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Kurzfassung

Die Substanz Bariumtitanat (BaTiO3, oder BT) ist ein bleifreies keramisches Ma-
terial mit ferroelektrischen Eigenschaften und ist eine Schlüsselkomponente für
verschiedene Anwendungen in elektronischen Geräten. BT ist in einer perowskit-
artigen Kristallstruktur mit tetragonaler Symmetrie bei Raumtemperatur angeord-
net.

In dieser Arbeit wird polykristallines BTmit verschiedenen mittleren Korngrößen
von 0,4 bis 15 µm systematisch untersucht. Um dieses breite Spektrum an Proben
mit unterschiedlichen Korngrößen zu erhalten und abnormales Kornwachstum
erfolgreich zu vermeiden, wurden vier Sintertechniken angewandt: Konventionel-
les Sintern, Rapid Sintering, Field Assisted Sintering Technology und Two-Steps
sintering.

Die Proben wurden elektromechanischen Untersuchungen unterzogen, wobei sich
zeigte, dass die Proben mit einer Korngröße nahe 1 µm die höchsten Werte der
relativen Permittivität von 12000 und des piezoelektrischen Koeffizienten d33 von
über 400 pm/V aufwiesen. Durch Erniedrigung oder Erhöhung der Korngröße
wurde eine Abschwächung der Eigenschaften beobachtet. Dies liegt daran, dass
viele der elektromechanischen Eigenschaften von der Domänenwanddichte und
ihrer Mobilität abhängen, die wiederum von internen Spannungen beeinflusst
werden, die umgekehrt proportional zur Korngröße des Materials sind. Innere
Spannungen erhöhen die Domänenwanddichte und verringern gleichzeitig ihre
Beweglichkeit. Polykristalline BT-Proben mit einer Korngröße nahe 1 µm fin-
den einen optimalen Punkt in diesem Gleichgewicht. Dieser enge Bereich von
Korngrößen wird als SDM bezeichnet (Korngrößenbereich höherer Domänen-
wanddichte undMobilität).
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Mit Hilfe konventioneller und hochenergetischer Röntgenbeugung wurden die
Auswirkungen der Korngröße auf die Struktur beobachtet. Die Verzerrung der
Einheitszelle nimmt bei Proben mit einer Korngröße unter SDM dramatisch von
1,0 auf 0,4 % ab, während der quasihydrostatische Druck von 80 auf 400 MPa
ansteigt. Die Kristallstruktur in der Nähe der Oberfläche und in der Bulkstruktur
desMaterials zeigte leichteUnterschiede.Widersinnigerweise sind dieVerzerrung
und das Einheitszellvolumen an der Oberfläche des Materials kleiner als in der
Bulkstruktur.

Unter Verwendung eines Detektors mit hoher Winkelauflösung (MAD) in einem
Versuchsaufbau für in situMessungen mit einem elektrischen Feld von 2 kV/mm
wurde eine tiefgehende Analyse der Materialstruktur durchgeführt. Durch die
Kombination von Daten, die mit dem MAD und dem 2D-Detektor gewonnen
wurden und mit Hilfe der STRAP-Methode (Strain, Texture, and Rietveld Ana-
lysis for Piezoceramics) wurde eine Koexistenz von orthorhombischen Phasen
bei Raumtemperatur identifiziert und quantifiziert, mit einem Phasenanteil von
46% in einer Schlüsselprobe im ungepolten Zustand. Bei Anlegen eines elektri-
schen Feldes von 2 kV/mm stieg der orthorhombische Phase Anteil auf 82,3 %
an, wobei er im remanenten Zustand auf 77,6 % zurückgeht. Der Anteil der or-
thorhombischen Phase variiert mit der Korngröße, wobei die Proben in SDM
den höchsten Anteil an orthorhombischer Phase aufweisen. Aufgrund experi-
menteller Beschränkungen war es nicht möglich, grobkörnige Proben in diesem
Synchrotron-Versuchsgerät zu analysieren.

Mittels Neutronenbeugung in einer Versuchsapparatur, ebenfalls in situ, wurden
Proben mit Korngrößen von 0,8, 2,12 und 14,8 µm in einem vollständigen bi-
polaren elektrischen Feldzyklus analysiert. Mit Hilfe der STRAP-Technik wurde
auch die koexistierende orthorhombische Phase identifiziert und quantifiziert.
Bei feinkörnigen Proben wurde dasselbe beobachtet wie bei den Synchrotron-
Ergebnissen, allerdings weist die grobkörnige Probe im ungepolten Zustand eine
schwache orthorhombische Phase von nur 10 % auf, die jedoch bei einem ange-
legten elektrischen Feld von 2 kV/mm auf 75 % ansteigt und sich als vollständig
reversibel erweist. Die mit der STRAP-Methode aus den Strukturdaten berechnete
Dehnungskurve stimmt sehr gut mit der im Labor gemessenen makroskopischen
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Dehnungskurve überein. Es zeigte sich, dass der intrinsische Dehnungsmecha-
nismus des Kristallgitters entlang der Richtung des elektrischen Feldes fast nicht
vorhanden ist und die Mechanismen der ferroelektrischen Domänenumschaltung
und der durch das elektrische Feld induzierten Phasenumwandlung überwiegen.
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Abstract

The compound barium titanate (BaTiO3, or BT) is a lead-free ceramic material
with ferroelectric properties and is a key compound for several applications in
electronic devices. BT is arranged in a perovskite-type crystal structure with
tetragonal symmetry at room temperature.

In this work polycrystalline BT with various average grain sizes ranging from 0.4
to 15 µm is systematically investigated. To obtain this wide range of samples of
different grain sizes and to successfully avoid abnormal grain growth four sinte-
ring techniques were used: conventional, rapid sintering, field assisted sintering
technology, and two-steps sintering.

The samples were characterized by using electromechanical tests; samples with an
average grain size close to 1 µm revealed the highest values of relative permittivity
reaching 12000 and piezoelectric coefficient d33 above 400 pm/V. By reducing
or increasing the grain size, an attenuation of its properties was observed. This
is because many of the electromechanical properties depend on the domain wall
density and its mobility, which in turn are influenced by internal stresses that are
inversely proportional to the grain size of the material. Internal stress increases
the domain wall density while reducing its mobility. Polycrystalline BT samples
with a grain size close to 1 µm find an optimum point in this equilibrium. This
narrow range of grain sizes is called SDM (Grain Size range of higher domain
wall Density andMobility).

By means of conventional and high-energy X-ray diffraction the grain size effects
on the structure were observed. The unit cell distortion decreases dramatically
from 1.0 to 0.4 % in samples with grain size below SDM, while the quasihy-
drostatic pressure increases from 80 to 400 MPa. The crystal structure near the
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surface and in the bulk of the material showed mild differences. Counterintuitive-
ly, the distortion and unit cell volume at the surface of the material is smaller than
in the bulk.

Using a high angular resolution detector (MAD) in an experimental set-up of in
situmeasurements under an applied electric field of up to 2 kV/mma deep analysis
of the material structure was conducted. Combining data obtained by MAD and
2D detector and by means of the STRAP methodology (Strain, Texture, and
Rietveld Analysis for Piezoceramics), the existence of an orthorhombic phase at
room temperature was identified and quantified with a phase fraction of 46% in a
key sample in the unpoled state. At an electric field of 2 kV/mm the orthorhombic
phase fraction was increased to 82.3 %, while it reduced to a small extent in the
remanent state by 4.7 %. The fraction of orthorhombic phase varies with grain
size, with samples in SDM having the highest fraction of orthorhombic phase
present. Due to experimental limitations coarse-grained samples could not be
analysed in this synchrotron experimental apparatus.

By means of neutron diffraction in an experimental apparatus also in situ, samples
with grain sizes of 0.8, 2.12 and 14.8 µm were analysed in a complete bipolar
electric field cycle. Using of the STRAP technique the existing orthorhombic
phase was also identified and quantified. The same was observed for fine-grained
samples as in the synchrotron results, however the coarse-grained sample in the
unpoled state presents a weak orthorhombic phase fraction of only 10 %, however
at 2 kV/mm applied electric field the fraction increases to 75 % and proved to be
completely reversible. The strain curve calculated by the STRAPmethod from the
structural data models fits very well with themacroscopic strain curvemeasured in
the laboratory. It was revealed that the intrinsic strain mechanism of crystal lattice
stretching along the electric field direction is almost nil, and the mechanisms of
ferroelectric domain switching and electric field induced phase transformation
predominate.
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1 Einleitung

Bariumtitanat (BaTiO3 oder BT) ist als ferroelektrisches Modellmaterial weit-
hin untersucht worden. BT weist eine Perowskit-Kristallstruktur und damit eine
ferroelektrische Polarisation auf und ist eine wichtige Funktionskeramik für eine
breite Palette von Anwendungen1, 2. Piezokeramiken wie BT könnenmechanische
Energie in elektrische Energie umwandeln und vice versa. Ferroelektrika sind ei-
ne spezielle Klasse von Piezoelektrika, die sich durch eine spontane Polarisation
auszeichnen, die durch das Anlegen eines elektrischen Feldes umorientiert werden
kann. Dies führt zu einer durch ein elektrisches Feld induziertenmakroskopischen
Dehnung, die für verschiedene Anwendungen genutzt werden kann.

Dieses Phänomen ebnete den Weg für die Entwicklung wichtiger Komponen-
ten wie keramische Kondensatoren und piezoelektrische Aktoren. Dank die-
ser einzigartigen Eigenschaften konnte Bariumtitanat als Schlüsselmaterial in
der Entwicklung solcher Komponenten eingesetzt werden. Infolgedessen finden
Bariumtitanat-basierte Materialien Anwendung in Hochleistungskondensatoren,
thermischen Sensoren und elektrooptischen Geräten, die präzise Messungen und
schnelle Reaktionen ermöglichen. Darüber hinaus spielt Bariumtitanat eine ent-
scheidende Rolle in Energiespeichersystemen und Halbleiterbauelementen, was
eine präzise Steuerung und hohe Effizienz in verschiedenen Bereichen ermöglicht.

Die Vielseitigkeit von Bariumtitanat hat es zu einem unverzichtbaren Material
in der modernen Elektronik und Elektrotechnik gemacht. Es spielt eine entschei-
dende Rolle bei der Verbesserung der Leistungsfähigkeit und Haltbarkeit elektro-
nischer Geräte in zahlreichen Anwendungen. Angesichts dieser breiten Anwen-
dungsmöglichkeiten ist jedoch auch die nachhaltige Entwicklung dieses Sektors
von größter Bedeutung. Da der technologische Fortschritt unser Leben immer
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mehr prägt, muss sichergestellt werden, dass diese Innovationen umweltfreundlich
und sozialverträglich sind. Nachhaltige Entwicklung in diesem Sektor bedeutet
die Einführung umweltfreundlicher Herstellungsverfahren und die Förderung des
Einsatzes ungiftiger Materialien. Nachhaltigkeit im Bereich der elektronischen
Geräte sichert eine bessere Zukunft, in der technologischer Fortschritt mit dem
Schutz der Umwelt und sozialem Wohlergehen Hand in Hand geht.

Frei von Blei, einer gefährlichen Substanz, die üblicherweise in ferroelektrischen
Materialien verwendet wird, ziehen Bariumtitanat und darauf basierende Systeme
die Aufmerksamkeit der Elektronikindustrie auf sich, da bleifreie Materialien
aufgrund der strengen Vorschriften für gefährliche Substanzen immer begehrter
werden.

Die komplexe Kristallstruktur von BT ermöglicht verschiedene Modifikationen
der Zusammensetzung und Dotierung, wodurch seine Eigenschaften auf spezifi-
sche Anwendungen zugeschnitten werden können. Neben der Mikrostruktur, die
eine Schlüsselrolle bei der Bestimmung der Materialeigenschaften spielt, sind
auch Phasenumwandlungen von zentraler Bedeutung. Durch äußere Stimuli wie
mechanische Lasten oder elektrische Felder ist es möglich, eine Phasenumwand-
lung zu bewirken, was zu weiteren Anpassungen der Materialeigenschaften führt.
Diese Anpassungen haben zu Fortschritten bei nichtflüchtigen Speichergeräten
und ferroelektrischen Feldeffekttransistoren (FeFETs) geführt3.

Die Mikrostruktur spielt eine Schlüsselrolle bei der Bestimmung der Eigenschaf-
ten und der Leistung in verschiedenen Anwendungen4, 5. Die Anordnung und
Verteilung der Körner, Korngrenzen und Defekte im Material beeinflusst maß-
geblich seine mechanischen, elektrischen und ferroelektrischen Eigenschaften.
So können Korngrenzen beispielsweise die elektrische Leitfähigkeit und die me-
chanische Belastbarkeit des Materials erheblich beeinflussen. Durch eine gezielte
Kontrolle und Optimierung derMikrostruktur mittels Verarbeitungstechniken wie
Sintern, Glühen oder Dotieren können Ingenieure und Forscher die Eigenschaften
von Bariumtitanat so anpassen, dass es die Anforderungen spezifischer Anwen-
dungen erfüllt. Dies führt zu einer verbesserten Leistung und Zuverlässigkeit in
einer Vielzahl technischer Anwendungen.
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Angesichts der hohen Nachfrage nach immer kleineren elektronischen Geräten
ist es wünschenswert, dass polykristallines BT zu einer feinkörnigen und dich-
ten Mikrostruktur verarbeitet wird. Seit den 1940er Jahren wurden zahlreiche
Untersuchungen zu diesem Thema durchgeführt6, 7.

Feinkörniges BT überschreitet leicht eine relative Permittivität von∼5000. Daher
kann eine so hohe relative Permittivität in polykristallinem BT nicht mathema-
tisch8 durch denDurchschnitt der aus einemEinkristall gewonnenenWerte erklärt
werden. Dies führte Buessen et al.4 zur Entwicklung des Eigenspannungsmodells,
das die Beziehung zwischen den 90°-Domänen und der Permittivität aufzeigt. Ei-
nige Jahre später berichteten Arlt et al.9, dass die Breite der ferroelektrischen
Domänen proportional zur Quadratwurzel der durchschnittlichen Korngröße in
BT mit mittleren Korngrößen ist.

In vielen bekannten ferroelektrischen Systemen werden die höchsten elektrome-
chanischen Eigenschaften in der Nähe von Phasengrenzen erreicht. Diese Pha-
sengrenzen sind in der Regel von der Materialzusammensetzung, der Temperatur
und dem Druck abhängig. Durch äußere Stimuli wie mechanische Lasten oder
elektrische Felder ist es möglich, eine Phasenumwandlung zu bewirken10–12. Das
Anlegen eines externen elektrischen Feldes an ein ferroelektrischesMaterial führt
nicht nur zu einem Domänenwechsel, sondern auch zu einer Verzerrung der Ein-
heitszelle und zu Phasenumwandlungen. Durch ein elektrisches Feld induzierte
Phasenumwandlungen wurden in einer breiten Palette von Piezokeramiken beob-
achtet, insbesondere bei Materialien mit komplexen Phasendiagrammen.

ImLaufe der Jahrewurden hochauflösendeTechniken zurUntersuchung der Struk-
tur von Materialien entwickelt, wie z.B. die hochenergetische Röntgenbeugung
und die Neutronenbeugung, die nicht nur qualitative, sondern auch quantitative
Informationen liefern. Dank des technologischen Fortschritts können diese Tech-
niken in Versuchsapparaturen in situ angewendet werden, um die Eigenschaften
und die Struktur eines Materials im Labor zu bewerten, wenn ein äußerer Sti-
mulus auf es einwirkt. Informationen dieser Art geben nicht nur Aufschluss über
die statischen Eigenschaften und die Struktur des Materials im Ruhezustand,
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1 Einleitung

sondern ermöglichen es auch, die Dynamik der Mechanismen der Materialeigen-
schaften zu bewerten, insbesondere bei Funktionskeramiken wie BT. Hinterstein
et al.13, 14 haben leistungsstarke Werkzeuge für diese Art der Untersuchung von
Piezokeramiken entwickelt, die unter dem Namen STRAP (Strain, Texture, and
Rietveld Analysis for Piezoceramics) bekannt sind. Diese Methode enthüllt die
Belastungsmechanismen im Detail und berücksichtigt dabei den Anteil der im
Material vorhandenen Phasen sowie deren Beitrag zu einer solchen Eigenschaft.
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2 Grundlagen

2.1 Ferroelektrizität

Ferroelektrizität ist eine Eigenschaft dielektrischer Materialien mit kristallinen
Strukturen, die eine spontane Polarisation besitzen, die durch das Anlegen eines
äußeren Feldes umgelenkt werden kann. Die elektrischen Dipole in einem fer-
roelektrischen Kristall entstehen spontan und vor jeder äußeren Beeinflussung.
Diese Dipole sind in verschiedene Richtungen ausgerichtet, so dass die resultie-
rende Polarisation im gesamten Material null sein kann15.

Vereinfacht gesagt ist die hohe Permittivität in ferroelektrischen Materialien mit
der Vibration der elektrischen Dipole verbunden. Da die elektrischen Dipole in
diesen Materialien natürlich als spontane Polarisation

−→
PS auftreten, führt dies zu

einer hohen Permittivität. Es wird festgestellt, dass für ein Ferroelektrikum εr
direkt proportional zur Polarisation ist

εr ∝ P

E
(2.1)

wobei P die makroskopische Polarisation und E das äußere elektrische Feld ist.
Natürlich interagiert ein elektrischer Dipol mit seinen engsten Nachbarn, die dazu
neigen, sich in dieselbe Richtung auszurichten. Die Bereiche des Kristalls, in
denen die elektrischen Dipole in die gleiche Richtung ausgerichtet sind, werden
ferroelektrische Domänen genannt. Die Grenzfläche, die eine ferroelektrische
Domäne von einer anderen trennt, wird Domänenwand genannt.
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2 Grundlagen

2.1.1 Ferroelektrische Domänen

In BT bilden sich die ferroelektrischen Domänen während der Umwandlung von
der kubischen in die tetragonale Phase beim Abkühlen. Durch die Verzerrung der
Einheitszelle entstehen innere Spannungen und die Polarisation. Um diese inneren
Spannungen und die Polarisation abzubauen, verformen sich verschiedene Regio-
nen des Kristalls in unterschiedliche Richtungen. Dies führt zu komplexen Do-
mänenkonfigurationen im Inneren der Körner. In der tetragonalen Symmetrie gibt
es nur zwei mögliche Domänenwände mit Winkeln von 90° oder 180° zwischen
den Polarisationsrichtungen der Domänen16. Abbildung 2.1 zeigt die ferroelektri-
schen Domänen, die sich auf der polierten Oberfläche eines Bariumtitanat-Korns
gebildet haben.

Abbildung 2.1: Querschnitt durch ein poliertes Korn aus Bariumtitanat. Die Bereiche, die sich in ihrer
grauen Farbe unterscheiden und wie eine Treppe aussehen, sind die ferroelektrischen
Domänen, die sich aufgrund von Eigenspannungen beim Abkühlen gebildet haben.

Auf einen externen elektrischenReiz reagieren die ferroelektrischenBT-Domänen,
indem sie zum Beispiel ihre Richtung ändern und sich auf das elektrische Feld
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2.1 Ferroelektrizität

ausrichten. Wenn eine Domäne ihre Richtung ändert, richtet sie sich auf eine
benachbarte Domäne aus, was zu einer Bewegung der Domänenwand führt. Die
Bewegung der Domänenwand wird durch die punktförmigen, linearen und flächi-
gen Defekte der Kristallstruktur sowie durch die Korngrenze oder intragranulare
Poren begrenzt. Eigenspannungen wirken sich ebenfalls auf die Bewegung der
Domänenwände aus und verursachen clamping. Nach dem Ausrichtung der Do-
mänen weist das Material eine entsprechende Polarisierung auf. Die Richtung
des elektrischen Feldes ist ausschlaggebend und je intensiver das Feld ist, desto
stärker wird das Material polarisiert.

