiir ein
kubischraumzentriertes Al-Gitter mit a]pec = 3,18(2) A hinterlegt. Fiir 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 A wire die Abweichung jedoch unwesentlich.

In den untersuchten Schichten wurde fiir einen sukzessive ansteigenden Al-Gehalt das Auf-
treten von NbsAl (§) mittels APT bestitigt beziehungsweise fiir die Proben bei hoheren
Al-Konzentrationen das Vorliegen der weiteren Aluminide aus den Rontgendiffraktogram-
men abgeleitet. Kammerdiner und Luo [218] schétzten fiir hochfrequenzgesputterte und
nachfolgend mehrere Tage bei 800 °C gegliihte Nb-Al-Schichten das Auftreten der einzelnen
Niobaluminide tiber die Anderung der Supraleitungssprungtemperatur als Funktion des
Al-Gehaltes ab. Hier treten Anderungen im Kurvenverlauf bei etwa 9 (Minimum), 20 (Beginn
eines Plateaus) und 30 At.-% Al (erneutes Absinken) auf. In den letzten beiden Féllen stimmt
dies mit der Lage der Begrenzungslinien des J-c-Zweiphasengebiets {iberein, der Al-Gehalt
von 9 At.-% liegt dagegen inmitten des Zweiphasengebiets Nby,.-J. Die in Abbildung 5.23
gezeigte Messung bestitigt dieses Ergebnis, da dort ein maximaler Al-Gehalt in Nby,. von
etwa 9 At.-% gefunden wurde. Dieser Wert entspricht der Loslichkeit von Al in Nby,. bei
etwa 1200 °C und deutet darauf hin, dass durch Sputtern bei hohen Leistungen Nb-Schichten
mit tibersattigten Mischkristallen gebildet werden.
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7.5.2 Oxidphasenbildung in Abhingigkeit des Al-Gehaltes

Abbildung 5.24 auf Seite 67 zeigt die warmebehandelten Metallschichten. Augenscheinlich
liegt abhédngig von der Al-Aktivitit ein deutlich unterschiedliches Oxidphasenbildungsver-
halten vor; in allen Fillen mit einer ausgepréagten inneren Oxidation. Eine solche tritt auf,
wenn die Permeabilitdt — das Produkt aus Diffusivitat und Loslichkeit — von Sauerstoff in der
Matrix grofer ist als die des betrachteten Legierungspartners [125]. Bei etwa (5 +0,3) At.-%
Al ist die gegeniiber dem verfiigbaren Sauerstoff geringe lokale Al-Aktivitdt auch fiir die
innere Ausscheidung von Al,O3 nicht ausreichend; stattdessen treten Aluminiumniobate
auf. Auffillig ist die fehlende Nb,Os-Deckschicht, die jedoch durch eine schlechte Haftung
und der stark anisotropen thermischen Ausdehnungskoeffizienten der beteiligten Phasen
abgeplatzt sein konnte. Bis etwa zur Schichtmitte entspricht die Abfolge der gebildeten
Schichten dem fiir eine abnehmende Sauerstoffaktivitat erwarteten Fall. In Abbildung 7.6
ist der quasibindre Schnitt Al,O3-Nb,Os dargestellt. Mit zunehmendem Nb- und O-Gehalt
liegen die Phasen Al,O3, AINbOy4, AINb11059, AINb49O124 und Nby,Os vor. Zwischen den drei
Niobaten treten zwei Eutektika auf, von denen jenes zwischen AINbO4 und AINbO;;10y9 als
oberste Schicht zu finden ist. Dieses ist bei 1450 °C fliissig, was die Entfernung des dartiber-
liegenden Nb,Os befordert haben diirfte. Im verbliebenen dufieren Bereich der Probe liegt
der Sauerstoffpartialdruck zum Ende der Warmebehandlung demnach unterhalb des Zerset-
zungsdrucks von AINbgyO124 und Nb,Os. Fiir die untere Schichthilfte kann ein Fortschreiten
der in Abschnitt 5.2.3 untersuchten Situation beobachtet werden. Der iiber Korngrenzen
schnell ins Schichtinnere diffundierende Sauerstoff erreicht die Grenzfliche zum Substrat;
bei ausreichender O-Aktivitit bildet sich dort nach dem Auftreten von Nioboxiden AINbQOy,
welches durch Reaktion des Substrats mit oxidiertem Nby,.. wachst.
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ABBILDUNG 7.6: Quasibindrer Schnitt Al;O3-NbyOs mit AINbO4 und den weiteren, in Abbildung 7.1
nicht gezeigten Al-Niobaten AINb;10O29 und AINb49Oj24 nach Gebauer und Co-Autoren [140].
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Die in weiter oben liegenden Bereichen hohere Sauerstoffaktivitit resultiert in einer Um-
setzung des Nb-Al-Mischkristallvolumens. Thermodynamisch wére auch bei geringsten
Al-Konzentration ein Gleichgewicht zwischen Nby,.. und Al,O3 zu erwarten (Abbildung 7.1).
In Abbildung 7.7 sind die Volumendiffusionskonstanten fiir die in dieser Arbeit relevanten
Elemente in den in der Literatur berichteten Temperaturbereichen aufgetragen. Zwar {tiber-
steigt die Loslichkeit von Al in Nby,.. jene von O (etwa 11 gegeniiber 3,5 At.-%, vergleiche
Abbildungen 7.1 und 2.2), das hohere Diffusionsvermdgen von O fiihrt 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, fiir

den Anwendungsfall zu vermeidendes Oxidationsverhalten dar.
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ABBILDUNG 7.7: Diffusionskonstanten fiir C, O, Al und N in Nby,, aufgetragen in den publizierten
Temperaturbereichen [44].