Abbildung 2.2 zeigt eine typische P-E-Kurve (Polarisation in Abhängigkeit vom
externen elektrischen Feld). Am Punkt 0, in einem nicht polarisierten Mate-
rial, sind die elektrischen Dipole zufällig ausgerichtet, was zu einer Netto-
Nullpolarisation führt. Ausgehend vom Ursprung stellt der Pfad die Neuaus-
richtung der elektrischen Dipole dar, die auf das Anlegen des äußeren elektri-
schen Feldes in eine Richtung reagieren, bis die resultierende Polarisation einen
Sättigungspunkt erreicht, der als maximale Polarisation (Pmax) bezeichnet wird.

Abbildung 2.2: Eine typische hysteretische Schleife der Polarisation P eines Ferroelektrikums, die
die Reversibilität seiner elektrischen Dipole darstellt.
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2 Grundlagen

Wenn das elektrische Feld entfernt wird, richten sich die elektrischen Dipole
nicht zufällig neu aus, wie es zuvor der Fall war. Viele Domänen bleiben parallel
zum entfernten elektrischen Feld ausgerichtet, dies ist die remanente Polarisation
(Prem). Um das Material zu depolarisieren, ist es notwendig, ein elektrisches
Feld in der entgegengesetzten Richtung mit einer ausreichend großen Intensität
anzulegen, das als Koerzitivfeld (EC) bezeichnet wird. Das elektrische Feld kann
bis zur Sättigung in dieser Richtung weiter angelegt werden. Der Zyklus kann
viele Male reversibel wiederholt werden.

2.1.2 Piezoelektrizität

Als Reaktion auf das Anlegen des elektrischen Feldes wird ein ferroelektrisches
Material, das auch immer piezoelektrisch ist, verformt, was zu einer Dehnung
führt. Ähnlich wie bei der Polarisation handelt es sich auch bei dieser Kurve um
eine Hysterese, allerdings bei der Dehnung (Abbildung 2.3). Die Dehnung des
kristallinen Gitters und die Domänenveränderungen jeder Phase des Materials
sind die Mechanismen, die an der Erzeugung der makroskopischen Dehnung
beteiligt sind14. Mathematisch lässt sich das so ausdrücken,

S = Fi · Si + Fi+1 · Si+1 + ...+ Fi+n · Si+n (2.2)

Dabei ist S die gesamte makroskopische Dehnung, F und S sind der Anteil und
die Dehnung der jeweiligen Phasen. Die Indizes i, i + 1 und i + n bezeichnen
die vorhandenen Phasen, die je nach Material variieren können. Im Falle von
Bariumtitanatwären diese Phasen tetragonalP4mm, orthorhombischAmm2 und
rhomboedrisch R3m. Die Dehnung jeder Phase setzt sich aus der Gitterdehnung
(SL) und der extrinsischen Effekt (Domänenaustauschdehnung, SD) zusammen,
also,

Si = Si, L + Si, D (2.3)
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2.1 Ferroelektrizität

Das Gleiche gilt für die anderen Phasen. Es ist also möglich, die Gesamtdeh-
nung durch Addition der Gitter- und Domänenaustauschbeiträge jeder Phase zu
schreiben, je nach System,

{
SL = Fi · Si, L + ...+ Fi+n · Si+n, L

SD = Fi · Si, D + ...+ Fi+n · Si+n,D

(2.4)

Eine typischemakroskopischeBT-Dehnungskurve ist inAbbildung 2.3 dargestellt.
Wenn die Probe einem zyklischen elektrischen Feld ausgesetzt wird, dehnt sie
sich zyklisch aus und schrumpft mit einer Amplitude, die (Smax) entspricht. Die
Maßeinheit für Smax ist der Abstand [m], aber sie wird gewöhnlich auch als [%]
des Abstands zwischen den Elektroden geschrieben.

Abbildung 2.3: Eine typische hysteretische Schleife der feldinduzierten Dehnung S eines Ferroelek-
trikums, die die Reversibilität seiner elektrischen Dipole darstellt.

Die Dehnung sowie andere Eigenschaften von piezoelektrischen Materialien sind
Tensoren. Diese Eigenschaften sind in verschiedenen kristallographischen Rich-
tungen unterschiedlich. Daher werden einige Indizes verwendet, um die Richtung
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2 Grundlagen

des Reizes und die Richtung des Effekts zu bezeichnen. In kartesischen Koordi-
naten beziehen sich die x-, y- und z-Achsen auf die Indizes 1, 2 und 3, wobei 3
die Richtung der Polarisationsachse ist. Die mit dem Stimulus und der Reaktion
ermittelte piezoelektrische Konstante erhält sowohl auf der z-Achse des kartesi-
schen Systems die Indizes 3 und 3, also d33. Die piezoelektrische Konstante wird
in pC/N oder pm/V gemessen, was die durch eine angelegte Spannung erzeugte
Dehnung (oder die durch eine angelegte Kraft erzeugte elektrische Ladung) be-
trifft. Abbildung 2.4 zeigt eine typische BT d33-Kurve. Der d33,rem-Wert wird in
dieser Arbeit verwendet, um die Proben miteinander zu vergleichen.

Abbildung 2.4: Eine typische hysteretische Schleife des piezoelektrischen Effekts d33 eines Ferro-
elektrikums, die die Reversibilität seiner elektrischen Dipole darstellt.

Die Permittivität ist eine physikalische Eigenschaft, die beschreibt, wie sich ein
elektrisches Feld zu einem Medium verhält. In diesem Fall ist sie ein Maß für
die elektrische Polarisierbarkeit eines Dielektrikums. Die Permittivität wird in
[F/m] gemessen, und ihr Wert im Vakuum beträgt 8,854 pF/m. Denn die relative
Permittivität εr ist das Verhältnis der absoluten Permittivität des Materials ε zu
der des Vakuums (ε0),
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2.1 Ferroelektrizität

εr =
ε

ε0
(2.5)

Die relative Permittivität ist also dimensionslos, und liegt für polykristallines BT
typischerweise bei 1000 bis 500017. Die Kapazität (C) hängt mit der relativen
Permittivität wie folgt zusammen,

C = εrε0
A

d
(2.6)

wobei A und d die Fläche und der Abstand zwischen den Elektroden in einem
einschichtigen Parallelplattenkondensatormodell sind. Die Kurve der relativen
Permittivität in Abhängigkeit vom elektrischen Feld ist in Abbildung 2.5 darge-
stellt. Wie in Gleichung 2.1 beschrieben, wird die relative Permittivität mit der
Zunahme des elektrischen Feldes abgeschwächt, wenn die Polarisation das Ver-
hältnis nicht überwindet. Zum Vergleich wurde in dieser Arbeit der Wert der
relativen Permittivität bei einem Feld von Null bei Raumtemperatur verwendet.

Abbildung 2.5: Eine typische Schleife der Permittivität εr eines Ferroelektrikums, die die Reversi-
bilität seiner elektrischen Dipole darstellt.
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2 Grundlagen

2.2 Bariumtitanat

Bariumtitanat (BaTiO3, BT) ist ein ferroelektrisches Material, das 1943 gleich-
zeitig in den Vereinigten Staaten, der Sowjetunion und Japan entdeckt wurde und
von großer wissenschaftlicher und technologischer Bedeutung ist. Derzeit wird
es in elektromechanischen Wandlern18, 19, pyroelektrischen Detektoren20, ferro-
elektrischen Speichern21, 22, elektrooptischen Modulatoren22, Feuchtigkeits- und
Gasdetektoren23, in Keramischer Heizer (PTC)24 undMehrschichtkondensatoren
eingesetzt25, 26.

BT kristallisiert in einer Perowskit-Kristallstruktur in seiner generischen ABO3-
Konfiguration (Abbildung 2.6). Das Ba2+-Kation besetzt den A-Platz in den
Scheitelpunkten der Einheitszelle und hat eine Koordinationszahl von 12. Das
Ti4+-Kation besetzt den innenzentrierten B-Platz in der Einheitszelle und hat eine
Koordinationszahl von 6. Der B-Platz wird außerdem durch einen Oktaeder ge-
schützt, der von den O2−-Anionen gebildet wird. Oberhalb der Curie-Temperatur
von 120 °C weist seine Kristallstruktur eine kubische Symmetrie Pm3m auf, die
paraelektrisch und zentrosymmetrisch ist. Wenn BT auf Raumtemperatur abge-
kühlt wird, kommt es zu einer Verzerrung entlang der [001]-Richtung, wodurch
eine tetragonale ferroelektrische Symmetrie P4mm entsteht, bei der c/a > 1 ist.
Bei etwa 0 °C wandelt sich die Struktur in eine orthorhombische Symmetrie
Amm2 und bei etwa -90 °C in die rhomboedrische R3m Niedrigtemperaturpha-
se um15. Die tetragonale Verzerrung der Einheitszelle (ηT , oder Tetragonalität)
bei Raumtemperatur kann wie folgt beschrieben werden,

ηT =
c

a
− 1 (2.7)

wobei a und c die Gitterparameter der Einheitszelle sind. Die Tetragonalität wird
in Abschnitt 4.1.4 dieser Untersuchung behandelt.
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2.2 Bariumtitanat

Abbildung 2.6: Einheitszelle der Perowskitstruktur von BaTiO3 im tetragonalen ferroelektrischen
(unter TC ) und kubischen paraelektrischen (über TC ) Zustand. Im ferroelektrischen
Zustand ist die Einheitszelle entlang der c-Achse verzerrt. Die Verschiebung der Ionen
führt zur Bildung einer spontanen Polarisation.

Wenn BT auf den ferroelektrischen Zustand abgekühlt wird, geht die Verzerrung
der Einheitszelle mit einer Verschiebung der Ionen einher. Diese Effekte führen
zusammen zu einer spontanen Polarisation (

−→
PS) entlang der polaren Achse der

jeweiligen Symmetrie — [001]C in tetragonaler, [110]C in orthorhombischer und
[111]C in rhomboedrischer Symmetrie. Die Indexe C, T ,O undR stehen für ku-
bische, tetragonale, orthorhombische bzw. rhomboedrische Indizierung. Obwohl
alle Ionen gegeneinander verschoben sind (Abbildung 2.6), wird in der Regel das
A-Platz-Kation (Ba2+) als Ursprung der Einheitszelle (0,0,0) festgelegt. Das B-
Kation (Ti4+) und die O2−-Anionen sind in BT in entgegengesetzte Richtungen
verschoben27, 28.

Die Temperaturen, bei denen die Umwandlung zwischen den ferroelektrischen
Phasen des BT stattfindet, sind nicht exakt. Einige Autoren4, 5 bestimmen die Pha-
senumwandlung anhand von Veränderungen der Materialeigenschaften, wie z.B.
einer Spitze der relativen Permittivität in Abhängigkeit von der Temperatur. Diese
Spitze der relativen Permittivität ist nicht scharf, vor allem bei rhomboedrisch-
orthorhombischen (R-O) und orthorhombisch-tetragonalen (O-T) Umwandlun-
gen. Die TR−O-Temperatur liegt Berichten zufolge zwischen -90 und -80 °C.
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2 Grundlagen

Die TO−T -Temperatur wurde zwischen 0 und 10 °C angegeben. Es wurde jedoch
berichtet, dass die Temperatur der Phasenumwandlung bei polykristallinem BT
leicht mit der Korngröße variiert6, 29–32. Andere Studien weisen auf die Koexis-
tenz von Phasen in der Nähe der Übergangstemperatur hin29, 33 . Einige Autoren
beschreiben auch die Bedeutung der Koexistenz von Phasen für die Verbesserung
der elektromechanischen Eigenschaften7, 17.

Die O-T-Phasenumwandlung findet in der Nähe der Raumtemperatur statt. In An-
betracht der Koexistenz von Phasen in polykristallinem BT und der Tatsache, dass
dies seine Eigenschaften beeinflusst, ist es sinnvoll, auf die Unterschiede zwischen
den beiden Symmetrien hinzuweisen. Abbildung 2.7 zeigt die Einheitszelle der
tetragonalen und orthorhombischen Symmetrie und verdeutlicht die möglichen
Richtungen, in denen die Polarisierung der Dipole auftreten kann.

Abbildung 2.7: Schematische Darstellung der Einheitszelle des Perowskits BT. a) tetragonale und c)
orthorhombische Symmetrie. Die möglichen Richtungen der spontanen Polarisation
sind für b) tetragonale und d) orthorhombische Symmetrie dargestellt.
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2.2 Bariumtitanat

Die tetragonale Symmetrie von BT, bei der aT = bT ̸= cT ist, kann in Abbil-
dung 2.7a) visualisiert werden. Die tetragonale Phase geht mit der Bildung von
ferroelektrischen Domänen einher. Es gibt sechs mögliche Richtungen für die
Ausrichtung der Domänen mit entweder 90° oder 180° zwischen den Polarisa-
tionsrichtungen (Abbildung 2.7b)). In ihrer orthorhombischen Symmetrie (Ab-
bildung 2.7c)) ist die Einheitszelle anders aufgestellt und mit aO ̸= bO ̸= cO
verzerrt. Hier entspricht die aO-Achse einer pseudokubischen aC-Achse. Sowohl
die bO- als auch die cO-Achse entsprechen den <110>C-Richtungen. Ähnlich wie
bei der tetragonalen Phase ist die Polarisationsrichtung die [001]O-Richtung. In
Abbildung 2.7d) ist zu sehen, dass in der orthorhombischen Symmetrie zwölf
Polarisationsrichtungen möglich sind, die Domänenwände von 60°, 90°, 120° und
180° bilden.

2.2.1 Einfluss des Korngröße auf die
elektromechanischen Eigenschaften

Mitte der 1970er Jahre führten Kinoshita und Yamaji5 eine der ersten systema-
tischen Studien über die Korngröße von Bariumtitanat und seine Permittivität
durch. In der Arbeit von Kinoshita und Yamaji wurde gezeigt, dass die Permittivi-
tät von BT bei Raumtemperatur in Abhängigkeit von der Korngröße der Keramik
variiert und die höchsten Werte bei einer Korngröße von etwa 1 µm erreicht.

Die Verkleinerung der Korngröße von mehreren Mikrometern auf etwa 1 µm
führt zu erhöhten inneren Spannungen im Material34, die wiederum zur Bildung
von mehr ferroelektrischen Domänen beitragen. Die Mobilität der Domänenwän-
de sowie die Anzahl der Domänen pro Materialvolumen (Domänenwanddichte)
sind entscheidend für die Anpassung der ferroelektrischen Eigenschaften. Eigen-
spannungen helfen zwar bei der Bildung ferroelektrischer Domänen, behindern
aber auch deren Mobilität. Das bedeutet, dass selbst wenn das Material eine ho-
he Domänendichte aufweist, seine Eigenschaften nicht verbessert werden, wenn
diese Domänen keine gute Mobilität aufweisen. In BaTiO3 tritt dieser optimale
Punkt zwischen Domänendichte und Mobilität der Domänenwände bei Proben
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mit Korngrößen nahe 1 µm auf. In der Folge haben mehrere Autoren Arbeiten
durchgeführt9, 35–39, in denen sie die Eigenschaften von BT und seine Korngröße
miteinander in Beziehung setzten. Die Ergebnisse zeigten, dass die Korngröße mit
den höchsten Werten der relativen Permittivität von BT zwischen 0,6 und 2,0 µm
liegt. Dieser Korngrößenbereich wird in dieser Arbeit als SDM bezeichnet (grain
Size range of higher domain wall Density andMobility).

Durch die Reduzierung der Korngröße unterhalb des SDM auf etwa 400 nm wird
die Mobilität der Domänenwände drastisch beeinträchtigt9, 34, 40. Frey et al.39

vermuten in ihrer Arbeit, dass die Regionen nahe der Korngrenze ferroelektrisch
inaktiv sind. Bei grobkörnigen Proben ist dieser Effekt nicht sehr relevant, aber
bei feinkörnigen BT (100 bis 400 nm), wo der Volumenanteil der Grenzflächen
extrem hoch ist, kommt es zu einer drastischen Verschlechterung der ferroelek-
trischen Eigenschaften. Wenn Sie die Korngröße weiter bis in den Nanometerbe-
reich reduzieren, dominiert der intrinsische Größeneffekt und eine Bariumtitanat
Bulkstruktur mit 10 nm Korngröße verliert ihre ferroelektrische Wirkung bei
Raumtemperatur.

Diese Ergebnisse zeigen, dass die langreichweitige Anordnung der Dipole in der
Kristallstruktur die strukturellen und dielektrischen Eigenschaften von Barium-
titanat bestimmt. Bei Korngrößen innerhalb des SDM verbessern die hohe Do-
mänenwändedicht und die gute Mobilität diese Eigenschaften. Die Verkleinerung
der Korngröße unterhalb des SDM führt zu einer drastischen Verdünnung der
Eigenschaften, während die Anzahl der Grenzflächen zunimmt. An diesem Punkt
beginnen die Defekte, die aus der Pulversynthese stammen, einen relevanteren
Einfluss auszuüben. Im Bereich der Größenordnung von Nanometern überwiegt
der intrinsische Begrenzungseffekt bestimmt die kritische Größe von etwa 10 nm
für die Bulkstruktur41.

Zusätzlich, bei in-situ-Untersuchungen von BT mit mittleren Korngrößen konn-
ten Ghosh et al.7 eine durch das elektrische Feld induzierte Phasenumwandlung
nachweisen, deren Symmetrie jedochmangels ausreichender experimenteller Auf-
lösung nicht erkannt werden konnte. Ghosh et al. vermuteten, dass diese durch das
elektrische Feld induzierte Phase unpolar kubisch, orthorhombisch odermonoklin
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sein könnte. Das Fehlen von Daten mit ausreichender Auflösung, um die genaue
Symmetrie der induzierten Phase zu erkennen, ließ einen Weg offen, der in dieser
Arbeit untersucht werden sollte. Mit Hilfe von hochenergetischen Röntgenstrah-
len sowie einer Neutronenquelle und einer Versuchsapparatur mit Detektoren mit
hoher Winkelauflösung und einem angelegten elektrischen Feld ist es möglich,
die induzierte Phase zu bestimmen und zu quantifizieren.

Diese Art von Experiment wurde bereits bei komplexeren Materialien durchge-
führt, bei denen es eine morphotrope Phasengrenze gibt, wie BNT-BT42–46 oder
PZT13, 14, 47–49, sowie in Systemen, die eine polymorphe Phasengrenze aufwei-
sen, wie K0,5Na0,5NbO3

50–52 oder (Ba,Ca)(Zr,Ti)O3
53, 54. Allerdings wurde der

Effekt in den Ausgangssystemen der Mischkristalle bisher weniger gründlich un-
tersucht. Kürzlich berichteten Zhang et al.55, 56 über die durch ein elektrisches
Feld induzierte Phasenumwandlung von antiferroelektrisch zu ferroelektrisch in
einer NaNbO3-Einzelverbindung, die keine polymorphe oder morphotrope Pha-
sengrenze besitzt. Obwohl BT bei Raumtemperatur eine einphasige Komponente
ist, wurde bereits festgestellt, dass es eine Phase gibt, die durch ein elektrisches
Feld induziert wird, so dass diese Phase mit ähnlichen Techniken wie den oben
genannten gemessen und quantifiziert werden kann.

2.2.2 Verdichtung und Kornwachstum

Das Kornwachstum ist eines der Phänomene, die während des Sinterprozesses
auftreten. Beim Sintern werden die Partikel eines Pulvers verdichtet, indem die
Oberfläche durch Massentransport verkleinert wird und die Partikel zusammen-
wachsen. Während dieses Prozesses können Gase wie H2O, CO2 und O2 frei-
gesetzt werden, insbesondere wenn Bindemittel oder Verunreinigungen vorhan-
den sind57, 58. Ideale thermodynamische Bedingungen, wie z.B. Temperatur und
Druck, sind die Voraussetzung für das Sintern59, 60. Üblicherweise wird ein Wi-
derstandsbeheizten Ofen verwendet, um die Temperatur des Systems zu erhöhen,
bis der Massendiffusionsprozess in den Partikeln stattfindet. Es gibt jedoch auch
andere Möglichkeiten, diese Bedingungen zu erreichen, wie z.B. das Sintern mit
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Mikrowellen61, das Kaltsintern62, das Flash-Sintern63 und sogar Techniken mit
Druckbeaufschlagung der Probe64.