Bei einem hoheren Al-Gehalt von (8 + 0,3) At.-% liegt ein Zwischenzustand vor: Zwar bilden
sich weiterhin in einem Grofteil der Schicht Oxide, an der Grenzfliche mit dem Substrat
ist aber noch Nb-Mischkristall erhalten geblieben. Etwa die untere Hélfte der Schicht ist
mit Al,O3-Ausscheidungen durchsetzt. Durch diese Verarmung an Al liegt als Matrix NbO
vor. Grund fiir das Ausbleiben der Al,O3-Bildung im oberen Bereich kann die zu geringe
Al-Aktivitat gegentiber Sauerstoff sein, wodurch eine sofortige Oxidation zu den gegeniiber
Al>,O3 sauerstoffreicheren Niobaten erfolgt. Mit zunehmender Tiefe nimmt der Sauerstoff-
partialdruck jedoch ab und erreicht an der Grenzfliche zum NbO den Zersetzungsdruck
des vorliegenden Niobats. Sobald die Bildung von NbO bevorzugt ist, scheidet sich Al lokal
als Al,O3 aus, welches mit zunehmender Glithdauer vergrobert. Aufgrund der fehlenden
passivierenden Deckschicht ist anzunehmen, dass bei langerer Glithdauer eine vollstandige
Umsetzung der Schicht zu Oxiden erfolgt.
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Die Bildung von Al-Niobaten tritt ab (12,5 0,3) At.-% Al schlieSlich nicht auf. Die Matrix
setzt sich nun analog einer reinen Nb-Schicht um; unter einer Nb,Os-Deckschicht ist ein
signifikanter Anteil der Schicht weiterhin metallisch. Bei der gegeniiber den vorigen Proben
deutlich hoheren Konzentration ist Al vollstandig in Al,O3; gebunden; als Ausscheidungen
im Volumen und als diinne Schicht unterhalb von Nb,Os. Neben Nby,, liegt anfangs jedoch
auch Nb3zAl vor, welches aufgrund der Verarmung an Al mutmaflich in Nby,. umgesetzt
wird. Im Vergleich zur vorherigen Probe (Abbildung 5.24b) scheint an der Grenzfliche zum
Substrat ein buckling-Phanomen [219] aufzutreten: Die Verdnderung des molaren Volumens
durch Phasenumwandlung induziert mechanische Spannungen in der Schicht, welche durch
Rissbildung an der Grenzfldche mit anschliefSender Faltenbildung abgebaut werden kénnen.
An diesen Stellen konnen an der Grenzflache durch Kontakt mit der Atmosphéare Oxide
gebildet werden. Dieser Vorgang ist moglicherweise erst bei der Abkiihlung eingetreten, da
in Abbildung 5.24c trotz dadurch erhchter O-Aktivitdt kein Unterschied in der Grofse und
Verteilung der Al,Os-Ausscheidungen zwischen Nby,. (hell) und NbO (dunkel) im unteren
Schichtbereich besteht. Ein solcher Unterschied ist allerdings in Abhéngigkeit der Schichtdi-
cke zu erkennen. Wihrend 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 um — ein feinerer Saum an Al,Os-Partikeln vor. Ein naheliegender
Grund ist die unterschiedliche Korngrofie in Substratndhe und in den dartiberliegenden
Schichtbereichen. Der darunterliegende, an Al verarmte Bereich deutet auf ein Wachstum des
Substrats durch Al aus dem Mischkristall hin. Die Grofie der Ausscheidungen scheint mit der
lokalen Ausgangskorngrofie zu skalieren; dies war ein Anhaltspunkt fiir die in Abschnitt 5.3.3
gezeigten Untersuchungen, inwiefern der Ausscheidungsbildung eine Segregation von Al an
Nby.-Korngrenzen vorangeht. Diese Ergebnisse werden in Abschnitt 7.5.3 besprochen. Trotz
der zusitzlichen Oxidation durch Spaltbildung am Substrat kann der Sauerstoffgettereffekt
durch Alim Vergleich mit der reinen Nb-Probe (Abbildung 5.9) abgeschétzt werden. In dieser
ist bei einer Ausgangsschichtdicke von 30 pm zwar auch Nby,.. in Nédhe des Substrates erhal-
ten geblieben, jedoch sind die Schichtdicken der Oxide deutlich ausgeprégter. Fiir Nb,Os und
NbO betragt diese in Summe bis zu etwa 22 um, die Dicke des Nby,. durchschnittlich 12 pm.
Bei Annahme von Volumenkonstanz des nicht reagierten Nby.. wurden 18 pm der urspriing-
lichen Nb-Schicht in Oxide umgesetzt, das entspricht in etwa der gesamten Ausgangsdicke
der Nb-Al-Schicht (Abbildung A9 auf Seite 149).

Fiir einen Al-Gehalt von (24,5 £ 0,5) At.-% (Abbildung 5.24d) ist in erster Linie der deutliche
Unterschied in der Grofie der Al,O3-Ausscheidungen in der unteren und oberen Schichthilfte
auffallend. Beispielsweise im unteren rechten Bildbereich wirkt ihre Morphologie zudem wie
aus der Schmelze erstarrt. Dies ist in der Al-reichsten Probe mit (50 4 2) At.-% Al) noch deut-
licher: Wahrend stark vergroberte Ausscheidungen auftreten und im oberen Schichtbereich
eine Verarmung aufgrund von Al-Auswartsdiffusion zu erkennen ist, zeigen die feineren
Ausscheidungen in der unteren Schichthilfte eine dhnlich stengelartige Morphologie. Von
allen moglichen Phasen sind lediglich die Nb-reichen Al-Niobate bei 1450 °C schmelzfliissig.
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 Grenzflache zum



100 Kapitel 7. Diskussion

Substrat ldsst nicht auf eine Reaktion schliefSen. Es ist anzunehmen, dass durch Diffusion
von O an Korngrenzen lediglich eine Oxidation zu Al-Niobaten erfolgte und das Gefiige
lokal aufgeschmolzen ist. Der in der Folge erhohte Materialtransport kann zu einer Losung
von Al und O in der Matrix gefiihrt haben. Bei der Abkiihlung kann durch die in der Matrix

abnehmenden Loslichkeiten die Bildung feiner Al,O3-Ausscheidungen erfolgen.

Beziiglich der Adhésion der Schichten auf dem Al,Os-Substrat ist ein eindeutiger Trend
zu beobachten. Bei sehr geringen Al-Gehalten erfolgt eine Reaktion zu AINbOy an der
Grenzfliche, welches zwar elektrisch isolierend und von Al,O3; und Nby,. sehr verschiedene
thermische Ausdehnungskoeffizienten besitzt, jedoch nicht zu Delaminationen der Schicht
fihrt. Bei einem Al-Gehalt an der Loslichkeitsgrenze (Abbildung 5.24b) ist die Grenzfldche
aufgrund des erhalten gebliebenen Nb-Mischkristalls weiterhin in Génze intakt. Erst ab
einem mehrphasigen Gefiige (Abbildungen c bis e) delaminiert die Metallschicht stellenweise,
moglicherweise jedoch nicht aufgrund eines von Al,Oj stark unterschiedlichen thermischen
Ausdehnungsverhaltens, beispielsweise im Fall von NbAlj; [220]. Vielmehr ist die geringe
Zahigkeit aufgrund der komplexen Kristallstrukturen und auftretende Phasenumwandlung
durch Al-Verarmung Ursache fiir die schlechte Adhédsion der Niobaluminide.

7.5.3 Korngrenzenoxidation und Al,O3-Bildung

Durch die deutlich kiirzere Warmebehandlung ohne Haltezeit liegt in Abbildung 5.27 ein
vergleichsweise feines Gefiige vor. Unter der dufieren Nb,Os-Schicht folgen NbO und Nby,;
das zusitzliche Auftreten von NbO zwischen Nby, . und Substrat ist dagegen unerwartet und
kann wie im vorigen Fall durch buckling erklart werden. Wahrend des Aufheizens diffundiert
O tiber Korngrenzen in das Schichtinnere. Eine nichtschiitzende [42] Nb,Os-Deckschicht
bildet sich, aufgrund des geringeren O,-Partialdrucks liegt darunter NbO vor. Wahrend
der Aufheizphase scheidet sich mutmaflich bereits Al,O3 aus. Die sich mit der Temperatur
deutlich &ndernden Homogenitétsbereiche von Nby,. und NbzAl (Abbildung 2.2) und die
dadurch ablaufende Phasenumwandlung von Nbs Al in Nby,. fithrt lokal zu Delaminationen
an der Grenzflache zum Substrat. Der resultierende Kontakt mit der Atmosphére erhoht den
dortigen O,-Partialdruck, wodurch entweder sofort die Bildung von NbO im unteren Schicht-
bereich oder zunéchst die Anreicherung von Nby,. mit O erfolgt, welcher bei der Abkiihlung
als NbO aus dem tibersattigten Mischkristall ausgeschieden wird. Eine weitere Erklarung
konnte die anfangliche Bildung von AINbO4 an Spalten am Substrat durch eine Reaktion von
Al,O3, Nbyp,. und O, sein. Dieses miisste sich in der Folge allerdings durch Oxidation von
benachbartem Nby,.. und bei erhthten Temperaturen bevorzugter Al,O3-Bildung zu NbO
reduzieren. Die im Gegensatz zu Abbildung 5.24a sehr geradlinig verlaufende Grenzflache
zum Substrat ldsst 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 hohere Diffusivitit von Sauerstoff gegentiber Al eine
Bildung von NbO kinetisch begiinstigt. Bei einer Aufheizrate von 10 K- min~! und fehlender
Haltezeit bei 1450 °C ist die Probe im Durchschnitt signifikant geringeren Temperaturen
ausgesetzt. Die Diffusionsdaten in Abbildung 7.7 sind fiir Al in Nby,.. nur oberhalb 1227 °C
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verfiigbar. Die Diffusivitit von O betrdgt bei 800 °C etwa 31078 m?s~1, fiir Al wiirde sie
extrapoliert bei 5- 1072° m? s~ ! liegen. Bei der Haltetemperatur von 1450 °C néhern sich diese
dagegen deutlich an (Al: 5- 10" m?s™!,0:3-10°m?s71).