ImKontaktbereich zwischen den Partikeln, in den dieMasse während des Sinterns
transportiert wird, bildet sich ein Sinterhals (Abbildung 2.8a)). Die Grenze zwi-
schen einem Teilchen und einem anderen wird als Korngrenze bezeichnet und die
inneren Räume, in denen kein Material vorhanden ist, heißen Poren (Abbildung
2.8b)). Die Poren sind in der Regel mit Gasen gefüllt, abhängig vomMaterial und
der Atmosphäre während des Sinterns. Es gibt verschiedene Merkmale von Poren
und deren Einfluss auf die Materialeigenschaften, die im Rahmen dieser Arbeit
über dichte Keramik nicht behandelt werden können. Es gibt drei Hauptmechanis-
men, bei denen der Massentransport während des Sinterns stattfindet (Abbildung
2.8c))65, 66:

i – Volumendiffusion (oder Gitterdiffusion);

ii – Korngrenzendiffusion;

iii – Oberflächendiffusion;

Die Mechanismen, die effektiv zur Verdichtung beitragen, sind die Volumendiffu-
sion und die Korngrenzendiffusion, da beide die Distanz zwischen den Partikel-
zentren verringern. Die Oberflächendiffusion trägt hingegen hauptsächlich zum
Wachstum der Sinterhälse bei, ohne eine signifikante Schrumpfung des Systems
zu verursachen.
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2.2 Bariumtitanat

Abbildung 2.8:Merkmale eines Systems während des Sinterprozesses. a) Im Kontaktbereich zwi-
schen den Teilchen bildet sich ein Sinterhals. b) Die Grenze zwischen einem Teilchen
und einem anderen wird als Korngrenze bezeichnet und die Räume ohne Sinterobjekt
sind die Poren. c) Das Wachstum des Sinterhalses erfolgt durch sechs Mechanismen
der Massendiffusion durch das Gitter (i, ii, und iii) oder die Oberfläche (iv, v, und vi).

Die Konzentration von Defekten und Dotierstoffen, die Atmosphäre, der Druck,
die Temperatur, die Zeit und andere Faktoren beeinflussen die Mechanismen der
Diffusion in den Partikeln57. Dies sind Variablen, die sich darauf auswirken, wie
sich jeder Mechanismus durchsetzt und den Grad der Verdichtung, die Geschwin-
digkeit und Richtung des Kornwachstums und die Stabilität der Mikrostruktur
bestimmen. Das Festphasensintern lässt sich in drei Phasen unterteilen (Abbil-
dung 2.9)65, 67–69. Zunächst, vor Beginn des Prozesses, berühren sich die Partikel,
sind aber nicht miteinander verbunden (Abbildung 2.9a)). Die Anfangsphase der
Sinterung ist durch die Bildung von Sinterhälsen gekennzeichnet, wobei bereits
eine Diffusion von Material in die Region stattfindet (Abbildung 2.9b)). In der
Zwischenphase kommt es zu einer deutlichen Vergrößerung der Kontaktfläche
und einer Verkleinerung der Porosität (Abbildung 2.9c)). Im letzten Stadium
überwiegt der Mechanismus des Kornwachstums, die Beseitigung der Porosität
erfolgt langsam und es findet fast keine Verdichtung statt (Abbildung 2.9d)).
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2 Grundlagen

Abbildung 2.9: Stufen der Festphasensinterung. a) Unverbundene Partikel. b) Anfangsstufe mit Sin-
terhalsbildung. c) Zwischenstufe mit deutlicher Vergrößerung der Kontaktfläche und
Verkleinerung der Porosität. d) Endstufe, in der das Kornwachstum vorherrscht.

2.2.2.1 Herausforderung: abnormales Kornwachstum

Eine bekannte Herausforderung bei der Verarbeitung von einigen Perowskiten
ist das abnormale Kornwachstum während des Sinterns70–72. Eine typische BT-
Mikrostruktur mit bimodaler Korngrößenverteilung ist in der Abbildung 2.10
zu sehen. In diesem Fall wurde die Probe bei 1290 °C für 5 Stunden an Luft
gesintert. Man kann deutlich die Existenz von zwei Korngrößenpopulationen
auf unterschiedlichen Skalen erkennen. Im Abschnitt 4.1.4 wird der Einfluss der
durchschnittlichen Korngröße auf die innere Eigenspannung der Probe im Detail
besprochen. Diese wiederum beeinflusst die elektromechanischen Eigenschaften
der Probe. Daher ist es bei Probenmit bimodaler Korngrößenverteilung schwierig,
die elektromechanischen Eigenschaften der Proben systematisch zu bewerten.

Um dieses Problem zu lösen, nehmen einige Autoren kleine Änderungen am
Ba/Ti-Verhältnis der BT-Perowskit-Struktur vor, verwenden Dotierstoffe oder ei-
ne modifizierte Atmosphäre oder nutzen aufwendige Sintertechniken. Bäurer et
al.70 haben in ihrer Untersuchung gezeigt, dass BT mit einem Überschuss an
Barium abnormales Kornwachstum unterdrückt. Karaki et al.73 zeigten, dass es
möglich ist, feinkörniges, dichtes BT durch Two-Steps Sintern in einem konven-
tionellen Sinterofen zu erhalten. Mehrere andere Autoren erzielten BT durch Field
Assisted Sintering (FAST)74–76. Einige Autoren berichteten, dass das Sintern von
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2.2 Bariumtitanat

BT unterhalb der eutektischen Temperatur, d.h. bei etwa 1320 °C, das Wachs-
tum der {111}-facettierten Zwillingskörner begünstigt, wodurch diese in einer
feinkörnigen Matrix riesig werden77, 78. Dieser Bericht macht eine abgeschreckte
Sinterung plausibel, die diesen Temperaturbereich beim Aufheizen und Abküh-
len der Probe vermeidet. Mit einer kontrollierten BT-Verarbeitung ist es möglich,
polykristalline Keramiken mit unterschiedlichen durchschnittlichen Korngrößen
herzustellen und abnormales Kornwachstum zu vermeiden.

Abbildung 2.10: Typische BT Probe mit bimodaler Verteilung der Korngröße. REM-Aufnahme mit
a) 2000x und b) 20000x Vergrößerung. c) Verteilungskurve der Korngröße.
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2.3 Kristallstrukturanalyse durch Beugung

Die Beugung ist eine von der Physik gut definierte Eigenschaft von Wellen.
Eine Wellenfront wird radial gebeugt, wenn sie auf ein Schott in der gleichen
Größenordnung wie die Wellenlänge trifft. Eine Reihe von Schotts verursacht
eine Reihe von radial streuenden Wellen. Die gestreuten Wellen überlagern sich
gegenseitig und es kommt unweigerlich zu Interferenzen zwischen ihnen. Diese
Interferenz kann die Amplitude der Welle aufheben (destruktiv) oder verstärken
(konstruktiv). Die räumliche Position der Schotten steht in einemmathematischen
Zusammenhang mit der räumlichen Position und der Stärke der Interferenz.

DerAtomradius der Elemente liegt imBereich von 0,25 bis 2,6 Å79. Röntgenstrah-
len sind eine elektromagnetische Strahlung mit einer Wellenlänge zwischen 0,1
und 10 Å80. Dadurch ist es möglich, kristalline Strukturen mit Hilfe der Röntgen-
beugung zu untersuchen. Seit den frühen 1900er Jahren haben Kristallographen
Untersuchungen von Kristallstrukturen mit Hilfe der Röntgenbeugung durchge-
führt und weiterentwickelt81. Im Jahr 1912 veröffentlichte Lawrence Bragg82

seine Gleichung, die die Beugung durch Kristallstrukturen wie folgt beschreibt,

nλ = 2d(hkl)sinθ (2.8)

wobein eine natürlicheZahl,λ dieWellenlänge des einfallendenStrahls,d(hkl) der
Abstand zwischen den kristallinen Ebenen und θ der Einfallswinkel zwischen dem
Strahl und der kristallinen Ebene ist. Beachten Sie, dass sich der Index (hkl) auf
die kristallinen Ebenen bezieht, die durch die Miller-Indizes hkl 83 angesprochen
werden. Abbildung 2.11 zeigt ein Beispiel für eine Perowskitstruktur wie die von
BaTiO3 in tetragonaler P4mm-Symmetrie.
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2.3 Kristallstrukturanalyse durch Beugung

Abbildung 2.11: Beziehung zwischen den hkl-Kristallebenen (200C ) und der BT-Einheitszelle in
tetragonaler Symmetrie P4mm.

In dieser Symmetrie hat die Einheitszelle eine eckige Basis und ist entlang der
c-Achse länglich. Die Ebene (002) verläuft parallel zur Achse c und es ist daher
möglich, den Wert von d(002) mit Hilfe der Gleichung 2.8 unter Verwendung von
Röntgenstrahlen zu messen. Wissend, dass:

c = 2d(002) (2.9)

und

a = 2d(200) (2.10)

dann kann Gleichung 2.7 geschrieben werden:

ηT =
d(002)

d(200)
− 1 (2.11)

so dass die Tetragonalität (ηT ) durch Röntgenbeugung bestimmt werden kann.
Ebenso wie alle anderen Gitterparameter, die über das hier beschriebene Beispiel
hinausgehen. Neutronen sind subatomare Teilchen mit Welleneigenschaften, d.h.
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sie zeigen auch Phänomene wie die Beugung. Die Energie von Neutronen lässt
sichmit dem de Broglie-Gesetz84 inWellenlängen ausdrücken und reicht von 0,28
bis über 500 Å85, je nachdem welche kinetische Energie die Neutronen besitzen.

Neutronen interagieren mit Materie anders als Röntgenstrahlen. Neutronen wech-
selwirken hauptsächlich mit demKern. Außerdem spielt für die Stärke des Signals
nicht der Atomformfaktor wie bei der Röntgenstrahlung eine Rolle, sondern die
Streulänge. Diese ist nicht von der Ordnungszahl abhängig und kann stark von
Element zu Element variieren. Selbst unterschiedliche Isotope können stark von-
einander abweichende Streulängen aufweisen. Da Sauerstoff eine vergleichsweise
große Streulänge besitzt und kaum mit Röntgenstrahlung detektierbar ist, bietet
Neutronenbeugung ein hilfreiches Werkzeug um genaue Informationen über die
Sauerstoffmatrix in Perowskiten zu erfahren. Die kombinierten Techniken bieten
ein sehr leistungsfähiges Werkzeug für die strukturelle Charakterisierung.

2.3.1 Structure, Texture, and Rietveld Analysis for
Piezoceramics - STRAP

Hinterstein et al.13, 14 entwickelte eine Methode zur Analyse aller Dehnungs-
mechanismen für Piezokeramiken aus der Pulverdiffraktometrie, STRAP (Struc-
ture, Texture, and Rietveld Analysis for Piezoceramics). STRAP-Daten bieten die
Möglichkeit, die makroskopische Dehnungshysterese mit einem auf der atomaren
Skala basierenden Strukturmodell zu rekonstruieren. Die Tatsache, dass STRAP
einen vollständigen Satz von Strukturparametern liefert, bietet Einblicke in die
relevanten Verformungsmechanismen während eines bipolaren Zyklus eines pie-
zoelektrischen, kristallinen Materials.

Die bekannten Dehnungsmechanismen in Piezokeramiken sind der intrinsische
inverse piezoelektrische Effekt der Dehnung des Kristallgitters und die extrinsi-
sche Domänenumschaltung, beide entlang der Richtung des elektrischen Feldes.
STRAP ist eine Methode, die die individuellen Beiträge jeder Phase zur gesamten
makroskopischen Dehnung der Probe untersucht und so die Gleichung 2.2 löst.
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2.3 Kristallstrukturanalyse durch Beugung

Da die Rietveld-Verfeinerung auf einem einzigen Strukturmodell basiert, wird für
jede Phase nur ein einziger Satz von Gitterparametern verwendet. Die orientie-
rungsabhängige Änderung der Gitterparameter wird mit dem WSODF (Weigh-
ted Strain Orientation Distribution Function) Dehnungsmodell86 berücksichtigt.
Dieses Modell berechnet eine Makrodehnung aller Tensoren anhand der Orien-
tierungen der Kristallite.

Jones et al.14, 87 entwickelten eine Gleichung, die die einzelnen Dehnungswerte
liefert, die durch die Domänenschaltung verursacht werden (SD,i),

SD,i = ηi
1

2π

∫ π/2

x=0

[∆MRDhkl(α)cos
2α](sinα)dα (2.12)

wobei sich der Index i auf die kristalline Phase bezieht, ηi die Verzerrung der
Einheitszelle der jeweiligen kristallinen Phase ist, wie in Gleichung 2.7 für die
tetragonale Phase dargestellt,α derWinkel zwischen den Polachsen und dem elek-
trischen Feldvektor ist und MRDhkl die Werte von Multiples einer Zufallsver-
teilung sind. Die MRDhkl beschreiben den Unterschied in der Polfigurendichte
der texturierten Phase und des untexturierten Materials für die Reflexe hkl.


MRDhkl < 1 - ist die Orientierung von hkl unterrepräsentiert
MRDhkl = 1 - liegt eine zufällige, also untexturierte Anordnung vor
MRDhkl > 1 - ist sie häufiger

(2.13)

Die Werte von MRDhkl werden aus der Orientierungsverteilungsfunktion (Ori-
entation Distribution Function, ODF) des WSODF-Modells berechnet. Auf diese
Weise ist es möglich, mit der STRAP-Methode die drei Dehnungsmechanismen
zu quantifizieren: (i) Die Phasenanteile, die die feldinduzierte Phasenumwand-
lung charakterisieren, werden aus einer Rietveld-Verfeinerung extrahiert. (ii) Die
extrinsischeDomänenschaltdehnungwirdmit einemTexturmodell (WSODF)mo-
delliert und (iii) die Kristallgitterdehnung durch ηi erhalten.
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3 Experimentelle Durchführung

3.1 Pulver

Die Bariumtitanat-Proben wurden aus einem kommerziellen Keramikpulver (Alfa
Aesar, 99%) mit der Chargennummer R01F047 hergestellt. Einige Informationen
über das Pulver stehen in Tabelle 3.1, und das Analysezertifikat steht in Abschnitt
A.1 zur Verfügung.

Tabelle 3.1: Pulverdaten aus dem Analysezertifikat des verkaufenden Unternehmens, Alfa Aesar.

Product No.: 12348
Product: Barium titanium oxide, 99% (metal basis)
Lot No.: R01F047
Horiba particle size, D50 1,14 µm
pH 9,9
Loss on ignition 0,23%
Surface area 1,67 m2/g
(Ba+Sr)/Ti mole ratio 1,000

3.1.1 Zerkleinerung

Um feinkörnige BT-Proben zu erhalten, wurden 30 g des Pulvers in einer Rühr-
werkskugelmühle (MicroCer®, NETZSCH-Feinmahltechnik) gemahlen. Dabei
wurden etwa 200 g Isopropanol in die Mühle gegeben und mit Hilfe einer
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3 Experimentelle Durchführung

Schlauchpumpe kontinuierlich durch die Mahlkammer rezirkuliert. Zuvor wur-
den 170 g ZrO2-Mahlkugeln mit einem Durchmesser von 200 µm in das System
gegeben, das mit einer Rotationsgeschwindigkeit von 3000 min−1 arbeitete. Dann
wurde langsam und in kleinen Mengen das BT-Pulver in die Zufuhrkammer ge-
geben. Der Mahlvorgang fand innerhalb von 45 Minuten nach der vollständigen
Zugabe des BT-Pulvers statt. Die Partikelgrößenverteilung der Dispersion wurde
mittels Laserbeugung (LA-950, HORIBA) überprüft und ergab eine D50 von
74,8 nm. Die Kurve und das Ergebnis der Analyse können Sie in Abschnitt A.2
sehen. Die Dispersion wurde dann in einem Rotationsverdampfer getrocknet und
blieb über Nacht in der Vakuumtrockenkammer bei 60 °C. Anschließend wurde
das trockene Pulver mit einem 63-µm-Sieb gesiebt.

3.2 Formgebung und Verdichtung

Um Proben mit einer endgültigen relativen Dichte von über 95 % zu erhalten, die
Korngrößen zu kontrollieren und abnormales Kornwachstum77, 88, 89 zu vermei-
den, wurden die Grünkörper mit vier verschiedenen Methoden gesintert: konven-
tionelles Sintern, Two-Steps Sintering90–92, Rapid Sintering93 und Field Assisted
Sintering Technology (FAST). Das Verfahren zur Formgebung der Grünkörper
wird in diesem Abschnitt beschrieben und ist für alle Sintermethoden gleich, mit
Ausnahme der FAST-Sintertechnik, die in Abschnitt 3.2.4 näher erläutert wird.

In einer zylindrischen Stahlmatrix mit einem Innendurchmesser von 12 mm wur-
den die Pulver 60 Sekunden lang uniaxial mit 30 MPa unter mechanischer Be-
lastung gepresst und anschließend entlastet. Mit Ausnahme einer Probe, die in
einer 8x20 mm großen rechteckigen Matrix geformt wurde. Die Grünkörper wur-
den dann aus der Matrix extrahiert und in eine vakuumversiegelte, durchlässige
Polymerverpackung eingewickelt, um sie vor dem Eindringen der nachfolgenden
Pressflüssigkeit zu schützen. Unter dieser Bedingung wurden die Grünkörper bei
400 MPa 15 Sekunden lang unter maximaler Belastung kalt isostatisch gepresst
und dann 90 Sekunden lang langsam entlastet. Die Grünkörper wurden dann aus
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der Verpackung genommen und waren bereit zum Sintern. Bei allen Sintermetho-
den außer FASTwurde der Grünkörper in der Mitte eines Al2O3-Tiegels mit einer
Platinmetallspirale positioniert, um eine Kontaktreaktion zwischen der BT-Probe
und dem Tiegel94 zu vermeiden.

3.2.1 Konventionelles Sintern

Das konventionelle Sintern erfolgte in einem horizontalen Rohrofen (Gero HRTH
70-600/17) mit einem Luftstrom von etwa 13 l/h. Der Ofen wurde mit einer
Heizrate von 1 °C/min bis auf 100 °C aufgeheizt. Dann wurde eine Heiz- und
Kühlrate von 5 °C/min verwendet. Die Probe wurde dann 5 Stunden lang bei
einer Plateautemperatur von 1400 °C gesintert und anschließend abgekühlt.

3.2.2 Two-step sintering

Die Two-Steps sintering Methode wurde in einem horizontalen Rohrofen (Gero
HRTH 70-600/17) mit einem Luftstrom von etwa 13 l/h durchgeführt. Es wurde
eine Heizrate von 1 °C/min verwendet, bis der Ofen 100 °C erreichte. Dann wurde
der Ofenmit einer Heizrate von 5 °C/min auf 1100 °C aufgeheizt. Der Ofen wurde
mit 10 °C/min weiter auf 1370 °C aufgeheizt, wo es 60 Sekunden lang blieb. Der
Ofen wurde dann mit einer Abkühlrate von 30 °C/min auf 1150 °C abgekühlt, wo
er 15 Stunden lang blieb und dann auf 5 °C/min abgekühlt wurde.

3.2.3 Rapid Sintering

Diese Sintertechnik wurde in einem vertikalen Rohrofen (Gero HRTV70-250)
mit einem Abschrecksystem durchgeführt, das es ermöglicht, die Probe entlang
des Ofenrohrs zu bewegen. Bei dieser Methode wurde ein Sauerstoffgasfluss von
etwa 6 l/h verwendet. In diesem System befindet sich ein Temperatursensor an
der Probe und ein weiterer in der Nähe der Ofenkammer. Der Ofen wird dann mit
einer Heizrate von 20 °C/min bis zu einer Plateautemperatur zwischen 1320 °C
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und 1335 °C aufgeheizt. An diesem Punkt wird die Probe mit einer Temperatur
von etwa 500 °C, in die heiße Zone des Ofens geschoben. Die entsprechende
Heizrate betragt ca. 500 °C/min. Bei einer Probentemperatur von 1300 °C, wird
ein Timer gestartet; nach der gewünschten Zeit wird die Probe wieder aus der
Ofenkammer bewegt und schnell abgekühlt.