Eine chemisch interessante Situation ldsst sich dagegen an den NbO-Al,O3-Grenzflachen
(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 bestéti-
gen die zuvor notwendige Bildung hoherer Nioboxide. Unter bestimmten Bedingungen —
moglicherweise durch eine erhohte Sauerstoffaktivitit an der Grenzflache — kann jedoch eine
Reaktion von NbO und AL, O3 erfolgen. Die in Teilabbildung b) dargestellte Grenzflache zwi-
schen Al,O3 und Nby, . (rechts) entspricht der in Kapitel 5 zu Beginn erwédhnten Alternative
der Grenzflachenerzeugung durch innere Oxidation. Im Gegensatz zu den Grenzflichen
der feldunterstiitzt 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 vollstindig an Al verarmt sind. Dies wird fiir NbO und auch
Nby,. durch die APT-Daten bestitigt. Es ist demnach kein weiteres Potential fiir die Reduk-
tion von NbO durch Bildung von Al;O3 in der Schicht vorhanden; das weitere Wachstum
der Ausscheidungen wiirde lediglich durch Ostwald-Reifung erfolgen. Das System Nb-Al
scheint demnach unter den gegebenen Bedingungen aufgrund der zu hohen Diffusivitdt von
O in Nby, nicht geeignet, um die selektive — das heifst ausschliefSliche — Oxidation von Al zu
untersuchen. Hierfiir konnten Versuche bei hoheren Aufheizraten und Haltetemperaturen
erfolgen, um eine ausreichende Mobilitdt von Al zu erreichen. Der Sauerstoffpartialdruck
der Ofenatmosphire sollte jedoch trotzdem gesenkt werden, um die kinetische Bildung
von NbO im Schichtinneren aufgrund der Durchléssigkeit der nativen Deckschichten zu
reduzieren. Eine Alternative ware das Aufbringen von Al,Os als dufiere Deckschicht, wie
sie in der DFG-Forschungsgruppe FOR3010 durch Beschichten der Kompaktproben mit-
tels Flammspritzen [221] vorgesehen ist. Im Rahmen der PVD-Schichtexperimente konnte
dies durch Abscheidung von Al als oberste Schicht erfolgen, wobei aufgrund der niedrigen
Schmelztemperatur von Al zundchst eine moderate Oxidation nétig ist. Hierbei konnte un-
tersucht werden, inwiefern sich die Orientierungsbeziehung der so erhaltenen Al,O3-Schicht
zum darunterliegenden Nby. von der in Abschnitt 7.2.3 besprochenen unterscheidet. Auch
die Untersuchung des Al-Ta-Systems erscheint sinnvoll. In Tap. sind bei den betrachteten
1450 °C etwa 2,5 At.-% Al 16slich [222]; deutlich weniger als jene in Nby,. (etwa 11 At.-% [35]).
Da beide Metalle eine etwa gleiche Loslichkeit fiir O besitzen, die Diffusivitdt von Al in Tap..
gegeniiber Nby. aber um eine Groflenordnung hoher und jene von O etwa vier Grofsen-
ordnungen geringer ist [44], besitzt Tay. eine deutlich geringere Permeabilitat fiir O. Ein
Nachteil ist dagegen die Sprodigkeit der Tantalaluminide, welche Kristallstrukturen mit
geringer Symmetrie besitzen. Fiir durch Sputtern hergestellte Proben kénnte zudem auch
das Auftreten von B-Ta-Al-Mischkristallen problematisch sein.
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7.6  Werkstoffliche Bewertung der auftretenden Oxide

Sauerstoff fiihrt grundsétzlich zu nachteiligen Eigenschaften der Al,O3-Nb- beziehungsweise
-Ta-Verbundwerkstoffe. Seine Loslichkeit in Nby. steigt mit der Temperatur von 1 At.-%
bei 600 °C auf bis zu 9 At.-% bei 1915 °C, der Eutektikalen zwischen Nby.. und NbO [43,
223]. Neben einer zunehmenden Versprodung steigt der elektrische Widerstand des Nb-
Mischkristalls um etwa 4 n() - cm pro At.-% Sauerstoff [224]. Wie in Abschnitt 4.1 dargestellt,
erfolgt bei Abkiihlvorgdangen 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 A gegeniiber 3,3 A) und der etwas geringere lineare thermische Ausdehnungskoef-
fizient von 6,5 - 107® K~ zwischen 250 und 850 °C [227] kann zu thermisch induzierten
Spannungen fiihren. Eine Verschédrfung dieses Verhaltens ist fiir NbO, zu erwarten. Dieses
liegt bei Raumtemperatur mit verzerrtem Rutilgitter und Gitterkonstanten von a = 13,695 A
und ¢=5,981 A vor (Raumgruppe 88) [228, 229]. Bei etwa 800 °C erfolgt eine reversible Pha-
senumwandlung zweiter Ordnung in ein reguldres Rutilgitter [230]. Diese Modifikation
hat zwar mit einer elektrischen Leitfihigkeit der Groflenordnung 10% S - cm~! [231] metalli-
schen Charakter, aufgrund der Phasenumwandlung und des stark anisotropen thermischen
Ausdehnungsverhaltens (a,(NbO;) =3,3-107¢ K~! und a.(NbO,) =18,8 - 10~¢ K1 [232]) ist
jedoch mit erheblichen Spannungen und beim thermischen Zyklieren mit einer mechanischen
Schwichung der Grenzfliche mit Al,O3 zu rechnen. In Nb,Os betragt schlieflich aufgrund
des Ladungszustands von 5+ die Elektronenkonfiguration der Nb-Atome [Kr] 4d°, womit alle
4d-Valenzelektronen an das O-2p-Band gebunden sind und die Phase als elektrisch isolierend
gilt [233]. Auch mechanisch ist Nb,Os ungtinstig, da aufgrund der duflerst geringen und
anisotropen thermischen Ausdehnungskoeffizienten [234] kein thermisches Zyklieren in ei-
nem Verbundwerkstoff mit Al,O3 infrage kommt und wegen des grofien Unterschieds in den
molaren Volumina gegentiber Nby. ein Abplatzen von Oxidschichten erfolgen kann [235].
Dies gilt analog fiir das einzige thermodynamisch stabile Tantaloxid TapOs. Fiir einen thermo-
schockresistenten und warmeleitfadhigen Verbundwerkstoff sind auch niob- und tantalhaltige
Metallate wenig geeignet. Das monokline AINbO,; (Raumgruppe 12) ist aufgrund seiner
schlechten Oxidationsbestandigkeit [236, 237] und seines gegeniiber NbO, zwar weniger
ausgepragten, jedoch immer noch anisotropen thermischen Ausdehnungsverhaltens [238]
zu vermeiden. Chen und Co-Autoren untersuchten AlTaO; und AINbOy aufgrund der ge-
geniiber Seltenerdmetalltantalaten (RETaO,) dhnlich geringen thermischen Leitfahigkeit und
vergleichbaren mechanischen Eigenschaften gar als Kandidaten fiir Warmedammeschich-
ten [239]. Diese wurden auch von Wang und Co-Autoren [240] wegen der ausgezeichneten
chemischen Kompatibilitidt der Phasen mit dem thermisch gewachsenen Oxid des Grund-
werkstoffs (Al,O3 oder SiO,) untersucht. Die genannten Forschungsarbeiten unterstreichen
somit die geringe Eignung dieser Phasen fiir beheizbare Bauteile.

Im Wesentlichen fiihrt die Bildung bindrer Nb- oder Ta-Oxide zur Versprédung des Verbund-
werkstoffs, dieser konnte aber im Fall von NbO und NbO, weiterhin fiir 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 Grenzfliachen
zu AL, Og3. Die ausgesprochen geringe Warmeleitfiahigkeit dieser Phasen kann bei relevanten
Volumenanteilen zu einer Abschirmung der gut warmeleitfahigen Geftigebestandteile fithren

und ist der Anwendung — kontrollierte Erwarmung des Feuerfestwerkstoffs — abtraglich.

7.7 Kohlenstoffschichten

Das in Abschnitt 6 untersuchte Al,O3-C-Nb-Schichtsystem ist aus verschiedenen Griinden
interessant. Die mittels TEM und APT charakterisierte C-Schicht konnte zur Uberpriifung
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 zusitzlich
aus einem Leiterdiagramm bestimmt werden, um einen Anhaltspunkt fiir 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 Porositit und der hohe Fremdelement-
gehalt (Nb, N, O) der Schicht erschweren eine aussagekriftige Abschédtzung der Schichtdicke
iiber die Annahme von Netzebenenbesetzungen, wie dies beispielsweise in Abschnitt 7.2.5
fiir Nb-(001)-Ebenen vorgenommen wurde. Zudem fiihrt insbesondere Kohlenstoff in APT
zum Auftreten mehrfacher Detektionen [242]. Besitzen namlich auf den Detektor treffende
Ionen eine zu dichte Korrelation in Zeit und Raum, werden moglicherweise nicht alle solche
Ionen detektiert, da sie nach der Detektion des ersten Ions in die Totzeit des Detektors fallen
konnen [243, 244]. In modernen Atomsonden tritt dieser Fall noch bei sogenannten multiple
hits auf [245]. Elemente mit einer hohen Verdampfungsfeldstdrke — insbesondere B und C -
neigen besonders zu diesem Verhalten und konnen bei Konzentrationsbestimmungen ent-
sprechend unterschétzt werden [244, 246]. Eine weitere Quelle fiir Mehrfachdetektion ist die
Dissoziation molekularer Ionen [189, 247]. Diese sind metastabil und kdnnen im elektrischen
Feld in zwei oder mehrere Fragmente gespalten werden, im Fall von C3* in 2C*. Von einer
Betrachtung mittels Leiterdiagrammen wird deshalb abgesehen.

Eine Ubereinstimmung mit anderen Ergebnissen lasst sich allerdings fiir die verbliebene
C-Dekoration der Grenzfldache in Abbildung 6.5 feststellen. Ein Grofiteil des urspriinglich
vorliegenden Kohlenstoffs hat sich in Nby.. gelost, jedoch konnte ein Gibbs-Exzess von
0,5 At.-nm 2 bestimmt werden, welcher in guter Ubereinstimmung mit den fiir die feldun-
terstiitzt 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 wihrend der Warmebehandlung gebildeten Al,O3-Nby.-Grenzfldche

handelt. Das beobachtete Phanomen der Auflosung der a-C-Schicht in Nby,. erinnert auch
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an die Erzeugung von Graphen aus amorphem Kohlenstoff. Rodriguez-Manzo und Co-
Autoren [248] untersuchten dies mit C-Schichten von 20 nm Dicke, auf welchen Ubergangs-
metallschichten dhnlicher Dicke gesputtert wurden, darunter Co, Ni und Cu. Durch Wir-
mebehandlung bei Temperaturen oberhalb 600 °C wurde die amorphe C-Schicht im Metall
aufgelost und unter der sich durch Ostwald-Reifung zuriickziehenden Metallschicht ein-
oder mehrlagiges Graphen freigelegt. Die Ubergangsmetalle fungierten als Katalysator der
Festphasenreaktion a-C — Graphen. Das Reaktionsprodukt entsteht dabei nicht als Aus-
scheidungsreaktion aufgrund einer mit der Temperatur abnehmenden Loslichkeit, sondern
durch Uberwinden der Energiebarriere zwischen Edukt und Produkt durch Auflésen in der
katalytischen Schicht. Dies wird durch den Umstand unterstrichen, dass die Schichtdicke
des erzeugten Graphens bei Verwendung eines Ubergangsmetalls mit geringerer Loslichkeit
fiir C abnimmt. So konnte fiir Cu mit seiner vernachlédssigbaren Loslichkeit fiir C [249] kein
Graphen gefunden werden, wéhrend fiir Co (bei 800°C etwa 0,35 At.-% C [250]) gegentiber
Ni (bei 800 °C rund 0,65 At.-% C [251]) hohere Schichtdicken erzielt wurden. Nb gilt in ka-
talytischen Anwendungen als sehr aktiv [252] und kann wie hier beobachtet Kohlenstoff
aufnehmen, das Losungsvermogen liegt aber deutlich unterhalb dessen von Co und Ni (bei
800°C <0,1 At.-% [253]).