3.2.4 Field Assisted Sintering Technology

Mit demFAST-Versuchsgerät (HPD25/1, FCTSystemeGmbH) kannwährend des
Sinterns eine mechanische Last auf die Probe ausgeübt werden. Für FAST wurden
5,54 g BT-Pulver in einer zylindrischen Graphitmatrix mit einem Durchmesser
von 20 mm bei 10 MPa uniaxial vorgepresst. Zwischen den Matrixteilen und dem
Pulver wurden zusätzliche Graphitfolien eingefügt, um einen guten elektrischen
und thermischen Kontakt zu gewährleisten. Während des Sinterns befindet sich
die Atmosphäre in einem reduzierten Zustand. Die Proben wurden einer Heizrate
von 150 °C/min und einer mechanischen Last von 23,8 MPa ausgesetzt, bis das
gewünschte Plateau erreicht war, in diesem Fall 1150 °C oder 1200 °C. Wenn das
Plateau erreicht ist, wird eine Zeit von 15 Sekunden zur Stabilisierung des Sys-
tems gewährt und in den nächsten 45 Sekunden wird die mechanische Last auf bis
zu 50 MPa erhöht. Die Probe verbleibt für weitere 2 Minuten in diesem Zustand.
Schließlich wird die mechanische Last über 1 Minute auf 16 MPa reduziert, wäh-
rend die Temperatur mit einer Abkühlrate von 100 °C/min auf Raumtemperatur
sinkt. Schließlich wird die mechanische Last entlastet und die Probe wird von der
Matrix und den zusätzlichen Graphitfolien entfernt.

3.2.5 Glühen

Um den Einfluss unterschiedlicher Atmosphären während des Sinterprozesses
oder durch Schneiden oder Schleifen erzeugte Spannungen zu eliminieren, wurden
alle Proben in einem vertikalen Rohrofen (F 100-500/13, Carbolite Gero GmbH
& Co.KG) geglüht und reoxidiert. Es wurde ein Sauerstoffgasfluss von 20 l/h
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verwendet. Der Ofen wurde mit einer Heizrate von 5 °C/min aufgeheizt, bis
1050 °C erreicht waren. Dort blieb er 32 Stunden lang und wurde dann mit einer
Abkühlrate von 5 °C/min auf Raumtemperatur abgekühlt. Von diesem Zeitpunkt
an sind die Proben bereit für die Analyse.

3.2.6 Dichtebestimmung

Die gesinterten Probenwurden einerDichteanalyse nach derArchimedes-Methode
in destilliertem Wasser mit einer Präzisionswaage (Sartorius) unterzogen. Die
Rohdichte der Proben wurde nach Gleichung 3.1 bestimmt. Die Trockenmas-
se (m1) der Proben wurde gemessen und anschließend wurden die Proben für
5 Minuten in eine Vakuumkammer gelegt. Ohne die Kammer zu belüften, wurden
die Proben in destilliertes Wasser getaucht und blieben dort für 30 Minuten. Für
eine genauere Erfassung wurde die Wassertemperatur ständig mit einem ana-
logen Quecksilberthermometer gemessen. Danach wurde die Masse der Probe
im eingetauchten Zustand (m2) gemessen, gefolgt von der Nassmasse (m3) der
Probe. Für die Berechnungen wurden die Dichte vonWasser (ρL) in Abhängigkeit
von der Temperatur95 und die theoretische Dichte (ρtheo) von Bariumtitanat von
6,017 g/cm3 verwendet.

ρb = ρL
m1

m3 −m2
(3.1)

Die relative Dichte (ρrel) wird dann mithilfe von Gleichung 3.2 bestimmt.

ρrel =
ρb

ρtheo
100% (3.2)
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3.3 Mikrostrukturanalyse

Die gesinterten Proben wurden getrennt und in zylindrische Epoxidkörper von
25 mm Durchmesser eingebettet. Die Oberflächen wurden mit einer Diamant-
scheibe mit einer Korngröße von 20 µm geglättet. Anschließend wurden die
Proben auf einer Schleifmaschine (SAPHIR 550, ATM GmbH) mit einer Dia-
mantsuspension mit einer Korngröße von 15, 9, 6, 3, 1 und 0,25 µm in dieser
Reihenfolge 6 Minuten lang in jedem Schritt poliert, wobei auf jede Probe eine
mechanische Last von 8,5 kPa ausgeübt wurde. Die Schleifmaschine verfügt über
zwei Rotationsachsen, die so eingestellt waren, dass sie sich mit 80 und 150 Upm
in die gleiche Richtung drehten.

Um die Korngrößenmessungen genauer durchzuführen, wurden die Korngrenzen
durch thermisches Ätzen freigelegt. Die Proben wurden dazu dem Epoxidkörper
entfernt und in einem vertikalen Rohrofen (Gero HRTV70-250) bei 1100 °C
(feinkörnige Proben) oder 1200 °C (grobkörnige Proben) 30 Minuten lang an
Luft thermisch geätzt.

3.3.1 Rasterelektronenmikroskopie

Die geätzten Proben wurdenmit der Rasterelektronenmikroskopie (SEM, FEI Na-
noSEM) unter Verwendung eines Rückstreuelektronendetektors untersucht. Um
eine elektrische Aufladung durch den Elektronenstrahl auf der Oberfläche der
Probe, die selbst ein Isolator ist, zu vermeiden, wird die Probe auf dem Pro-
benhalter mit einem leitenden Kupferband vorbereitet, das einen Teil der Ober-
fläche bedeckt. Das Scannen wurde mit einer 10 kV Beschleunigungsspannung
im Niedrigvakuum-Modus durchgeführt. Es wurden mehrere Abbildungen bei
1000-facher und 20000-facher Vergrößerung aufgenommen.
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3.3.2 Korngrößenbestimmung

Anhand der erhaltenen Abbildungen wurde die mittlere Korngröße mit Hilfe
der Linienschnittmethode gemessen, die in der technischen Norm DIN EN ISO
13383 1 beschrieben und aus der Schnittlinienlänge (gmli) bestimmt wird. Um die
Korngrößenverteilung mit hoher Statistik zu bestimmen, wurden die REM-Bilder
mit 300 dpi auf A4-Din-Sulfitpapier gedruckt. Auf jede ausgedruckte Mikrosko-
pie wurde eine 100 µm dicke ISO 534 KF26066 Transparentfolie aufgeklebt. Die
Umrisse der Körner wurden manuell mit einem Schneider OHP F 222 Dauer-
schreibstift mit einer Dicke von 0,7 mm gezeichnet. Die Filme mit den skelettier-
ten Körnern wurden digitalisiert und in binäre Bilder umgewandelt. Die binären
Abbildungen mit den Funktionen der Image Processing Toolbox von MATLAB
weiter analysiert. Die Fläche der einzelnen Körner wurde bestimmt und zur Be-
rechnung des äquivalenten Kreisdurchmessers verwendet. Um die Zuverlässigkeit
zu gewährleisten, wurdenmindestens 600Messungen in mindestens drei verschie-
denen Regionen der Probe gemacht.

3.4 Bestimmung der elektromechanischen
Eigenschaften

Die elektromechanischen Eigenschaften wurden mit einem TF Analyzer 2000
(aixACCT) gemessen. Zu diesem Zweck wurden die Proben in rechteckige Plat-
ten mit Abmessungen zwischen 2,8 und 3,5 mm geschnitten und auf eine Dicke
von fast 1 mm geschliffen. Mit einer Sputteranlage (Q150T ES, Quorum Techno-
logies Ltd) wurde eine Goldschicht auf jeder Seite auf die gegenüberliegenden und
parallelen Flächen der BT-Probenplatte gesputtert. Um eine homogene Elektrode
zu gewährleisten, wurde ein Strom von 25 mA für 120 s unter Argonatmosphäre
angelegt. Die genaue Fläche der Elektroden wurde unter einem digitalen Licht-
mikroskop (VHX 6000, KEYENCE GmbH) gemessen. In Silikonöl getaucht,
wurden die ungepolten Proben einem bipolaren elektrischen Feld von 2 kV/mm
mit einer Frequenz von 1 Hz ausgesetzt. Anschließend wurden fünf Zyklen des
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gleichen elektrischen Feldes angelegt und die Daten der gepolten Probe aufge-
zeichnet. Anschließend wurden die Proben einer Kleinsignalanalyse unterzogen,
um die Daten des piezoelektrischen Koeffizienten (d33) und der relativen Permit-
tivität zu erhalten.

3.5 Kristallstrukturanalyse

Die Röntgenbeugungsexperimente wurden in einem konventionellen Labor-
Diffratometer (L-XRD) inReflexionsgeometrie und an einerHochenergie-Synchrotron-
Beamline (S-XRD) in Transmissionsgeometrie durchgeführt. Der Hauptunter-
schied zwischen den beiden Geometrien besteht darin, dass L-XRD Informatio-
nen über die kristallografische Struktur nahe der Oberfläche der Proben liefert,
während S-XRD sich auf die Bulkstruktur bezieht, wie von Kong et al.96 be-
schrieben.

3.5.1 Röntgenbeugung Reflektionsgeometrie

Röntgenbeugungsexperimentemit L-XRDwurden an den polierten und thermisch
geätzten Probenoberflächen auf einem Diffraktometer (Bruker D8 Advance) mit
CuKα-Strahlungmit einerWellenlänge von 1,54187Å durchgeführt. DieMessun-
gen wurden in einem 2θ-Winkelbereich von 15 bis 95° mit einer Datenerfassung
in einem Schritt von 0,01° und einer Erfassungszeit von 0,2 Sekunden pro Punkt
durchgeführt. Aufgrund der kleinen Abmessungen der Probe wurde eine 4 mm
Blende verwendet, um den Untergrund zu reduzieren, und mit einem Skalierungs-
faktor von 4 wurde die Erfassungszeit pro Messpunkt auf 0,8 Sekunden erhöht.
Die Proben wurden mit Knetmasse auf dem Probenhalter fixiert, ausgerichtet und
zentriert.
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3.5 Kristallstrukturanalyse

3.5.2 Hochenergie-Röntgenbeugung in
Transmissionsgeometrie

Röntgenbeugungsexperimente mit S-XRD wurden an der P02.1 Beamline bei
DESY in Hamburg durchgeführt97. Diese Beamline liefert hochenergetische
(60 keV) Röntgenstrahlung mit einer Wellenlänge von 0,20718 Å. Das Experi-
ment wurde in Transmissionsgeometrie durchgeführt, um die strukturellen Eigen-
schaften der Bulkstruktur zu charakterisieren. Parallel dazuwurde ein elektrisches
Feld angelegt, um die durch das elektrische Feld induzierten strukturellen Reak-
tionen zu untersuchen.

Für dieses Experiment wurden die Proben in den Maßen 1x1x5 mm geschnitten
undGoldelektroden auf zwei parallelen, flachen Flächen auf die gleicheWeisewie
in Abschnitt 3.4 angebracht. Die Probe wird auf einem Teflon-Probenhalter posi-
tioniert und zwei Kontaktdrähte werden an ihren Elektroden mit Silberpaste ver-
bunden (Abbildung 3.1a)). Anschließend wird die Probe in eine Kapton-Kapillare
mit einem Innendurchmesser von 1,8 mm und einer Länge von etwa 15 mm einge-
wickelt. Die Kapillare wird dann mit Hilfe einer Spritze mit Silikonöl gefüllt. Die
Öffnung der Kapillare wird dann mit Knetmasse verschlossen (Abbildung 3.1b)).
Der Probenhalter wird so positioniert und ausgerichtet, dass der Synchrotronstrahl
mit einer Querschnittsfläche von 1x1 mm auf die Probe zwischen den Elektroden
trifft. Nach der Zentrierung kann der Drehkreis, auf dem der Probenhalter befes-
tigt ist, gedreht werden, so dass der ω-Winkel verändert werden kann. Die Drähte
des Probenhalters sind mit einem Hochspannungsverstärker (10/40A-HS, TREK
Inc.) verbunden, der Signale aus dem Kontrollraum empfängt, um das elektrische
Feld an die Probe anzulegen.
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Abbildung 3.1: Die Probenumgebung in der DESY PETRA III Beamline P02.1 Anlage. a) Die Probe
ist im Probenhalter positioniert und die leitenden Drähte sind angeschlossen. b) Die
Probe ist mit einer Kapillare und Silikonöl umhüllt. c) DieMesshütte, in der die Probe
positioniert ist, und deren Abstand zu den Detektoren.

3.5.2.1 2D-Detektor

Ein 16-Zoll 2D-Detektor (XRD 1621N ES Series, PerkinElmer) mit einer Auflö-
sung von 2048x2048 Pixeln und 200 µm2 Pixelgröße wurde in einemAbstand von
2250 mm von der Probe verwendet, um eine hohe Abstandsauflösung zu errei-
chen43, 98. Abbildung 3.2 zeigt die Aufstellung des Detektors im Verhältnis zu den
Beugungsringen. In dieser Konfiguration deckt der Detektor die Beugungsringe in
einem φ-Winkel von 90° ab und liefert Informationen über die Textur der Probe,
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hauptsächlich die durch das elektrische Feld verursachte Anisotropie. Zu diesem
Zweck werden die zweidimensionalen Daten in 18 Schichten von je 5° unterteilt
und integriert.

Abbildung 3.2: 2D-Detektor in einem Quadranten positioniert, der 0°⩽ φ ⩽ 90° der Beugungsringe
abdeckt, die durch die kristalline Struktur der Probe transmittiert werden. Die Zeich-
nung ist zur besseren Darstellung nicht maßstabsgetreu, die Abmessungen der Probe
sind 1x1x5 mm bei 2250 mm Abstand vom Detektor.

3.5.2.2 MAD-Detektor

Die Messungen mit hoher Winkelauflösung wurden mit dem Multi-Analyser De-
tector (MAD) durchgeführt99. Dieser Detektor ist ein Szintillationszähler, der
aus zehn 55 mm langen Si(111)-Analysatorkristallen besteht, die konzentrisch
angeordnet sind. Damit bietet MAD eineWinkelauflösung von 0,00045°, was den
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physikalischen Grenzbedingungen sehr nahe liegt. Der Detektor tastet den Beu-
gungsstreifen ab, wenn er entlang des 2θ-Winkels bewegt wird (Abbildung 3.1c)).
Der Winkel zwischen dem angelegten elektrischen Feld und dem einfallenden
Röntgenstrahl wird durch Drehen des Probenhalters verändert (Abbildung 3.1c)).
Das Experiment wurde bei Probenausrichtungen von ω = 0°, 15°, 30°, 45°, 60°,
75° und 90° im statischen, maximal angelegten Feld (2 kV/mm), im ungepolten
und im remanenten Zustand (0 kV/mm) durchgeführt.

3.5.3 Neutronenbeugung

Die Neutronenbeugungsexperimente wurden bei der Australian Nuclear Science
and Technology Organisation (ANSTO) an der High-Flux Neutron Beamline
Wombat durchgeführt100–102. Der Detektor mit einem 3He-Detektionsprinzip und
Halbkreisform deckt einen großen Winkelbereich ab. Für dieses Experiment wur-
den die Proben in rechteckigen Stäben von 3,5x3,5x20 mm präpariert und Silber-
pastenelektroden für die Anwendung des elektrischen Feldes auf die gegenüber-
liegenden parallelen Flächen aufgetragen. Ein bipolarer elektrischer Feldzyklus
mit einer maximalen Amplitude von 2 kV/mm wurde in 20 Schritten an die Pro-
be angelegt, wie in Abbildung 3.3 dargestellt. Das Feld wurde in Schritten von
0,1 kV/mm in der Nähe des Koerzitivfeldes (bis zu 0,5 kV/mm) des BT angelegt,
um dieMechanismen desDämonenaustauschs detaillierter analysieren zu können.
Bei jedem Schritt wurde der ω-Winkel 12 Mal in 15 °-Intervallen geändert, mit
einer ω Gesamtvariation von 0 bis 180°. Jedes Beugungsmuster wurde mit einer
Aufnahmezeit von 6 Minuten aufgenommen. Dies ergibt 240 Beugungsmuster
pro Probe.
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Abbildung 3.3: Elektrisches Feldprofil, welches während des in-situ-Neutronenbeugungsexperiments
auf die Probe einwirkt.

3.5.4 Auswertung von Beugungsdaten

Hinterstein et al. entwickelten eine systematische Methode zur Dehnungs- und
Texturanalyse von Piezokeramiken durch Rietveld-Verfeinerung, genannt STRAP
(Strain, Texture, and Rietveld Analysis for Piezoceramics)13, 14, 42, 103. In dieser
Arbeit wurden für alle Proben die tetragonalen P4mm- und orthorhombischen
Amm2-Phasen für die Verfeinerung verwendet. Mit dieserMethode ist es möglich,
die vorhandenen Phasen und die durch das elektrische Feld verursachte Phasen-
umwandlungen zu quantifizieren. Es ist auch möglich, den Beitrag der makro-
skopischen Dehnungsmechanismen zu quantifizieren: die Kristallgitterdehnung,
die Domänenwechseldehnung und die Phasenumwandlungsdehnung. Auf diese
Weise ist es möglich, eine piezoelektrische Dehnungshysterese aus den durch
Beugung gewonnenen Strukturdaten zu rekonstruieren, wie es in Abbildung 4.43
in Abschnitt 4.3.4 dieser Arbeit geschieht.
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Die durch Röntgenbeugung und Neutronenbeugung gewonnenen Daten wurden
mit den Programmen Fit2d104, Fullprof105 und MAUD106 analysiert und bear-
beitet. In einer ersten Verfeinerung des ungepolten Zustands wurden die Atom-
positionen, die Gitterparameter sowie die Mikrodehnungs- und Größenparameter
verfeinert. Für die STRAP-Analyse wurden die Gitterparameter, die Gitterdeh-
nung und die Texturparameter verfeinert. Um die Phasenumwandlung zu berück-
sichtigen, wurden die Skalenparameter der einzelnen Phasen verfeinert und der
Hintergrund durch eine linear interpolierte Hintergrundfunktion berücksichtigt.
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.1 Korngrößeneinfluss auf die Eigenschaften

4.1.1 Übersicht der hergestellten Proben

Nach Optimierung der Sintermethoden und -parameter wurden Proben mit un-
imodaler Korngrößenverteilung erhalten. Einzelheiten zum Sinterverfahren, zur
durchschnittlichen Korngröße und zur relativen Dichte der Proben sind in der
Tabelle 4.1 aufgeführt.

In Tabelle 4.1 sind 11 Proben aufgeführt. Sechs davon wurden mit der FAST-
Technik hergestellt, wobei zwei verschiedene Temperaturprogramme mit Halte-
zeiten bei 1150 °C und 1200 °C verwendet wurden. Die Probe mit einer mittleren
Korngröße von 0,44(1) µm und der höchsten relativen Dichte von 99(2) % un-
terscheidet sich von den anderen, da ihr Pulver zuvor zerkleinert wurde, um die
mittlere Partikelgröße des Pulvers zu verringern und eine kleinere Korngröße zu
erhalten. Die Proben mit den Korngrößen 0,73(2) und 0,80(2) µm wurden unter
identischen Sinterbedingungen hergestellt, was zu ähnlichenmittlerenKorngrößen
und relativen Dichten führte. Die Proben mit den mittleren Korngrößen 2,05(6),
2,12(6) und 2,14(6) µm wurden ebenfalls unter den gleichen Bedingungen mit
der FAST-Technik hergestellt. Das konventionelle Sinterverfahren, das bei einer
relativ hohen Temperatur von 1400 °C über 300 Minuten durchgeführt wurde,
ergab eine grobkörnige Probe mit einer mittleren Korngröße von 14,8(4) µm und
einer relativen Dichte von 97,8(1) %. Das Rapid Sintering-Verfahren, bei dem das
Aufheizen und Abkühlen auf ein Minimum reduziert wird, führte zu Proben mit
breiten Korngrößen von 0,84(3), 9,2(3) und 15,1(4) µm und einer hohen Dichte.
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Das Two-Steps Sintering-Verfahren führte zu einer Probe mit mittlerer Korngröße
von 9,1(3) µm und einer relativen Dichte von 97,5(1) %.

Tabelle 4.1: Zusammenfassung der gesinterten Proben. Diemittlere Korngröße (gmli) und die relative
Dichte sind ebenfalls angegeben.

Sinterverfahren Atmosphäre Temp. (°C) Zeit (min) gmli (µm)
Rel.

Dichte (%)
1150 3 0,44(1) 99(2)
1150 3 0,73(2) 95,9 (1)

FAST Ar / Vakuum 1150 3 0,80(2) 95,5(1)
1200 3 2,05(6) 97(2)
1200 3 2,12(6) 97(1)
1200 3 2,14(6) 98(1)

Konventionelles Luft 1400 300 14,8(4) 97,8(1)
1325 5 0,84(3) 97(2)

Rapid sintering Sauerstoff 1330 20 9,2(3) 98,4(1)
1355 20 15,1(4) 98,7(1)

Two-steps sintering Luft 1370/1150 1/900 9,1(3) 97,5 (1)

4.1.2 Mikrostruktur

Die Abbildungen 4.1 bis 4.11 zeigen das Mikrogefüge der mit den verschiedenen
Sinterverfahren erhaltenen Proben. Die Mikrostrukturen zeigen eine hohe Dichte
mit geringer Porosität und Korngrößen mit einer engen und unimodalen Korngrö-
ßenverteilung im Bereich von 0,4 bis 15,1 µm. Die mit der Linienschnittmethode
gewonnenen Daten wurden nach Länge gewichtet und zur Darstellung der Dich-
teverteilungskurve in Teil b) jeder Abbildung verwendet. Es trat keine bimodale
Korngrößenverteilung auf, was darauf hindeutet, dass abnormales Kornwachstum
mit den in dieserArbeit verwendeten Präparationsmethoden erfolgreich verhindert
wurde.
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Für BT bei Raumtemperatur haben bereits mehrere Autoren7, 9, 35–39 über die Ab-
hängigkeit der elektromechanischen Eigenschaften von der Korngröße berichtet.
Das Maximum der relativen Permittivität, über das in der Literatur berichtet wird,
variiert mit der Korngröße von 0,6 µm39 bis 2,0 µm7 , wobei sich die überwie-
gende Mehrheit auf eine Korngröße um 1 µm konzentriert. Diese Diskrepanz
kann mit der Methodik der Korngrößenbestimmung, der Stöchiometrie107 und
der Verarbeitung zusammenhängen. Buscaglia und Randall6 berichten, dass die
hohen Werte der relativen Permittivität auf die Mobilität der Domänenwände und
die hohen Domänenwanddichten in diesem Korngrößenbereich zurückzuführen
sind. Sowohl die Abnahme als auch die Zunahme der Korngröße führen zu einer
Abschwächung der elektromechanischen Eigenschaften, jedoch aus unterschied-
lichen Gründen. Mit der Verringerung der Korngröße nimmt die Mobilität der
Domänenwände aufgrund der Klemmwirkung der Korngrenzen ab. Mit zuneh-
mender Korngröße verringert sich die Dichte der Domänenwände, wobei nach
Arlt et al.9 die Breite der Domänen proportional zur Quadratwurzel der Korngrö-
ße ist. In dieser Arbeit wird dieser Korngrößenbereich zwischen 0,6 und 2 µm
hervorgehoben und als Korngrößenbereich mit höherer Domänenwanddichte und
Mobilität (SDM)17 bezeichnet.

Obwohl die in dieser Arbeit ausgewählten Proben eine relative Dichte von über
95 % aufweisen, sind sie nicht vollständig verdichtet. Das bedeutet, dass die
noch vorhandene Porosität entweder zwischen den Körnern, intergranular, oder
innerhalb der Körner, intragranular, liegt. Die feinkörnigen Proben oder die Pro-
ben mit mittlerer Korngröße weisen überwiegend intergranulare Porosität auf.
Die grobkörnigen Proben 9,2(3) und 15,1(4) µm (Abbildungen 4.9 und 4.11),
die mit dem Rapid Sintering Verfahren gesintert wurden, weisen jedoch eindeu-
tig intragranulare Porosität auf. Die mit der konventionellen Methode gesinterte
Probe 14,8(4) µm (Abbildung 4.10) weist eine noch ausgeprägtere intragranulare
Porosität auf. Möglicherweise ist die bimodale Struktur der Probe mit abnor-
malem Kornwachstum und anschließendem normalem Wachstum aller abnormal
gewachsenen Körner die Ursache für die intragranulare Porosität. Dies ist wichtig
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zu betonen, da die Porosität und ihre Form die elektromechanischen Eigenschaf-
ten (Abschnitt 4.1.3) des Materials beeinflussen, wie in der Literatur dargestellt
und diskutiert wird108, 109.

Abbildung 4.1: a) REM-Gefügeaufnahme bei zwei Vergrößerungen von 1000x und 20000x und b)
Korngrößenverteilungskurve der gmli = 0,44(1) µm Probe.
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Abbildung 4.2: a) REM-Gefügeaufnahme bei zwei Vergrößerungen von 1000x und 20000x und b)
Korngrößenverteilungskurve der gmli = 0,73(2) µm Probe.

Abbildung 4.3: a) REM-Gefügeaufnahme bei zwei Vergrößerungen von 1000x und 20000x und b)
Korngrößenverteilungskurve der gmli = 0,80(2) µm Probe.
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Abbildung 4.4: a) REM-Gefügeaufnahme bei zwei Vergrößerungen von 1000x und 20000x und b)
Korngrößenverteilungskurve der gmli = 0,84(3) µm Probe.

Abbildung 4.5: a) REM-Gefügeaufnahme bei zwei Vergrößerungen von 1000x und 20000x und b)
Korngrößenverteilungskurve der gmli = 2,05(6) µm Probe.
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Abbildung 4.6: a) REM-Gefügeaufnahme bei zwei Vergrößerungen von 1000x und 20000x und b)
Korngrößenverteilungskurve der gmli = 2,12(6) µm Probe.

Abbildung 4.7: a) REM-Gefügeaufnahme bei zwei Vergrößerungen von 1000x und 20000x und b)
Korngrößenverteilungskurve der gmli = 2,14(6) µm Probe.
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Abbildung 4.8: a) REM-Gefügeaufnahme bei zwei Vergrößerungen von 1000x und 20000x und b)
Korngrößenverteilungskurve der gmli = 9,1(3) µm Probe.

Abbildung 4.9: a) REM-Gefügeaufnahme bei zwei Vergrößerungen von 1000x und 20000x und b)
Korngrößenverteilungskurve der gmli = 9,2(3) µm Probe.
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Abbildung 4.10: a) REM-Gefügeaufnahme bei zwei Vergrößerungen von 1000x und 20000x und b)
Korngrößenverteilungskurve der gmli = 14,8(4) µm Probe.

Abbildung 4.11: a) REM-Gefügeaufnahme bei zwei Vergrößerungen von 1000x und 20000x und b)
Korngrößenverteilungskurve der gmli = 15,1(4) µm Probe.
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4.1.3 Elektromechanische Eigenschaften

Die vollständigen Polarisations- und Dehnungshysteresen bei Raumtemperatur
sind in Abbildung 4.12 a) und b) für vier repräsentative Proben dargestellt. Und
die vollständigen Hysteresen des piezoelektrischen Koeffizienten (d33) und der
relativen Permittivität (ε′) sind in Abbildung 4.13 a) und b) für dieselben vier
Proben unter den gleichen Bedingungen dargestellt.

Die durch das elektrische Feld induzierten Mechanismen werden bei der 0,84(3)
µm Probe leichter aktiviert. Dies ist deutlich an der Auswertung der d33-Kurve
(Abbildung 4.13 a)) zu erkennen. Bei der 0,84(3) µm Probe steigt d33 bei niedri-
geren elektrischen Feldwerten schnell an. Bei Proben mit kleineren oder größeren
Korngrößen tritt dieser Anstieg bei höheren elektrischen Feldern auf.
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Abbildung 4.12: Vollständige Hysteresekurven von a) Polarisation und b) Dehnung für vier repräsen-
tative Proben.

Dieser Effekt spiegelt sich auch in den Polarisations- und Dehnungshysteresen
wider (Abbildung 4.12). Dahingegen wird in Abbildung 4.13 b) die relative Per-
mittivität der 0,84(3) µm Probe, obwohl sie den höchsten Wert aufweist, bei
Anlegen des elektrischen Feldes drastisch um mindestens 70% reduziert. Die
grobkörnige 9,1(3) µm Probe ist stabiler und ihre relative Permittivität reagiert
weniger auf die Wirkung des elektrischen Feldes.
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Abbildung 4.13: Vollständige Hysteresekurven von a) piezoelektrischem Koeffizienten und d) Per-
mittivität für vier repräsentative Proben.

Die relevanten charakteristischen Parameter, die aus Messungen wie in Abbildun-
gen 4.12-4.13 extrahiert wurden, sind als Funktion der Korngröße in Abbildung
4.14 a)-c) und 4.15 a)-c) dargestellt.
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Abbildung 4.14: Für alle Proben sind die Werte a) der relativen Permittivität (ε′), b) des remanenten
piezoelektrischen Koeffizienten (d33,rem) und c) der maximalen Dehnung Smax

angegeben. Der farblich gekennzeichnete Korngrößenbereich entspricht dem SDM-
Bereich.

Bei den Proben mit einer Korngröße von 0,73(2) und 0,84(3) µm erreichen die
Werte die Extrema. Die meisten Hysteresen (Abbildung 4.14 a) - c) und 4.15 a)
und b)) zeigen den maximalen Wert für eine Korngröße von 0,84(3) µm. Proben
mit einer größeren oder kleineren Korngröße haben kleinere Werte.
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Abbildung 4.15: Für alle Proben werden dieWerte von a) maximaler Polarisation Pmax, b) remanen-
ter Polarisation Prem und c) Koerzitivfeld EC gezeigt. Der farblich gekennzeichnete
Korngrößenbereich entspricht dem SDM-Bereich.

Das Koerzitivfeld EC (Abbildung 4.15 c)) zeigt das entgegengesetzte Verhalten.
Hier ist derMinimalwert für die 0,84(3) µmgroße Probe zu finden. Die Ergebnisse
bestätigen die Eigenschaften innerhalb des SDM. Im Falle der für diese Studie
verwendeten BT-Zusammensetzung ist das Maximum des SDM bei Korngrößen
von 0,73(2) und 0,84(3) µm zu finden. Der Sprung in den elektromechanischen
Eigenschaften (Abbildungen 4.14 und 4.15) in Proben mit einer Korngröße über
ca. 10 µmkannmit denAuswirkungen der intragranularen Porosität inVerbindung
gebracht werden108, 109. Wie für komplexere Systeme typisch, spielt die durch ein
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elektrisches Feld induzierte Phasenumwandlung eine entscheidende Rolle bei der
Entwicklung der ferroelektrischen Eigenschaften. Bei BT ist es möglich, dass
diese Phasenumwandlung in Abhängigkeit von der Korngröße eine wichtige Rolle
spielt. Mit dieser Studie werden ein hochkomplexes Verhalten und ein breites
Spektrum an feldinduzierten Prozessen aufgeklärt.

4.1.4 Kristallstruktur: Bulk und Oberfläche

Abbildung 4.16 zeigt die Diffraktogramme von drei ungepolten Proben mit
Korngrößenverteilungen unterhalb, innerhalb und oberhalb des SDM. Die Mes-
sung wurde in zwei Geometrien durchgeführt: die Reflexionsgeometrie (L-XRD,
4.16b)), bei der die Beugungsmuster von der Probenoberfläche erzeugt werden.
Und die Transmissionsgeometrie (S-XRD, 4.16c)), die Informationen über das
Innere (Bulk) der Proben liefert. Alle Proben weisen eine überwiegend monopha-
se tetragonale Struktur auf. Allerdings wurden in nicht quantifizierbaren Anteilen
für alle Proben einige Reflexe sekundärer Phasen von nichtstöchiometrischem
Bariumtitanat identifiziert – wie beispielsweise Ba1,054Ti0,964O2,964. Wenig in-
tensive Reflexe, die dieser sekundären Phase zugeordnet werden können, sind
in Abbildung 4.16a) bei 2,1 und 3,3 Å−1 nachweisbar. In Abbildung 4.16b), in
der die 200C-Reflexe des im Labor erhaltenen Diffraktogramms detailliert dar-
gestellt sind, ist ein zweiter Reflex erkennbar, der wie eine Schulter erscheint.
Dies ist auf die nicht gefilterte K-alpha-2-Strahlung des Geräts zurückzuführen.
Mit abnehmender Korngröße nimmt die tetragonale Reflexsaufspaltung des 200C
Reflexes (002T und 200T ) ab und die Reflexe werden breiter. Im Folgenden stehen
die Indizes T, O und C für tetragonale, orthorhombische und kubische Indizie-
rung. Während die Reflexverbreiterung ein Effekt der abnehmenden Korngröße
aufgrund von Größeneffekten bei der Beugung ist, resultiert die verringerte Re-
flexaufspaltung aus zunehmenden Spannungen und verringerten Domänengrößen,
wie kürzlich in der Literatur beschrieben6, 34.
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4 Ergebnisse und Diskussion

Abbildung 4.16: Diffraktogramm von verschiedenen Geometrien. Für Proben mit Korngrößen unter-
halb, innerhalb und oberhalb des SDM. (a) Vollständiges Diffraktogramm aus der
Reflektionsgeometrie (L-XRD), (b) 002T - und 200T -Reflexe aus L-XRD und (c)
002T - und 200T -Reflexe aus S-XRD.

Ein weiterer Effekt, der gleichzeitig mit der Verringerung der Korngröße unter 1
µm auftritt, ist der Temperaturanstieg bei der tetragonal-orthorhombischen Pha-
senumwandlung, die bei grobkörnigem BT110 zwischen 0 und 10 °C stattfindet.
Bei Korngrößen kleiner als 0,3 µm findet diese Umwandlung bei etwa 20 °C
statt110, 111. Wie in Abbildung 4.1-4.11 zu sehen ist, besteht die Keramik aus
einer Korngrößenverteilung, wobei nur ein Teil dieser Körner von diesem Effekt
betroffen ist.

Die durch Rietveld-Verfeinerung erhaltenen Gitterparameter und die berechneten
Gitterverzerrungen sind in Abbildung 4.17 grafisch dargestellt und in Tabelle 4.2
zusammengefasst. Die Proben mit Korngrößen oberhalb des SDM haben ähnliche
Gitterparameter und zeigen keineUnterschiede zwischen S-XRDund L-XRD. Bei
Korngrößen unterhalb des SDM nimmt die Einheitszellenverzerrung, ηT , deutlich
ab. Die Proben innerhalb des SDM zeigen den Übergang zwischen den großen
und den kleinen Korngrößen.
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4.1 Korngrößeneinfluss auf die Eigenschaften

Abbildung 4.17: a) Gitterparameter und b) Einheitszellenverzerrung aus der Rietveld-Verfeinerung
von L-XRD- und S-XRD-Daten.

Tabelle 4.2: Zusammenfassung der verfeinerten Werte, die aus Diffraktogrammen berechnet wurden,
die sowohl im Labor (L-XRD) als auch am Synchrotron (S-XRD) für BaTiO3 mit
verschiedenen Korngrößen gewonnen wurden.

gmli (µm) a (Å) c (Å) ηT (%) V/VO p(V ) (GPa)
L-XRD S-XRD L-XRD S-XRD L-XRD S-XRD L-XRD S-XRD L-XRD S-XRD

0,44(1) 3,9971(2) 4,0019(1) 4,0106(3) 4,0180(1) 0,34(1) 0,404(3) 0,9950(2) 0,9973(1) 0,7(2) 0,4(1)
0,84(3) 3,9945(2) 3,99800(2) 4,0246(3) 4,03419(3) 0,75(1) 0,905(1) 0,9971(2) 0,9993(1) 0,4(2) 0,09(4)
2,05(6) 3,9953(1) 3,99659(1) 4,0329(2) 4,03702(3) 0,94(1) 1,012(1) 0,9996(1) 0,99935(4) 0,1(1) 0,09(3)
2,14(6) 3,9951(2) 3,99632(1) 4,0323(2) 4,03661(2) 0,93(1) 1,008(1) 0,9993(2) 0,99911(4) 0,1(1) 0,12(3)
9,1(3) 3,9951(1) 3,99771(3) 4,0347(1) 4,0374(1) 0,990(3) 0,993(2) 0,9999(1) 1,0000(1) 0,01(5) 0,0(1)
9,2(3) 3,9965(2) 3,99708(2) 4,0294(3) 4,0372(1) 0,82(1) 1,004(2) 0,9993(2) 0,9996(1) 0,1(2) 0,05(4)
15,1(4) 3,9970(1) - 4,0311(1) - 0,852(5) - 1,0000(1) - 0,0(1) -

Aus den Gitterparametern lässt sich das Volumen der Einheitszelle berechnen
(Abb. 4.18 a)). Bei kleinen Korngrößen nimmt das Volumen der Einheitszelle
deutlich ab. Der Beginn dieser Abnahme ist für den Bulk (S-XRD) geringer als für
die Oberfläche (L-XRD). Dies deutet auf zusätzliche Spannungen an der Oberflä-
che hin. Aus demVolumen der Einheitszelle kann ein quasi-hydrostatischer Druck
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4 Ergebnisse und Diskussion

p(V ) berechnet werden, wie kürzlich für Blei-Zirkonat-Titanat (PZT) gezeigt wur-
de34. Dies ist mithilfe der Birch-Murnaghan-Zustandsgleichung möglich112:

p(V ) =
3B0

2

[(
V0

V

) 7
3

−
(
V0

V

) 5
3

]
(4.1)

mit V0 = 64,403(4) Å3 bei einer Korngröße von 15,1(4) µm und einem Volu-
menmodul B0 = 135 GPa113. Der berechnete Druck ist in Abbildung 4.18 b)
aufgetragen.

Abbildung 4.18: a)Relatives Einheitszellvolumen und b) neu berechneter quasi-hydrostatischerDruck
aus der Rietveld-Verfeinerung von L-XRD- und S-XRD-Daten.

Für das Bulk-Material (unter Verwendung des S-XRD-Datensatzes) steigt pV auf
mehr als 300 MPa an. Dieser Wert ist etwa eine Größenordnung höher als die
Blockierkraft von Keramiken auf Bariumtitanatbasis1. Das erklärt die geringe-
re elektromechanische Reaktion bei der Probe mit einer Korngröße von 0,44(1)
µm. Dies ist jedoch genau der Spannungsbereich, der für BT-basierte Keramiken
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4.2 Bestimmung der Koexistenz und der induzierten Phasenumwandlung

mit der Dunkelfeld-Röntgenmikroskopie114 ermittelt wurde. Hier wurden Span-
nungen von bis zu 300 MPa in Bereichen mit der höchsten Domänenwanddichte
festgestellt.

4.2 Bestimmung der Koexistenz und der
induzierten Phasenumwandlung

4.2.1 Schlüsselprobe für
Synchrotron-Röntgenbeugung

Um den Ursprung der hohen Eigenschaften im SDM zu untersuchen, sind an-
spruchsvollere strukturelle Studien erforderlich. Wie Abbildung 4.16 zeigt, sind
die Reflexe der Proben mit kleinen Korngrößen aufgrund von Größeneffekten und
der hohen Dichte der Domänenwände deutlich verbreitert. Bei größeren Korngrö-
ßen werden die Reflexe jedoch schärfer und eine detaillierte Strukturuntersuchung
wird möglich. Die strukturelle Reaktion auf ein angelegtes elektrisches Feld kann
mit in-situ-Synchrotron-Experimenten und der STRAP-Analyse13 untersuchtwer-
den. Um die einzelnen Mechanismen und mögliche Phasenumwandlungen unter-
scheiden zu können, muss die Verbreiterung der Reflexe durch Probeneffekte
minimiert werden. Der ideale Kompromiss aus ausgeprägter Reaktion und klei-
ner Korngröße kann in einer Probe mit einer Korngröße von etwa 2 µm gefunden
werden.