Auflergewohnlich ist das Vorliegen der in Abbildung 6.3 auf Seite 76 gezeigten Poren. Diese
weisen eine linsenformige, moglicherweise kapillarkraftinduzierte Gestalt an der Grenzfldche
auf und konnten Folge eines Grooving-Phanomens sein. Dieses ist besonders fiir Korngrenzen
an freien Oberflichen bekannt, an denen sich Atome durch Verdampfung und Kondensation
beziehungsweise Oberflachendiffusion 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 Oberflachen- und Korngrenzenspannung
durch Ubertragung der rechtwinkligen Konfiguration der Tripellinie in eine 120°-Anordnung.
Im vorliegenden Fall wire es moglich, dass diese Poren an Tripellinien aus Nb-Korngrenzen
und der Grenzflache mit dem Substrat gebildet wurden. Letztere erscheint zudem zwischen
den Poren gewdlbt, zeigt also die Ausbildung der genannten Erhebungen. Fiir einen solchen
Vorgang miissten aber weiterhin Korngrenzen an den Poren nachweisbar sein, da diese an
das Gleichgewicht der Grenzflaichenspannungen gebunden sind. Es konnten jedoch keine
Hinweise auf Korngrenzen gefunden werden. Eine alternative Erklarung basiert hauptsich-
lich auf der hohen Mobilitdt von C in der pordsen Zwischenschicht. Der in Abbildung 6.7
auf Seite 79 gezeigte Zustand wurde nach einer Warmebehandlung bei 800 °C, das heifst
bei 0,4 Ty (Nb) erreicht. Bei dieser Temperatur ist bereits die Auflosung der C-Schicht bei
Ausbildung einer geradlinigen Al,O3-Nby,.-Grenzfldache zu beobachten, jedoch keine Po-
ren. Dass diese {iber Ostwald-Reifung direkt Folge der Porositit 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 Anhdufung von
C konnte die hohe Mobilitdt an der Grenzflache zundchst zu Bildung und Wachstum von
Niobkarbiden unter C-Verarmung in anderen Grenzfldchenbereichen gefiihrt haben, welche
sich bei hoheren Temperaturen auflosen und Poren hinterlassen. Da das Losungsvermogen

von Nby,. fiir 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 abschlieSenden
Kldarung der zugrundeliegenden Mechanismen miissen Probenzustiande durch Warmebe-
handlungen mit kiirzeren Haltezeiten erzeugt werden. Durch Aufheizen auf 800 °C und
sofortiges Abkiihlen konnte iiberpriift werden, ob sich aufgrund der geringen Loslichkeit in
Nby,.. bei hoher Mobilitit in a-C bereits Karbide bilden oder auch bei kurzer Warmebehand-
lung eine Auflosung der Schicht erfolgt. Eine Warmebehandlung ohne Halten bei 1600 °C
oder leicht reduzierter Maximaltemperatur — etwa 1400 °C — kdénnte Aufschluss dariiber
geben, ob vor Bildung der Poren noch Karbide vorliegen. In der Gesamtbetrachtung fiihrt
eine hohe C-Aktivitit zu einer Schwachung von Al,O3-Nby,.-Grenzflachen.

7.8 AbschliefSende Bewertung der Modellmaterialien

Der zentrale Vorteil der verwendeten Schichtverbunde ist ihre Mikrostruktur, die eine ver-
einfachte Untersuchung der betrachteten Grenzflichenphdnomene gewéhrleistet. Die Wahl
eines einkristallinen Substrates ldsst eine ausschlieflliche Betrachtung von Diffusion durch
die Metallschicht zu, da Materialtransport an Al,O3-Korngrenzen unberticksichtigt bleiben
kann. Der geradlinige Verlauf der Grenzfliche ermoglicht zudem eine leichtere Praparation
von APT-Spitzen. Hinsichtlich der hoheren Reinheit gegentiber gesinterten Proben sind
allerdings einige Einschrankungen zu machen. Zwar bestehen aufgrund der Abwesenheit
von Verunreinigungen der keramischen Komponente — beispielsweise durch SiO, und Na,O
- insbesondere mit Blick auf simplere APT-Massenspektren einige Vorteile. Die Targetmateria-
lien, der Abscheideprozess und die Warmebehandlungen fiihren jedoch zu einem Eintrag
der fiir die Refraktdrmetalle typischen Verunreinigungen O, C und N. Im abgeschiedenen
Zustand wurden etwa bis zu 2 At.-% O in Ndhe des Substrates bestimmt, das heifdt ober-
halb der eigentlichen Loslichkeit in Nby.. und Tap.. bei Raumtemperatur [43, 145]. Somit
liegt bereits vor Zufuhr externen Sauerstoffs ein Reservoir fiir die Oxidbildung vor. Die-
ser Umstand konnte 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 Groflenordnung zu finden sind. Ein Unterschied liegt dagegen in der
Kornstruktur. Die ausgepréigten Stengelkristallite bei geringen Kornbreiten in den pordsen
Metallschichten bietet Gasbestandteilen bei den Glithversuchen schnelle Diffusionspfade, die
in zu sinternden Pulverpartikeln so nicht vorliegen. Inbesondere die Ausgangskorngrofien
weichen stark ab, bei den Warmebehandlungen rekristallisiert das Gefiige allerdings. Bereits
in Abbildung 6.7 (800 °C, Tyom =0,4 Try) ist gegeniiber dem abgeschiedenen Zustand (Abbil-
dung 5.3) ein deutliches Kornwachstum zu erkennen. Bei 1600 °C (0,7 Ty,) weisen auch die
direkt am Substrat befindlichen Nb-Koérner Breiten von >50 nm auf. Eine Herausforderung
des Magnetronsputterns ist das Auftreten der in Abschnitt 7.2.2 beschriebenen tetragonalen
B-Ta-Modifikation. Die Phasenumwandlung bei den Warmebehandlungen, die schlechte
Adhaésion und geringe Duktilitat erschwert die Préaparation der betroffenen Proben. Durch
Schichtabscheidung erzeugte Proben bieten insbesondere den Vorteil, Einfliisse einzelner
Elemente beziehungsweise Phasen definiert durch Mehrlagenschichten zu untersuchen.
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Im Fall des Saphir-Nb/Ta-Systems konnten bestimmte anwendungsrelevante Situationen
nachgestellt werden; etwa durch Aufbringen einer Fe-Schicht, welche bei der Warmebehand-
lung aufschmilzt und den Eintrag von Fe-Atomen in die Refraktdrmetallschicht und an die
Keramik-Metall-Grenzflache nach sich zieht.
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8 Zusammenfassung und Ausblick