4.2.2 Kombinierte Verfeinerung: ω = 45 °

In den folgenden Abschnitten (4.2.2 - 4.2.4) wurde eine einzige Verfeinerung
mit dem Datensatz durchgeführt, der sowohl mit dem MAD-Detektor als auch
mit dem 2D-Detektor auf kombinierte Weise gewonnen wurde. Beide Datensätze
wurden in einer einzigen Verfeinerung mit einem Strukturmodell aus einer or-
thorhombischen Amm2 und einer tetragonalen P4mm-Phase verfeinert. Die in den
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4 Ergebnisse und Diskussion

folgenden Abschnitten gezeigten Diffraktogramme (Abbildungen 4.19 bis 4.28)
wurden aufgeteilt. Die Abbildungen zeigen im Detail, wie sich unser Modell an
die gemessenen Daten anpasst. Drei Reflexe (110C , 111C und 200C) werden
dargestellt. In diesen Reflexen lässt sich klar die Überlagerung der Reflexe der
tetragonalen und orthorhombischen Phase erkennen. Die Ergebnisse und Über-
einstimmungsfaktoren der Verfeinerungen stehen in Tabelle 4.3 am Ende dieses
Abschnitts.

Man muss darauf hinweisen, dass die Qualität der Verfeinerungen in einigen
Abbildungen gewisse Schwächen zeigt. Der Hauptgrund dafür ist, dass alle Ori-
entierungen der Probe in einem einzigen globalen Fit zusammen ausgewertet
wurden. Diese vereinfachte Methode führt zwangsläufig zu etwas höheren Ab-
weichungen, vor allem beim maximal angelegten elektrischen Feld (Rp = 22,2 %,
Rwp = 17,0 %) und im remanenten Zustand (Rp = 21,7 %, Rwp = 15,4 %), im
Vergleich zum ungepolten Zustand (Rp = 17,7 %, Rwp = 10,1 %). Diese Werte
stehen in Tab. 4.3. Die höheren Werte zeigen, dass das einfache Strukturmodell
mit zwei Phasen nicht ausreicht, um alle beobachteten Effekte vollständig zu er-
klären. Gründe dafür können kleine Unterschiede in der Ausrichtung und Position
der Probe während derMessungen sein, mögliche Verkippungen, strukturelle Feh-
ler im Material selbst wie Kristalldefekte oder lokale Spannungen, und Beiträge
von Domänenwänden, deren Struktur nicht genau imModell enthalten ist. Solche
Fehlerquellen erschweren es, dass die Verfeinerung die experimentellen Daten
genau wiedergibt.

4.2.2.1 Ungepolte Probe

Abbildung 4.19 zeigt die Rietveld-Verfeinerung mit Daten aus dem hoch winkel-
auflösenden MAD-Detektor99 von einer ungepolten Probe mit einer mittleren
Korngröße von 2,05(6) µm. In Abbildung 4.19a) zeigen die beobachteten Daten
(Iobs) zwei deutlich sichtbare Reflexe bei den Winkelpositionen 4,1861 ° (101T )
und 4,2063 ° (110T ). Allerdings ist die Vertiefung zwischen ihnen nicht tief genug,
was darauf hinweist, dass sich dort ein weiterer Reflex, nämlich 111O, befindet.
Die Reflexe 002O und 020O verstärken und verbreitern den Reflex 101T . In
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4.2 Bestimmung der Koexistenz und der induzierten Phasenumwandlung

Abbildung 4.19b) zeigt sich keine Aufspaltung des Reflexes, jedoch führt eine
leichte Verbreiterung und Verzerrung des Reflexes 111T zu den Reflexen 102O
und 120O. In Abbildung 4.19c) wird die Erhöhung im Intensität zwischen den
Reflexen 002T und 200T durch den Reflex 022O verursacht. Zusätzlich führt der
Reflex 200O zu einer leichten Verzerrung des beobachteten Reflexes an dieser
Position.

MAD-Detektordaten mit ω = 45° der ungepolten Probe

Abbildung 4.19: Verfeinerung mit hochauflösenden MAD-Beugungsdaten von einer ungepolten Pro-
be mit 2,05(6) µmKorngröße. Probenorientierungω = 45°. a) 110C , b) 111C und c)
200C Reflexe. Das Strukturmodell besteht aus einer orthorhombischen Phase (IO)
und einer tetragonalen Phase (IT ).
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4 Ergebnisse und Diskussion

Die MAD-Daten zeigen, dass ein einphasiges Strukturmodell nicht in der Lage
wäre, die Intensitäten zwischen den aufgespaltenen Reflexen wie dem 110C (Ab-
bildung 4.19a)) oder dem 200C (Abbildung 4.19c)) Reflex zu modellieren. Der
2θ-Bereich der 200C-Reflexe ist mit 0,12° doppelt so groß wie der Bereich für
die 110C- und 111C-Reflexe mit 0,06°. Daher zeigen alle Teile von Abbildung
4.19 das gleiche Vergrößerungsverhältnis. Die orthorhombische Phase sorgt für
zusätzliche Intensität. In früheren Veröffentlichungen über Blei-Zirkonat-Titanat
(PZT) konnten die zusätzlich Reflex mit Domänenwandbeiträgen und Effekten
der Domänenmorphologie in Verbindung gebracht werden34, 115, 116.

Abbildung 4.20 zeigt die Verfeinerung mit den Daten des 2D-Detektors im hoch-
auflösenden Abstand von 2250 mm98. Das gleiche Experiment wird wiederholt,
aber diesmal mit einem Detektor, der eine geringere Winkelauflösung hat. In Ab-
bildung 4.20a) ist der beobachtete Reflex nicht aufgespalten wie in Abbildung
4.19a). Das liegt daran, dass eine geringere Winkelauflösung dazu führt, dass sich
die Reflexe überlagern. Dadurch sind höchstens eine Schulter und einige Verzer-
rungen zu sehen, die durch die Überlagerung von drei Reflexen der Phase Amm2

mit zwei Reflexen der Phase P4mm entstehen. In Abbildung 4.20b) gibt es kaum
Unterschiede, da die Reflexe bereits mit hoher Winkelauflösung überlagert waren.
In Abbildung 4.20c) sind die Reflexe 002T und 200T stark genug aufgespalten,
sodass sie sich nicht überlagern, mit Ausnahme der Reflexe 200T und 200O.
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2D-Detektordaten der ungepolten Probe

Abbildung 4.20: Verfeinerung mit 2D-Detektordaten von einer ungepolten Probe mit 2,05(6) µm
Korngröße. a) 110C , b) 111C und c) 200C Reflexe. Das Strukturmodell besteht aus
einer orthorhombischen Phase (IO) und einer tetragonalen Phase (IT ).

Die Verfeinerung zeigt deutlich, dass ein Einphasenstrukturmodell die Beobach-
tungen nur unzureichend beschreibt. Es treten jedoch keine ausgeprägten Reflexe
auf, die eindeutig auf eine orthorhombische Sekundärphase hinweisen. Aus der
Literatur ist bekannt, dass Korngrößeneffekte6 und Spannungen117 die Umwand-
lungstemperatur von der tetragonalen in die orthorhombische Phase auf höhere
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Werte verschieben können110, 111. Die für eine signifikante Verschiebung der Um-
wandlungstemperatur erforderlichen Spannungen können an den Domänenwän-
den auftreten und das Materialverhalten bei einer hohen Domänenwanddichte
beeinflussen34. Das Strukturmodell sollte jedoch nicht als klassische Phasen-
koexistenz zwischen einer tetragonalen und einer orthorhombischen Phase im
ungepolten Zustand interpretiert werden. Die verfeinerten Phasenanteile in Tabel-
le 4.4 zeigen, dass diese Probe starke Realstrukturbeiträge von Domänenwänden
enthält. Der orthorhombische Phasenanteil im ungepolten Zustand ist als Ab-
weichung von der langreichweitigen durchschnittlichen tetragonalen Struktur zu
interpretieren. Da mehr als 40% dieser Phase bestimmt wurden, liegt diese Probe
gut im SDM-Bereich und enthält eine hohe Domänenwanddichte, was die ho-
hen Eigenschaften erklärt, die in Abbildung 4.14a)-c) und Abbildung 4.15a)-c)
dargestellt sind.

Die Verfeinerungsdiagramme der 2D-Detektordaten zeigen die Herausforderun-
gen der strukturellen Charakterisierung von feinkörnigem BT (Abbildung 4.20).
Hier ist zu beachten, dass die 2θ-Bereiche der 110C (Abbildung 4.20a)), 111C
(Abbildung 4.20b)) und 200C (Abbildung 4.20c)) Reflexe mit 0,12° gleich sind.
Aufgrund einer wesentlich breiteren Profilfunktion ist die Reflexaufspaltung des
110C Reflexes weniger sichtbar. Mit den 2D-Detektordaten allein lässt sich eine
orthorhombische Sekundärphase nicht rechtfertigen. Die Verfeinerung mit dem
zweiphasigen Strukturmodell erklärt die Intensitäten jedoch angemessen.

4.2.2.2 Probe im remanenten Zustand

Abbildung 4.21 zeigt die gleichen Reflexe aus der Verfeinerung mit MAD-Daten
für eine gepolte Probe im remanenten Zustand bei 0 kV/mm. Die gleiche Probe
wie in Abbildung 4.19 und Abbildung 4.20 wurde mit 2 kV/mm in fünf bipolaren
Zyklen gepolt. Da das angelegte Feld eine Textur erzeugt, spielt die Ausrichtung
der Probe eine entscheidende Rolle. In Abbildung 4.21 ist die Probe mit ω = 45°
ausgerichtet.
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MAD-Detektordaten mit ω = 45° des remanenten Zustand bei 0 kV/mm

Abbildung 4.21: Verfeinerung mit hochauflösenden MAD-Beugungsdaten von einer gepolten Probe
im remanenten Zustand mit 2,05(6) µm Korngröße. Probenorientierung ω = 45°. a)
110C , b) 111C und c) 200C Reflex. Das Strukturmodell besteht aus einer orthor-
hombischen Phase (IO) und einer tetragonalen Phase (IT ).

Die Reflexe 110C (Abbildung 4.21a)) zeigen deutlich den Einfluss zusätzlicher
Reflexe, die der orthorhombischen Phase zugeordnet werden können. Der Reflex
002O erzeugt eine asymmetrische Schulter auf der linken Seite des beobachteten
Reflexes. Die Reflexe 020O und 111O tragen zur Intensität zwischen den Reflexen
101T und 110T der tetragonalen Phase bei. Der Reflex 111C (Abbildung 4.21b))
zeigt eine Aufspaltung, die in einer reinen tetragonalen Symmetrie nicht auftreten
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würde. Der Reflex 102O verursacht eine Asymmetrie auf der linken Seite des
Reflexes 111T , während der Reflex 120O eine auf der rechten Seite bewirkt. Der
Reflex 200C (Abbildung 4.21c)) zeigt eine leichte Intensitätszunahme zwischen
den tetragonalen Reflexen 002T und 200T , verursacht durch den Reflex 022O.
Zusätzlich entsteht eine kleine Asymmetrie auf der rechten Seite des Reflexes
200T , die durch den Reflex 200O hervorgerufen wird.

Das zweiphasige Strukturmodell, das eine orthorhombische und eine tetragonale
Phase enthält, kann die Intensitäten der beobachteten Reflexe gut erklären. Im
Vergleich zu den Diffraktogrammen der ungepolten Probe (Abbildung 4.19) sind
kleine Unterschiede erkennbar. Die Reflexe der orthorhombischen Phase sind
stärker ausgeprägt, was darauf hinweist, dass ihr Anteil durch die angewendeten
elektrischen Feldzyklen verändert wurde. Wie bereits bei PZT14, 47, 48 beobachtet,
veranschaulicht dieser Reflex sehr gut die feldinduzierten Phasenumwandlungen
und ein ähnlicher Effekt wurde bereits von Gosh et al.7 für BT berichtet. In dieser
Arbeit können die zusätzlichen Reflexe zusammenmit anderen eindeutig als ferro-
elektrische orthorhombische Phase interpretiert werden, die durch das elektrische
Feld induziert wird. Die Probe enthält immer noch eine hohe Domänenwanddich-
te, aber die orthorhombische Phase wurde durch das elektrische Feld induziert
und kann durch die beobachteten Reflexe eindeutig identifiziert werden. Auch hier
sind die 2D-Detektordaten aufgrund der unzureichenden Winkelauflösung nicht
in der Lage, die Details der Phasenumwandlung zu erkennen (Abbildung 4.22).

Der Reflex 110C in Abbildung 4.22a) weist Asymmetrien auf. Diese entstehen
durch die Überlagerung von fünf Reflexen. Die begrenzte Winkelauflösung des
2D-Detektors reicht nicht aus, um diese Struktur korrekt aufzulösen. In Abbildung
4.22b) zeigt der beobachtete Reflex 111C fast keine Asymmetrien, obwohl er aus
der Überlagerung von drei Reflexen resultiert. Der Reflex 200C in Abbildung
4.22c) deutet jedoch darauf hin, dass hier etwas vorhanden ist, das in den anderen
Reflexen nicht sichtbar ist. Eine leichte Intensität wird zwischen den tetragonalen
Reflexen 002T und 200T erkennbar. Aufgrund der hohen Winkelauflösung des
MAD-Detektors (Abbildung 4.21) wissen wir, dass diese Intensität vom Reflex
022O der orthorhombischen Phase stammt. Früher in der Literatur wurde dieser
Reflex mit der pseudokubischen oder monoklinen Phase korreliert7, 118.

66



4.2 Bestimmung der Koexistenz und der induzierten Phasenumwandlung

2D-Detektordaten des remanenten Feldzustandes 0 kV/mm

Abbildung 4.22: Verfeinerung mit 2D-Detektordaten von einer gepolten Probe im remanenten Zu-
stand bei 0 kV/mm mit 2,05(6) µm Korngröße. a) 110C , b) 111C und c) 200C
Reflex. Das Strukturmodell besteht aus einer orthorhombischen Phase (IO) und ei-
ner tetragonalen Phase (IT ).

Der 2D-Detektor bietet zwar eine hohe Statistik und Texturinformationen, aber
keine hohe Winkelauflösung. Der MAD hat trotz der geringen Statistik eine sehr
hoheWinkelauflösung, welche die Detektierung von Reflexen ermöglicht, die sehr
nahe beieinander liegen oder sich in den 2D-Detektordaten überlagern. Selbst die
höchste Auflösung des 2D-Detektors reicht nicht aus, um die deutlichen Reflexe
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der orthorhombischen Phase zu erkennen. Dies zeigt deutlich, dass nur hoch
winkelauflösende Daten die Besonderheiten der feldinduzierten Prozesse in BT
abbilden.

4.2.2.3 Probe im angelegten Feldzustand

Abbildung 4.23 zeigt die Diffraktogramme derselben Probe, diesmal mit dem
gleichen Orientierungswinkel ω = 45 ° und einem angelegten elektrischen Feld
von 2 kV/mm. In diesem Zustand ist das Kristallgitter der Probe gestreckt und
steht unter Spannung durch das elektrische Feld. Die feldinduzierte Umwandlung
der orthorhombischen Phase wird dadurch verdeutlicht.

Im Reflex 110C (Abbildung 4.23a)) sind mindestens vier Reflexe klar erkennbar.
Lediglich der Reflex 020O ist nicht deutlich sichtbar, da er von den Reflexen 101T
und 111O überlagert wird. Die charakteristischen Reflexen der orthorhombischen
Phase, 111O und 002O, treten unter diesen Bedingungen erkennbar hervor. Die
Aufspaltung der Reflexe im 111C-Reflex ist jetzt gut sichtbar (Abbildung 4.23b)).
Die Reflexe 102O und 120O heben sich stärker vom Reflex 111T der tetragonalen
Phase ab. In Abbildung 4.23c) zeigt sich die zusätzliche Intensität des Reflexes
200C . Der 022O Reflex ist jetzt deutlich ausgeprägter.

Das zweiphasige Strukturmodell, das im STRAP-Verfeinerungsprozess verwendet
wird, beschreibt die Intensität der Beugungsreflexe vollständig. Die Intensitäten
der orthorhombischen Phase nehmen unter dem Einfluss des elektrischen Feldes
zu, was darauf hinweist, dass diese Phase durch das Feld begünstigt wird.
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MAD-Detektordaten mit ω = 45° des angelegten Feldzustandes 2 kV/mm

Abbildung 4.23: Verfeinerung mit hochauflösenden MAD-Beugungsdaten von einer gepolten Probe
im Zustand des angelegten Feldes bei 2 kV/mmmit 2,05(6) µmKorngröße. Proben-
orientierung ω = 45 °. a) 110C , b) 111C und c) 200C Reflex. Das Strukturmodell
besteht aus einer orthorhombischen Phase (IO) und einer tetragonalen Phase (IT ).

Abbildung 4.24 zeigt das Diffraktogramm, das mit dem 2D-Detektor unter densel-
ben Bedingungen für dieselbe Probe aufgenommen wurde. In Abbildung 4.24a)
sind alle fünf Reflexe überlagert und erscheinen als ein breiter, leicht verzerrter
Reflex. Gleiches ist in Abbildung 4.24b) zu sehen. In Abbildung 4.24c) ist die
integrale Intensität des Reflexes 022O vergleichbar mit der des Reflexes 002T .
Allerdings kann das Modell im Verfeinerungsprozess nicht genauer angepasst
werden, da der 2D-Detektor eine zu geringe Winkelauflösung hat.
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2D-Detektordaten des angelegten Feldzustandes 2 kV/mm

Abbildung 4.24: Verfeinerung mit 2D-Detektordaten von einer gepolten Probe im angelegten Feld-
zustand bei 2 kV/mm mit 2,05(6) µm Korngröße. a) 110C , b) 111C und c) 200C
Reflex. Das Strukturmodell besteht aus einer orthorhombischen Phase (IO) und ei-
ner tetragonalen Phase (IT ).

In der folgendenTabelle 4.3 sind dieVerfeinerungsergebnisse für die Schlüsselpro-
be bei einer Probenorientierung ω = 45 ° aufgeführt. Die Kristallgitterparameter
sowie die Übereinstimmungsfaktoren für den ungepolten, den angelegten Feld-
und den remanenten Zustand.
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Die Tabelle 4.3 zeigt auf, dass der Gitterparameter aT im ungepolten Zustand am
größten ist. Wenn das elektrische Feld angelegt wird, erreicht aT seinen kleinsten
Wert. Im remanenten Zustand bleibt er auf einem mittleren Wert zwischen den
beiden anderen Zuständen. Der Gitterparameter cT hingegen ist im remanenten
Zustand am größten und erreicht seinen kleinsten Wert unter dem Einfluss des
elektrischen Feldes. Die Verzerrung der Einheitszelle (ηT ) zeigt ein ähnliches
Verhalten: Sie ist bei 2 kV/mm am geringsten und im remanenten Zustand am
größten.

Die Gitterparameter der orthorhombischen Phase (Amm2) verhalten sich anders
als die der tetragonalen Phase (P4mm). Der Parameter aO ist im ungepolten
Zustand am größten, verringert sich unter dem elektrischen Feld und sinkt im
remanenten Zustand weiter. Der Parameter bO folgt einem ähnlichen Muster:
Er ist im ungepolten Zustand am höchsten, im elektrischen Feld am niedrigsten
und nimmt im remanenten Zustand einen mittleren Wert ein. Der Parameter cO
hingegen hat seinen kleinsten Wert im ungepolten Zustand und zeigt nur geringe
Schwankungen zwischen dem Feldmaximum und dem remanenten Zustand. Die
Verzerrung der Einheitszelle ηO ist im ungepolten Zustand minimal. Durch das
elektrische Feld nimmt sie um zwei Größenordnungen zu, und auch nach demEnt-
fernen des Feldes bleibt ein Teil der Verzerrung im remanenten Zustand erhalten.
Diese Werte und ihr Verhalten müssen unter Berücksichtigung der Tatsache ana-
lysiert werden, dass die Phasen P4mm und Amm2 koexistieren. Dies erschwert
die Interpretation der Feldwirkung auf die Kristallebenen, da verschiedene Rich-
tungen und strukturelle Symmetrien auf komplexe Weise interagieren.

Die Parameter Rp und Rwp sind Gütemaße zur Bewertung der Qualität der Ver-
feinerung; kleinere Werte deuten auf eine bessere Anpassung hin. Je kleiner diese
Werte, desto mehr stimmt das theoretische Modell mit den experimentellen Daten
überein. Beide Faktoren zeigen ein ähnliches Verhalten: Sie sind im ungepolten
Zustand am kleinsten und erreichen ihren höchsten Wert unter der Einwirkung
des elektrischen Feldes. In Systemen mit Phasenkoexistenz und Messungen unter
elektrischem Feld gelten Werte zwischen 10 % und 25 % als Hinweis auf eine
gute Anpassung.
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Tabelle 4.3: Verfeinerungsergebnisse und Übereinstimmungsfaktoren der Probe mit einer durch-
schnittlichen Korngröße von 2,05(6) µm im ungepolten, maximalen Feld (2 kV/mm)
und remanenten (0 kV/mm) Zustand.

Parameter Ungepolt Maximum Feld Remanent
(2 kV/mm) (0 kV/mm)

aT 3,995447(5) Å 3,995230(13) Å 3,995387(6) Å
cT 4,034841(15) Å 4,03408(3) Å 4,035315(12) Å
VT 64,41 Å3 64,39 Å3 64,41 Å3

ηT 0,9860(5) % 0,9723(11) % 0,9993(5) %
aO 3,994877(15) Å 3,994372(16) Å 3,993970(17) Å
bO 5,67921(5) Å 5,67242(3) Å 5,67382(2) Å
cO 5,67891(3) Å 5,68683(4) Å 5,68617(4) Å
VO 64,42 Å3 64,43 Å3 64,43 Å3

ηO 0,0054(14) % 0,2540(11) % 0,2176(12) %
Rp 0,177 0,222 0,217
Rwp 0,101 0,170 0,154

In diesem Abschnitt wurde die kombinierte Verfeinerung auf Grundlage von Da-
tensätzen vorgestellt, die sowohl mit dem hochauflösenden MAD-Detektor als
auch mit dem 2D-Detektor mit hoher statistischer Genauigkeit erfasst wurden. Es
wurde deutlich, dass eine hohe Winkelauflösung notwendig ist, um die Struktur
aufzulösen, die als Koexistenz der tetragonalen PhaseP4mm und der orthorhom-
bischen Phase Amm2 erscheint. Die Kristallstruktur des Materials reagierte auf
das elektrische Feld..

4.2.3 Kombinierte Verfeinerung: ω = 90 ° und 0 °

In Abschnitt 4.2.2 wurde gezeigt, dass die mit dem 2D-Detektor gesammelten Da-
ten nicht für ein einphasiges tetragonales P4mm-Verfeinerungsmodell ausreichen.
Ein Verfeinerungsmodell auf der Basis von zwei Phasen, tetragonalem P4mm
und orthorhombischem Amm2, ist aufgrund der mangelnden Winkelauflösung
ebenfalls nicht möglich. Der MAD-Punktdetektor mit hoher Winkelauflösung
lieferte ausreichend Daten für die zweiphasige Verfeinerung mit einer ω = 45°-
Ausrichtung der Probe. Es ist wichtig nochmals zu betonen, dass die Verfeinerung
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4.2 Bestimmung der Koexistenz und der induzierten Phasenumwandlung

gemeinsam für alle Daten durchgeführt wurde, also für alle ω gleichzeitig. In
den einzelnen Abschnitten werden lediglich die verschiedenen Orientierungen
der Probe (ω) gesondert hervorgehoben und im Detail diskutiert. Das elektrische
Feld wirkt immer in derselben Richtung relativ zur Probe. Die Elektroden sind fest
auf der Probe angebracht und ihre Position ändert sich nicht. Was sich ändert, ist
der Winkel zwischen dem einfallenden Strahl und dem elektrischen Feld. Durch
die Änderung von ω erfüllen jeweils andere Netzebenen die Bragg-Bedingung.
Dadurch erhält man strukturelle Informationen aus verschiedenen Richtungen
innerhalb des Kristallgitters der Probe.

Dieser Abschnitt zeigt ausgewählte Ausschnitte der Diffraktionsmuster und der
Verfeinerungsergebnisse für die Orientierung senkrecht und parallel zum elektri-
schen Feld. Der Winkel ω stammt aus dem experimentellen Aufbau. Bei dessen
Betrachtung in Bezug zur Richtung des elektrischen Feldes bedeutet ω = 90◦,
dass die Ausrichtung parallel zum elektrischen Feld ist, und ω = 0◦, dass sie
senkrecht dazu ist. Eine detaillierte Darstellung der Verfeinerung für Probenori-
entierungen ω = 90° und 0° sowohl im Zustand mit maximalem elektrischem Feld
von 2 kV/mm als auch im remanenten Zustand sind in den Abbildungen 4.25 bis
4.28 zu sehen.

Abbildung 4.25 zeigt das Diffraktogramm und die Verfeinerung für die Schlüs-
selprobe mit einer mittleren Korngröße von 2,05(6) µm parallel zur Anwendung
des elektrischen Feldes von 2 kV/mm. Die Aufspaltung in den Reflexen 110C in
Abbildung 4.25a) sowie die Schultern, die in den Reflexen 111C in Abbildung
4.25b) zu sehen sind, unterstreichen, dass ein Verfeinerungsmodell, das nur die
tetragonale P4mm-Phase verwendet, unzureichend ist.

In Abbildung 4.25a) kann man eine leichte Verschiebung der Reflexe 002O und
101T nach links erkennen. Dies zeigt einen vergrößerten Abstand der Kristallebe-
nen, verursacht durch die Dehnung des Gitters unter dem Einfluss des elektrischen
Feldes. Mindestens vier der fünf Reflexe sind gut sichtbar, lediglich der Reflex
020O ist überlagert. In Abbildung 4.25b) sind alle drei Reflexe deutlich zu se-
hen, und auch hier ist die Verschiebung nach links erkennbar. Der dominierende
Reflex ist hier 102O, während in Abbildung 4.23b) (bei ω = 45 °) der Reflex
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120O stärker war. Abbildung 4.25c) zeigt, dass der Reflex 200T schwächer wird,
während der Reflex 002T stärker wird. Dies deutet auf eine Neuausrichtung der
ferroelektrischen Domänen in Richtung des angelegten elektrischen Feldes hin.
Eine Verschiebung nach links ist hier nur bei den Reflexen 002T und 022O zu
sehen. Die Reflexe 200T und 200O zeigen keine Verschiebung, da diese Ebenen
senkrecht zum elektrischen Feld stehen und deshalb nicht gedehnt werden.

MAD-Detektordaten mit ω = 0° des angelegten Feldzustandes 2 kV/mm

Abbildung 4.25: Verfeinerung mit MAD-Daten von einer gepolten Probe im Zustand des angelegten
Feldes bei 2 kV/mm mit 2,05(6) µm Korngröße. Probenorientierung ω = 0°. a)
110C , b) 111C und c) 200C Reflex. Das Strukturmodell besteht aus einer orthor-
hombischen Phase (IO) und einer tetragonalen Phase (IT ).
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Wird die Probe gepolt, richten sich die ferroelektrischen Domänen in Richtung
des elektrischen Feldes aus. Dies führt zu einer Veränderung der Kristallstruktur,
welche in den Diffraktogrammen sichtbar wird. Ist der Winkel ω parallel zum
elektrischen Feld, nimmt die Intensität des Reflexes 002T zu und er verschiebt
sich nach links. Gleichzeitig wird der Reflex 200T schwächer. Das zeigt, dass eine
Umorientierung der Domänen in Richtung des Feldes stattgefunden hat. Wenn die
Probe hingegen in einem Winkel von ω = 45° ausgerichtet ist (Abbildungen 4.19
und 4.21), lässt sich keine klare verbleibende Ausrichtung der ferroelektrischen
Domänen erkennen.
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MAD-Detektordaten mit ω = 0° des remanenten Feldzustandes 0 kV/mm

Abbildung 4.26: Verfeinerung mit MAD-Daten von einer gepolten Probe im Zustand des remanenten
Feldes bei 0 kV/mm mit 2,05(6) µm Korngröße. Probenorientierung ω = 0°. a)
110C , b) 111C und c) 200C Reflex. Das Strukturmodell besteht aus einer orthor-
hombischen Phase (IO) und einer tetragonalen Phase (IT ).

Der Reflex 110C belegt eindeutig die Existenz einer remanenten orthorhombi-
schen Phase. In Abbildung 4.26 ist die Texturierung, die durch den 200C-Reflex
sichtbar wird, bei der Probenorientierung ω = 0° nicht so deutlich erkennbar. Die
remanente orthorhombische Phase ist weiterhin durch die Reflexe 110C und 111C
erkennbar.
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Abbildung 4.27 zeigt das Beugungsmuster für dieselbe Probe, die noch unter der
Einwirkung des elektrischen Feldes steht. Im Gegensatz zur vorherigen Abbildung
ist das elektrische Feld hier parallel zum einfallenden Strahl ausgerichtet, also bei
ω = 90°.

MAD-Detektordaten mit ω = 90° des angelegten Feldzustandes 2 kV/mm

Abbildung 4.27: Verfeinerung mit MAD-Daten von einer gepolten Probe im Zustand des angelegten
Feldes bei 2 kV/mm mit 2,05(6) µm Korngröße. Probenorientierung ω = 90°. a)
110C , b) 111C und c) 200C Reflex. Das Strukturmodell besteht aus einer orthor-
hombischen Phase (IO) und einer tetragonalen Phase (IT ).
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In Abbildung 4.27a) ist der Reflex 002O deutlich schwächer als in Abbildung
4.25a). Reflexe sowohl der tetragonalen als auch der orthorhombischen Phase
sind eindeutig vorhanden. In Abbildung 4.27b) dominiert der Reflex 120O der
orthorhombischen Phase, anders als der Reflex 102O, der in Abbildung 4.25b)
stärker war. In Abbildung 4.27c) nimmt der Reflex 002T stark ab, während die
Reflexe 200T und 200O intensiver werden. Dies zeigt den Effekt der Domänenu-
morientierung, die durch das elektrische Feld verursacht wurde.

Sowohl in Abbildung 4.25 als auch in Abbildung 4.27 ist der Anteil der vor-
handenen orthorhombischen Phase von großer Relevanz. Dies wird unabhängig
von der Ausrichtung der Probe in Bezug auf den Röntgenstrahl und die Richtung
des elektrischen Feldes festgestellt, insbesondere bei der Betrachtung des 110C
Reflexes (Abbildung 4.25a) und 4.27a)).

In Abbildung 4.28 wird die Probe in einer Richtung untersucht, in der das rema-
nente elektrische Feld parallel zum einfallenden Strahl liegt, also bei ω = 90°.
Eine Textur ist durch den 200C-Reflex recht deutlich zu erkennen, insbesondere
durch die hohe Intensität des 200T -Reflexes. Dies ist zu erwarten, da dies einer
der Mechanismen ist, der die remanente Polarisation erklärt, die bei den makro-
skopischen Messungen in Abbildung 4.12a) beobachtet wurde. Die remanente
orthorhombische Phase ist auch in den 110C- und 111C-Reflexen erkennbar.
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MAD-Detektordaten mit ω = 90° des remanenten Feldzustandes 0 kV/mm

Abbildung 4.28: Verfeinerung mit MAD-Daten von einer gepolten Probe im Zustand des remanenten
Feldes bei 0 kV/mm mit 2,05(6) µm Korngröße. Probenorientierung ω = 90°. a)
110C , b) 111C und c) 200C Reflex. Das Strukturmodell besteht aus einer orthor-
hombischen Phase (IO) und einer tetragonalen Phase (IT ).

In diesem Abschnitt wurden die Ergebnisse für ω = 90◦ und ω = 0◦ präsentiert,
sowohl imZustandmitmaximal angelegtemFeld als auch im remanenten Zustand.
So lässt sich mit hoher Winkelauflösung erkennen, wie das elektrische Feld eine
Texturierung verursacht und welche Phasen nach dem Abschalten des Feldes
erhalten bleiben. In folgendemAbschnitt wird die Entwicklung der Reflexe anhand
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von zweidimensionalen Darstellungen gezeigt, die den Zusammenhang zwischen
dem Winkel ω und dem Winkel 2θ zeigen.

4.2.4 Kombinierte Verfeinerung: alle ω

Eine Darstellung der Daten und Verfeinerungen aller Probenorientierungen der
charakteristischen 110C-, 111C- und 200C-Reflexe sind inAbbildungen 4.29-4.34
zu sehen. Die Ergebnisse zeigen deutlich, dass das STRAP-Modell die feldin-
duzierte Phasenumwandlung von tetragonal zu orthorhombisch bei angelegtem
elektrischen Feld erklären kann und dass dies ein entscheidender Teil der Reakti-
on auf ein angelegtes elektrisches Feld ist. Die Daten wurden in sieben Schritten
von jeweils 15° im Winkel ω gesammelt. Zur Erinnerung: ω = 90° entspricht der
Ausrichtung parallel zum elektrischen Feld, und ω = 0° steht für die senkrechte
Ausrichtung zum elektrischen Feld.

4.2.4.1 Angelegter Feldzustand bei 2 kV/mm

Abbildung 4.29a) zeigt die Beugungsdaten des 110C-Reflexes, die unter Anwen-
dung eines maximalen elektrischen Feldes von 2 kV/mm aufgenommen wurden.
Abbildung 4.29b) zeigt das Modell, das mit der STRAP-Methode erstellt wurde,
bei dem die tetragonale und orthorhombische Phase zusammen berücksichtigt
wurden. Abbildung 4.29c) zeigt das Modell nur mit der isolierten tetragonalen
Phase und Abbildung 4.29d) das Modell nur mit der isolierten orthorhombischen
Phase.

Von der tetragonalen Phase sind zwei Reflexe zu sehen, 101T und 110T . Diese
sind besonders gut in Abbildung 4.29c) zu erkennen. Der Reflex 101T (2θ =
4,183°) zeigt seine größte Intensität beiω = 45°. Bei senkrechter Ausrichtung zum
elektrischen Feld (ω = 0°) verschiebt er sich leicht nach links und wird schwächer.
Bei paralleler Ausrichtung zum Feld (ω = 90°) nimmt die Intensität noch weiter
ab. Der Reflex 110T (2θ = 4,205°) dagegen wird bei paralleler Ausrichtung stärker
und bei senkrechter Ausrichtung schwächer.
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Von der orthorhombischen Phase sind drei Reflexe zu sehen, 002O, 020O und
111O. Diese sind besonders gut in Abbildung 4.29d) zu erkennen. Der Reflex
002O (2θ = 4,178°) ist bereits bei ω = 0° nur schwach und verliert bei steigendem
ω weiter an Intensität, bis er fast verschwindet. Die Reflexe 020O (2θ = 4,190°)
und 111O (2θ = 4,195°) liegen sehr nah beieinander und zeigen ein ähnliches
Verhalten bei unterschiedlicher Intensität. Beide sind bei ω = 0° schwächer und
bei ω = 90° deutlich stärker.

MAD-Detektordaten des angelegten Feldzustandes 2 kV/mm 110C -Reflex

Abbildung 4.29: 2D-Diagramm, das den Winkel ω und 2θ des 110C -Reflexes unter einem elektri-
schen Feld von 2 kV/mm korreliert. a) Daten vom MAD-Detektor, b) verfeinertes
Zweiphasenmodell, c) verfeinerte tetragonale und d) verfeinerte orthorhombische
Phasen.

Das Zwei-Phasen-Strukturmodell ist in der Lage, die beobachteten Reflexesin-
tensitäten mit einer tetragonalen und einer orthorhombischen Phase zu erklären.
Insbesondere der 110C Reflex zeigt deutlich zusätzliche Reflexe für die orthor-
hombische Phase.
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Abbildung 4.30 zeigt den Reflex 111C , der sich aus einem Reflex der tetragonalen
Phase (111T ) und zwei Reflexen der orthorhombischen Phase (102O und 120O)
zusammensetzt. Abbildung 4.30a) zeigt die experimentell gemessenen Daten und
Abbildung 4.30b) das berechnete zweiphasige Strukturmodell. Der Reflex 111T
(2θ = 5,155°) liegt zwischen den beiden Reflexen der orthorhombischen Phase
und ist fast überlagert. Dieser Reflex ist generell schwach, wird aber bei ω = 45°
intensiver.

Der Reflex 102O (2θ = 5,148°) ist bei senkrechter Ausrichtung zum elektrischen
Feld, also bei ω = 0°, stark ausgeprägt und verliert bei zunehmendem ω allmählich
an Intensität. Der Reflex 120O (2θ = 5,158°) zeigt das entgegengesetzte Verhalten.
Er ist bei paralleler Ausrichtung zum Feld am stärksten und wird schwächer, wenn
ω kleiner wird.

MAD-Detektordaten des angelegten Feldzustandes 2 kV/mm 111C -Reflex

Abbildung 4.30: 2D-Diagramm, das den Winkel ω und 2θ aus der 111C -Reflex unter einem elek-
trischen Feld von 2 kV/mm korreliert. a) Vom MAD-Detektor erfasste Daten, b)
verfeinertes Modell.

Abbildung 4.31 zeigt das Verhalten des Reflexes 200C bei verschiedenen ω-
Winkeln unter maximalem elektrischem Feld von 2 kV/mm. Der Reflex 200C
besteht aus zwei Reflexen der tetragonalen Phase (002T und 200T ) und zwei Re-
flexen der orthorhombischen Phase (022O und 200O). Abbildung 4.31a) zeigt die
experimentell gemessenen Daten, und Abbildung 4.31b) das berechnete Modell.
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Dieses Reflexmuster der tetragonalen Phase ist am einfachsten zu verstehen. Der
Reflex 002T steht imZusammenhangmit demGitterparameter c der Einheitszelle,
während der Reflex 200T mit dem Gitterparameter a verbunden ist. Man sieht,
dass der Reflex 002T (2θ = 5,893°) bei ω = 0°, also senkrecht zum elektrischen
Feld, am intensivsten ist und schwächer wird, je weiter die Probe in ω gedreht
wird. Der Reflex 200T (2θ = 5,955°) verändert sich beim Drehen kaum. Der
beobachtete Intensitätsanstieg bei ω über 45° liegt daran, dass der überlagerte
Reflex 200O (2θ = 5,957°) aus der orthorhombischen Phase stärker wird.

Der breite und schwache Reflex 022O (2θ = 5,922°) aus der orthorhombischen
Phase wird besser sichtbar, wenn ω zwischen 15° und 75° liegt und das elektrische
Feld eingeschaltet ist. Unter diesenBedingungen ist dieser Reflex in denMessdaten
schwer zu erkennen, weshalb eine hohe Winkelauflösung nötig ist. Das Erkennen
dieses feinen Reflexes war der Auslöser und dieMotivation für diese Doktorarbeit.

MAD-Detektordaten des angelegten Feldzustandes 2 kV/mm 200C -Reflex

Abbildung 4.31: 2D-Diagramm, das den Winkel ω und 2θ des 200C -Reflexes unter einem elek-
trischen Feld von 2 kV/mm korreliert. a) Vom MAD-Detektor erfasste Daten, b)
verfeinertes Modell.

In diesem Abschnitt wurde das strukturelle Verhalten der Probe mit einer Korn-
größe von 2,05(6) µm unter dem Einfluss eines elektrischen Feldes und bei ver-
schiedenen ω-Winkeln untersucht. Die Messdaten wurden in sieben Schritten zu
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je 15° im Winkel ω aufgenommen, wobei der hochauflösende MAD-Detektor
verwendet wurde.

4.2.4.2 Remanenter Zustand bei 0 kV/mm

In den Abbildungen 4.32, 4.33 und 4.34 sind die Daten und die Verfeinerung
in allen Probeorientierungen für die charakteristischen 110C-, 111C- und 200C-
Reflexe in einem remanenten Zustand bei 0 kV/mm dargestellt.