Bei der sintertechnischen Herstellung von Al,O3-Nb- und Al,O3-Ta-Verbundwerkstoffen
wurde im Vorfeld dieser Arbeit die Bildung von Refraktdrmetalloxiden 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 Griinde fiir die Reaktion von Al,O3 und Tap.. und das Nichtauftreten eines
analogen Al-Niobats konnten durch die bei den relevanten Temperaturen vorliegenden Pha-
sengleichgewichte in den terndren Phasendiagrammen Al-Nb-O und Al-Ta-O gezeigt werden.
Das gefundene AlTaOy weist ein tetragonales Gitter mit Ta-Uberschuss auf. An den unter-
suchten Al,O3-Refraktdrmetall-Grenzflachen der feldunterstiitzt gesinterten Proben wurden
neben Segregationen von C, Si und Na keine ausgepréagten Reaktionsschichten gefunden.
Die Variationen in den Konzentrationsgradienten deuten auf das Vorliegen von NbO im Fall
von Al,O3-Nb und von AlTaO4 im Fall von Al,O3-Ta hin, wobei die Dicke der Schichten an
der Auflésungsgrenze von APT liegen. Fiir die Modellschichten im abgeschiedenen Zustand

konnte abgesehen von den Segregation ein vergleichbares Ergebnis gefunden werden.

Durch Warmebehandlungen bildet sich im Al,Os-Ta-Schichtverbund bei 1450 °C eine aus-
gepragte AlTaO4-Zwischenschicht, in der entsprechenden Al,O3-Nb-Probe dagegen keine
mit REM-Methoden auflosbare 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 Sauerstoffaktivitdt vor, die eine Reaktion von zu NbO, oxidiertem
Nby, mit Al,O3 und weiterem Sauerstoff zu AINbO, ermoglicht. Bei diesen Temperaturen
konnte eine Auflosung von Al,O3 in Nby,. beobachtet werden. Die Ausbildung der AlTaOj-
Reaktionsschicht zwischen Substrat und Ta-Schicht benétigt zusatzlichen Sauerstoff, welcher

demnach ebenfalls durch Diffusion von O an Ta-Korngrenzen zur Verfiigung gestellt wird.

Fiir 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 fiir Al eine maximale Loslichkeit von 9 At.-% auf. Fiir hohere
Al-Gehalte liegen anstelle des Mischkristalls die entsprechenden Niobaluminide vor. Die
Nb-Al-Schichten zeigen abhédngig von ihrer Zusammensetzung eine sehr unterschiedliche
Oxidphasenbildung. Bei etwa 5 At.-% Al setzt sich die Schicht vollstandig in Al-Niobate
um. Bei rund 8 At.-% ist eine beginnende Bildung von Al,O3-Ausscheidungen erkennbar,
die bei etwa 12,5 At.-% unter Ausbleiben von Niobatbildung deutlich ausgeprégt ist. Fiir
hohere Al-Gehalte sind deutlich grébere Ausscheidungen und schliefllich das Ausbleiben
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von jeglichen Nioboxiden zu erkennen. Obwohl nicht aus den thermodynamischen Daten
vorhergesagt, konnte zwischen Al,O3-Ausscheidungen und umliegendem NbO eine diinne
AINDbO4-Schicht gefunden werden, wahrend an Al,O3-Nby,.-Grenzflichen erwartungsgemafs
keine weitere Oxidschicht vorliegt. Aufgrund der gegentiber Al sehr hohen Permeabilitét
von Nby flir Sauerstoff konnte die selektive Oxidation von Al nicht ausschliefSlich an Nb-
Korngrenzen erfolgen, um eine beginnende Reaktion am Substrat — wie in Abschnitt 5.2.3
gefunden — zu unterbinden. Die Versprodung der abgeschiedenen Schichten durch die
Bildung von Niobaluminiden fithrt zudem zum Ablésen und schliefdlich zur beidseitigen
Oxidation der Schicht. Somit liegt fiir die Al;O3-(Nb-Al)-Schichtsysteme eine Kompromisssi-
tuation aus einerseits guter Adhdsion und schlechter Passivierung bei geringen Al-Gehalten,
andererseits Passivierung durch Al,O3-Bildung mit schlechter Haftung am Substrat bei ho-
heren Al-Gehalten vor. Das plastische Formdnderungsvermdgen der Niobaluminide kann
— wie in Abschnitt 2.2 beschrieben — durch Legieren mit Ti erhoht werden, jedoch nimmt
der Schmelzpunkt mit zunehmendem Ti-Gehalt drastisch ab. Bei der Betrachtung eines
Al,O3-C-Nb-Schichtsystems wurde der Einfluss hoher C-Aktivitidten zwischen Substrat und
Metallschicht untersucht. Nach der Behandlung bei 1600 °C konnten Poren mit gegentiber der
C-Ausgangsschichtdicke deutlich grofieren Dimensionen an der Al,O3-Nby,-Grenzfldche
beobachtet werden. Eine mogliche Erklarung ist die Bildung von Niobkarbiden, welche sich
aufgrund der bei hoheren Temperaturen ausgepragteren Loslichkeit von C in Nby,.. auflosen.
Weitere Untersuchungen sind fiir die Aufklarung des Phanomens notwendig.

Fiir weitere Arbeiten konnte an unterschiedlichen Stellen angesetzt werden. Bei der Modellie-
rung des Phasendiagramms Al-Nb-O sollte die Loslichkeit von Al,O3 in Nby, berticksichtigt
werden, wie sie von Burger und Co-Autoren [176, 212] und in dieser Arbeit festgestellt
wurde. Die zurzeit verfiigbaren Daten sagen ein Gleichgewicht von Al,O3; und Nby,, trotz
hoher Einzelloslichkeiten von O und Al im Refraktdrmetall voraus. Fiir das Auftreten von
AINDbOy an der Grenzflache erscheint das Auflosen von Al,Os jedoch nicht entscheidend.
Der in Abschnitt 5.3.3 gezeigte Versuch der Einstellung einer selektiven Oxidation von Al
an Nb-Korngrenzen konnte aufgrund der deutlich hoheren Al-Diffusivitdt bei hoheren Tem-
peraturen gelingen. Daneben wire eine Untersuchung des Al-Ta-Systems vielversprechend.
In Tap. sind bei den betrachteten 1450 °C etwa 2,5 At.-% Al 16slich [222]; deutlich weniger
als jene in Nby. (etwa 11 At.-% [35]). Da beide Metalle eine etwa gleiche Loslichkeit fiir O
besitzen, die Diffusivitat von Al in Tay,.. gegeniiber Nby . um eine Groflenordnung hoher
und jene von O etwa vier Groflenordnungen geringer ist, besitzt Al in Tay,. eine deutlich ge-
ringere Permeabilitdt. Ein Nachteil ist dagegen die Sprodigkeit der Tantalaluminide, welche
Kristallstrukturen mit geringer Symmetrie besitzen.

Der Erhalt einer einphasigen Nby,.-Matrix zur Wahrung einer ausreichenden Duktilitdt bei
gleichzeitig hoher Warmebestandigkeit unter Vermeidung binédrer Nioboxide und Niobate
kann durch externes Aufbringen von Al,O3-Passivierungsschichten erfolgen. Erste Ansitze
mit Flammspritzversuchen wurden von Zienert und Aneziris vorgestellt [221] und konnen
tiir gesinterte oder kaltisostatisch gepresste Verbundwerkstoffe genutzt werden.
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ABBILDUNG Al: Fiir die in Abbildung 4.3 gezeigte Phasensegmentierung verwendeten BSE-
Aufnahmen von 21FOC-Nb. Die Wahl der Kontrast- und Helligkeitswerte erfolgte zur Unterscheidung
zwischen a) Nb-Mischkristall und Al,O3, b) Al,O3 und Porositit, ¢) NbO und Nb-Mischkristall.

ABBILDUNG A2: Fiir eine zweite Phasensegmentierung verwendeten BSE-Aufnahmen von 21F0C-
Nb. Die Wahl der Kontrast- und Helligkeitswerte erfolgte zur Unterscheidung zwischen a) Nb-
Mischkristall und Al,Og3, b) Al,O3 und Porositét, ¢) NbO und Nb-Mischkristall.
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ABBILDUNG A3: Fiir eine dritte Phasensegmentierung verwendeten BSE-Aufnahmen von 21F0C-

Nb. Die Wahl der Kontrast- und Helligkeitswerte erfolgte zur Unterscheidung zwischen a) Nb-
Mischkristall und Al;Os, b) Al;O3 und Porositat, ¢) NbO und Nb-Mischkristall.

ABBILDUNG A4: Fiir 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 Al,O3, b) Al,O3 und Porositét, ¢) AlTaO4 und Ta-
Mischkristall.
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ABBILDUNG Ab5: Fiir eine zweite Phasensegmentierung verwendeten BSE-Aufnahmen von 21F0C-
Ta. Die Wahl der Kontrast- und Helligkeitswerte erfolgte zur Unterscheidung zwischen a) Ta-
Mischkristall und Al,Os3, b) Al,O3 und Porositit, ¢) AlTaO4 und Ta-Mischkristall.

ABBILDUNG A6: Fiir eine dritte Phasensegmentierung verwendeten BSE-Aufnahmen von 21F0C-
Ta. Die Wahl der Kontrast- und Helligkeitswerte erfolgte zur Unterscheidung zwischen a) Ta-
Mischkristall und Al,O3, b) Al,O3 und Porositét, ¢) AlTaO4 und Ta-Mischkristall.
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ABBILDUNG A7: Fiir 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) Al,O3 und Porositit, b) Nb-Mischkristall und Al,Oz, c) NbO und Nb-Mischkristall.

ABBILDUNG A8: Weitere nach einer Warmebehandlung bei 1600°C an der Al;O3-Nby,.-Grenzflache
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 betragt etwa 19 um.

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

Probe a (20 =0°) /A Fehlerschranken/A Bestimmtheitsmaf} R?

Nb-Al-01-0 3,29468
Nb-Al-02-0 3,28901
Nb-Al-03-0 3,28658
Nb-Al-04-0 3,27067
Nb-AlI-05-0 3,26880

1,65 -
- 1073
- 1073
- 1073
- 107*

2,05
2,84
2,15
9,84

1073

0,337
0,106
0,196
0,699
0,818

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

Probe 1/At-% 2/ At-% 3/At-% 4/At-%
Nb-Al-01-0 4,8 49 53 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 fiinf Nb-Al-Mischkristallschichten und der reinen Nb-

Referenzschicht auf Saphir mit logarithmischer Intensititsauftragung. Die aufsteigende Probennum-

merierung (01-05) bezeichnet die Platzierung der Substrate von Nb-reicher (01) bis Al-reicher (05)

Seite unterhalb des Targets. Die fiir 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 fiir 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 warmebehandelnden Nb-Al-Probenstticken.

Probe 1/At-% 2/At-% 3/At-%
Nb-Al-01-0 53 54 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 fiir den in Abbil-
dung 5.26 auf Seite 69 gezeigten Querschliff. Al-reiche Bereiche zeigen das Vorliegen von Al,Os.
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ABBILDUNG A13: Querschliff der Probe Nb-Al-03-N im BSE-Kontrast. Ein Teil der Schicht hat sich
vom Substrat gelost; in diesem Bereich wurde NbO gebildet.
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