MAD-Detektordaten des remanenten Feldzustandes 0 kV/mm 110C -Reflex

Abbildung 4.32: 2D-Diagramm, das denWinkel ω und 2θ aus der 110C -Reflex im remanenten Feld-
zustand 0 kV/mm korreliert. a) Daten vomMAD-Detektor, b) verfeinertes Zweipha-
senmodell, c) verfeinerte tetragonale und d) verfeinerte orthorhombische Phasen.
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Abbildung 4.32 kann auf ähnliche Weise beschrieben werden wie Abbildung
4.29. Allerdings befindet sich die Probe nun im remanenten Zustand, in dem das
elektrische Feld entfernt wurde. Die durch das Feld induzierte orthorhombische
Phase ist zurückgegangen, und ihre zugehörigenReflexe sind schwächer geworden.
Dafür tritt jetzt die tetragonale Phase deutlicher in den Vordergrund und wird zur
dominierenden Struktur.

Selbst im remanenten Zustand mit einem elektrischen Feld von 0 kV/mm, model-
liert das mathematische Zwei-Phasen-Modell (4.32b)) das Diagramm in a) sehr
gut. DieModelle der getrennt beobachteten tetragonalen c) und orthorhombischen
Phase d) verstärken die Koexistenz der Phasen. Das Gleiche gilt für die Reflexe
111C und 200C auf den Abbildungen 4.33 und 4.34.

MAD-Detektordaten im remanenten Feldzustand 0 kV/mm aus der 111C -Reflex

Abbildung 4.33: 2D-Diagramm, das den Winkel ω und 2θ aus der 111C -Reflex im remanenten
Feldzustand 0 kV/mm korreliert. a) Daten vom MAD-Detektor und b) verfeinertes
Zweiphasenmodell.

In Abbildung 4.33 scheint es auf den ersten Blick so, als würde sich ein Reflex mit
zunehmendem ω nach rechts verschieben. In Wirklichkeit handelt es sich jedoch
um die Überlagerung von drei Reflexen, die sich unterschiedlich verhalten. Der
Reflex 111T (2θ = 5,155°) verändert sich kaum bei ω = 0 oder 90°, gewinnt aber
deutlich an Intensität bei ω nahe 45°. Man erkennt auch eine Intensitätszunahme
beiω = 60°. Dies liegt amVerhalten des überlagerten Reflexes 120O (2θ = 5,158°),
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der bei Winkeln nahe 90° stärker wird. Die Reflexe 102O (2θ = 5,148°) und 120O
aus der orthorhombischen Phase zeigen dasselbeVerhaltenwie inAbbildung 4.30.

Abbildung 4.34 kann auf ähnliche Weise erklärt werden wie Abbildung 4.31,
jedoch zeigt sie den remanenten Zustand, nachdem das elektrische Feld entfernt
wurde. Der wichtigste Unterschied ist, dass der Reflex 022O (2θ = 5,922°) jetzt
deutlich schwächer und weniger sichtbar ist. Dominant sind nun die Reflexe der
tetragonalen Phase, nämlich 002T (2θ = 5,893°) und 200T (2θ = 5,955°). Für ω
über 45° nimmt der Reflex 200O (2θ = 5,957°) aus der orthorhombischen Phase
an Intensität zu und überlagert sich mit dem Reflex 200T .

MAD-Detektordaten im remanenten Feldzustand 0 kV/mm aus der 200C -Reflex

Abbildung 4.34: 2D-Diagramm, das den Winkel ω und 2θ aus der 200C -Reflex im remanenten
Feldzustand 0 kV/mm korreliert. a) Daten vom MAD-Detektor und b) verfeinertes
Zweiphasenmodell.

Eine durch ein elektrisches Feld induzierte Phasenumwandlung in BT ist in der
Literatur beschrieben7, aber nicht erklärt worden. Mit diesem Experiment ist es
möglich, die Art der Phasenumwandlung zu klären. Die Ergebnisse der STRAP-
Analyse in Tabelle 4.4 zeigen einen Anstieg des orthorhombischen Phasenanteils
auf 55,1(3) % im remanenten Zustand bei 0 kV/mmund 67,0(4) % imZustand des
angelegten Feldes bei 2 kV/mm. Selbst wenn die 42,0(2) % als Domänenwand-
beiträge betrachtet werden, führt dies zu einer Veränderung der Phasenanteile von
13,1 % für den remanenten und 25,0 % für den angelegten Feldzustand.
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4.2.5 Induzierte Phasenanteile als Funktion der
Korngröße

Wie die Ergebnisse zeigen, weist die Probe mit einer Korngröße von 2,05(6) µm
das ausgewogenste Erscheinungsbild mit scharfen Reflexen und einer starken,
durch ein elektrisches Feld induzierten Phasenumwandlung auf. Die dielektri-
schen und elektromechanischen Messungen zeigen jedoch, dass die Probe mit
einer Korngröße von 0,84(3) µm die besten Eigenschaften aufweist (Abbildung
4.14 und 4.15). Vergleicht man die hochauflösenden MAD-Beugungsmuster der
Proben mit Korngrößen von 2,05(6) µm und 0,84(3) µm, so spiegeln sich diese
Maxima der höchsten Eigenschaften auch in einemMaximum der feldinduzierten
Phasenumwandlung wider (Abbildung 4.35).

Tabelle 4.4: Daten zur durch ein elektrisches Feld induzierten Phasenumwandlung in BT mit zwei
verschiedenen Korngrößen und ihren jeweiligen Polarisationswerten.

Korngröße (µm) Orthorhombischer Phasenanteil (%) Polarisation (µC/cm2)
Ungepolt 2 kV/mm Remanent 2 kV/mm Remanent

0.84(3) 46.0(1.2) 82.3(1.0) 77.6(7) 25 12
2.05(6) 42.0(2) 67.0(4) 55.1(3) 18 7

Der 111O-Reflex bei etwa 2θ = 4,195° und der 022O-Reflex zwischen den 002T -
und 200T -Reflexen zeigt in der 0,84(3) µm-Probe deutlich höhere Intensität als in
der 2,05(6) µm-Probe. Dies deutet darauf hin, dass der orthorhombische Phasen-
anteil in der 0,84(3) µm-Probe unter dem angelegten elektrischen Feld drastisch
zunimmt. Die STRAP-Analyse zeigt einen orthorhombischen Phasenanteil von
67,0(4) % für 2,05(6) µm und 82,3(1,0) % für 0,84(3) µm im Zustand des ange-
legten Feldes bei 2 kV/mm. Die Zusammenfassung der quantifizierten Werte der
durch das elektrische Feld induzierten Phase sowie der maximalen Polarisation
in den beiden Hauptproben sind in Tabelle 4.4 zusammengefasst.
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4 Ergebnisse und Diskussion

Abbildung 4.35: Vergleich der hochauflösenden MAD-Beugungsmuster von zwei Proben mit Korn-
größen von 0,84(3) µm und 2,05(6) µm im angelegten Feldzustand (2 kV/mm). a)
die 110C -, b) die 111C - und c) die 200C -Reflexe bei einem Probenausrichtungs-
winkel von ω = 45°.88



4.2 Bestimmung der Koexistenz und der induzierten Phasenumwandlung

Bei Anlegen eines elektrischen Feldes (oder einer mechanischen Last) bewegen
sich die Domänenwände und die Domänenbreite ändert sich, je nach Richtung
des angelegten Feldes und der Richtung der Polarisation der Domänen. Arlt et
al.40, 119, 120 haben ein mathematisches Modell vorgeschlagen, das die Verschie-
bung einer 90°-Domänenwand proportional zur Gesamtverformung in Beziehung
setzt. Das heißt, die elektromechanischen Eigenschaften sind besser, wenn eine
hohe Domänendichte mit einer hohen Mobilität der Domänenwände vorliegt. Es
gibt einen optimalen Punkt, an dem die inneren Spannungen hoch genug sind,
um eine große Anzahl von Domänen zu erzeugen, und niedrig genug, um die
Mobilität der Domänenwände nicht zu behindern.

Das Gefüge von polykristallinemBariumtitanat zeichnet sich durch eine Korngrö-
ßenverteilung aus. Wie in Abbildung 4.1-4.11 und schematisch in Abbildung 4.36
zu sehen ist, weist die Korngrößenverteilung von Bariumtitanat ein Maximum
auf, d.h. die häufigste Korngröße liegt bei einem bestimmten Wert. Dies bedeu-
tet, dass die durchschnittliche Korngröße nicht das gesamte Gefüge der Probe
repräsentiert, sondern lediglich die am häufigsten vorkommende Korngröße. Der
Anteil dieser Korngrößenverteilung, der innerhalb des SDM (grain Size range of
higher domain wall Density and Mobility) liegt, ist ausschlaggebend für das Er-
reichen hoher elektromechanischer Eigenschaften. So weisen in dieser Arbeit die
Proben mit einer durchschnittlichen Korngröße von 0,84(3) µm (Rapid Sintering)
und 0,73(2) µm (FAST), deren Korngrößenverteilung überwiegend innerhalb des
SDM liegt, die besten Eigenschaften auf (Abbildung 4.14 und 4.15).

Abbildung 4.36: Darstellung der Korngrößenanteile im SDM, wo die Dichte und Mobilität der Do-
mänen größer ist.
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4 Ergebnisse und Diskussion

Die Koexistenz der tetragonalen und orthorhombischen Phasen spielt eine ent-
scheidende Rolle für die hohen elektromechanischen Eigenschaften. Die Pha-
sendifferenzierung wird durch die Überlagerung von Reflexen (Abbildung 4.16)
in Proben mit einer Korngrößenverteilung unterhalb des SDM erschwert, wo
interne Spannungen eine Verzerrung der Einheitszelle verhindern (Abbildung
4.17). In der 2,05(6) µm Probe mit einer Korngrößenverteilung, die teilweise
innerhalb und leicht oberhalb des SDM liegt, ist es jedoch möglich, die Koexis-
tenz von tetragonalen und orthorhombischen Phasen mit dem hochauflösenden
MAD-Detektor aufzulösen und sie mit der STRAP-Methode zu quantifizieren.
Ähnlich wie bei Keramiken auf der Basis von Blei-Zirkonat-Titanat (PZT)13, 14

oder Bismut-Natrium-Titanat121, 122 zeigt auch Barium-Titanat eine Koexistenz
benachbarter thermodynamisch stabiler Phasen. Mit dieser Koexistenz von Pha-
sen lässt sich der Ursprung der verbesserten elektromechanischen Eigenschaften
analog zu Systemen mit morphotropen Phasengrenzen erklären, bei denen eine
große strukturelle Instabilität auftritt. Damjanovic et al.122, 123 haben gezeigt, dass
das Vorhandensein dieser Instabilitäten leichte Wege für die Rotation des Pola-
risationsvektors in einem abgeflachten Profil der freien Energie schafft. Da die
Gitterverzerrung bei kleineren Korngrößen und insbesondere innerhalb des SDM
(Abbildung 4.18b)) abnimmt, ist die Aktivierungsenergie der feldinduzierten Pha-
senumwandlung geringer. Die erhöhteDomänenwanddichte inVerbindungmit der
hohen Mobilität der Domänenwände führt zu einer maximalen Reaktion auf ein
angelegtes elektrisches Feld. Bei Korngrößen unterhalb des SDM nimmt der Ein-
fluss der Domänenwände auf die Kristallstruktur zu und wie kürzlich für PZT34

und BT114 gezeigt wurde, ist die Struktur erheblichen Spannungen ausgesetzt (Ab-
bildung 4.18d)). Diese Spannungen schränken die Mobilität der Domänenwände
ein und verhindern auch die Phasenumwandlung. Außerdem nimmt die Verzer-
rung der Einheitszelle drastisch ab, was eine Voraussetzung für einen starken
Domänenumwandlungseffekt ist. Daher ist die Kombination aus hoher Domänen-
wanddichte und -beweglichkeit zusammen mit der durch ein elektrisches Feld
induzierten Phasenumwandlung die Ursache für das Maximum an Eigenschaften
im SDM.
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4.3 Analyse der elektromechanischen Mechanismen

4.2.6 Schlussfolgerungen des Abschnitts

Bis zu diesem Punkt in dieser Untersuchung ist es möglich, den Ursprung der
hohen elektromechanischen Eigenschaften von BT im Korngrößenbereich um 1
µm zu klären. Die hohe Domänenwanddichte und -beweglichkeit spielen eine
entscheidende Rolle und definieren den Korngrößenbereich des Maximums an
Eigenschaften. Das angelegte elektrische Feld induziert eine Phasenumwandlung,
die bereits in der Literatur beschrieben wurde7, 10, 124, 125. Trotz der unzureichen-
den experimentellen Auflösung, um die induzierte Phasensymmetrie zu bestim-
men, haben Ghosh et al.7 einen robusten und strukturierten Datensatz vorgelegt,
der die Teilschlussfolgerungen dieses Arbeitsabschnitts untermauert. In Überein-
stimmung mit ihrem Modell ist der Volumenanteil der induzierten Phase für die
Verstärkung der feldinduzierten Ausdehnung bei dieser Korngröße verantwort-
lich. In dieser Arbeit wurde die Natur der durch ein elektrisches Feld induzierten
tetragonal-orthorhombischen Phasenumwandlung zum ersten Mal aufgeklärt. Die
in-situ-Synchrotron-Experimente mit hoherWinkelauflösung und die quantitative
Analysemit der STRAP-Methode beweisen dies zweifelsfrei. Domänenwanddich-
te und -beweglichkeit sind zusammen mit der Phasenumwandlung die Ursache für
die Maxima der Eigenschaften im Korngrößenbereich um 1 µm. Die Ergebnisse
ermöglichen ein tieferes Verständnis der durch ein elektrisches Feld induzierten
Reaktion in dem Modellsystem Bariumtitanat und unterstreichen die Bedeutung
von Phasenumwandlungen für hohe elektromechanische Eigenschaften. Dieses
Wissen bildet die Grundlage für neue Richtlinien zur Entwicklung und Anpas-
sung neuer fortschrittlicher funktioneller Elektrokeramiken.

4.3 Analyse der elektromechanischen
Mechanismen

Dieser Abschnitt zeigt eine systematische Untersuchung, bei der die STRAP-
Methode auf Neutronenbeugungsdaten angewendet wurde. Drei Proben mit un-
terschiedlichen Korngrößen wurden analysiert und ihre Strain-Hysteresen wurden
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4 Ergebnisse und Diskussion

auf Basis eines mathematischen Modells rekonstruiert. Die in diesem Abschnitt
gezeigten Ergebnisse wurden bereits in einer früheren Veröffentlichung präsen-
tiert126.

4.3.1 Einschränkungen bei der Synchrotronstrahlung

Zuvor wurde eine feldinduzierte Phasenumwandlung in BT für Korngrößen
von 0,84(3) µm und 2,05(6) µm aufgedeckt17. Abbildung 4.37 zeigt die 2D-
Beugungsmuster dieser beiden Proben und Abbildung 4.38 zeigt Proben mit einer
Korngröße von 9,1(3) µm und mit ca. 50 µm. Die Daten wurden mit einer hohen
Winkelauflösung bei einem Abstand von 2200 mm zwischen Probe und Detektor
aufgenommen.

Mit diesem Aufbau war es nicht möglich, die feldinduzierte Phasenumwandlung
mit der STRAP-Methode anhand der 2D-Detektordaten zu quantifizieren. Die
2D-Detektordaten veranschaulichen die Auswirkung von groben Körnern auf die
Beugungsmuster. Eine detailliertere Ansicht des charakteristischen 200 Reflexes
ist in den Bildern der unteren Reihe vergrößert dargestellt. Die 200 Reflexe zeigen
kontinuierliche Beugungsringe mit gleichmäßigen Intensitätsverteilungen, insbe-
sondere bei der Probe mit einer Korngröße von 0,84(3) µm. Die Probe mit einer
Korngröße von 2,05(6) µm weist bereits geringe Intensitätsschwankungen auf,
insbesondere bei dem 200T -Reflex.
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4.3 Analyse der elektromechanischen Mechanismen

Abbildung 4.37: 2D-Beugungsmuster der P02.1 Beamline an PETRA III bei einem hochauflö-
senden Abstand von 2200 mm zwischen Probe und Detektor für Proben mit a)
0,84(3) µm und b) 2,05(6) µm Korngröße. Der untere Teil ist die Vergrößerung des
200-Reflexes 126.

Die beiden Beispiele mit einer groben Korngröße zeigen ein signifikant anderes
Beugungsbild. Die Probe mit 9,1(3) µm Korngröße weist bereits eine fleckige
Intensitätsverteilung entlang der Beugungsringe auf. Bei der Probe mit einer
Korngröße von 50 µm tragen nur wenige Körner zu den Beugungsringen bei,
was zu isolierten Intensitäten entlang des Beugungsrings führt. Der durchgehende
Beugungsring auf Abbildung 4.38b) stammt von einer Silberelektrode mit feinen
Körnern. Die Vergrößerungen in Abbildung 4.38 zeigen einen Detektorausschnitt
bei den 200 Reflexen von η2D ≈ 5°. Die Divergenz des Röntgenstrahls an der
Beamline P021 ist gering. In vielen Fällen ist das positiv, weil der Strahl dadurch
besser gebündelt ist. Allerdings führt die geringe Divergenz auch dazu, dass nur
ein kleiner Teil der Probe beleuchtet wird. Bei grobkörnigen Proben bedeutet das,
dass in diesem kleinen beleuchteten Volumen nur sehr wenige Körner enthalten
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sind. Dadurch entstehen Lücken im Beugungsmuster, weil nicht genug Kristalli-
te die Beugungsbedingungen erfüllen. Dies zeigt, dass die Probe mit 9,1(3) µm
bereits nicht mehr für hoch winkelauflösende Messungen an dieser Beamline mit
einem MAD-Detektor geeignet ist. Daher können keine korngrößenabhängigen
Studien in Richtung grober Korngrößen durchgeführt werden. Da die Winkelauf-
lösung des 2D-Detektors für diese Experimente nicht ausreichte, ist eine in situ
Untersuchung von BT für grobkörnige Proben mit Synchrotronstrahlung nicht
möglich.

Abbildung 4.38: 2D-Beugungsmuster der P02.1-Beamline an PETRA III bei einem hochauflösenden
Abstand von 2200 mm zwischen Probe und Detektor für Proben mit a) 9,1(3) µm
und b) 50 µm Korngröße. Der untere Teil zeigt die Vergrößerung der 200 Reflexe.
Die Probe mit einer Korngröße von 50 µm weist zusätzlich Elektrodenreflexe auf,
die bei der Vergrößerung vermieden wurden 126.

Abbildung 4.39a) veranschaulicht die Funktionen der instrumentellen Winkelauf-
lösung für verschiedene Detektortypen an Synchrotronstrahlführungen. Da die
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Grafik Beamlines bei verschiedenen Wellenlängen im Bereich von 30 - 60 keV
Photonenenergien vergleicht, sind die Auflösungsfunktionen als Funktion des
Streuvektors Q aufgetragen. Um die stark voneinander abweichenden Werte ver-
gleichen zu können, wird eine doppelt logarithmische Skala verwendet. Wie er-
wartet zeigt der 0DMAD-Detektor an der Beamline P02.1 die höchsteWinkelauf-
lösung, die nahe an der physikalischen Grenze liegt. Die 1D-Mythen-Detektoren
an der MS-Beamline der SLS und der MSPD-Beamline von ALBA zeigen gute
mittlere Winkelauflösungsfunktionen. Da diese Detektoren hunderte oder sogar
tausende von Kanälen (Streifen) haben können, sind die Aufnahmezeiten umGrö-
ßenordnungen kürzer als bei 0D-Detektoren. Aufgrund ihres Aufbaus sind die
Detektoren jedoch auf maximale Photonenenergien von etwa 30 keV beschränkt,
was für in-situ-Experimente in Transmissionsgeometrie nicht ausreichend ist. Die
2D-Detektoren, wie sie in den Abbildungen 4.37 und 4.38 verwendet werden,
können bei hohen Photonenenergien betrieben werden und haben aufgrund der
großen Anzahl von Pixeln (> 4 MP) kurze Aufnahmezeiten, allerdings um den
Preis einer deutlich geringeren Winkelauflösung.
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Abbildung 4.39: a) Instrumentelle Auflösungsfunktionen von Synchrotroninstrumenten mit verschie-
denen Detektoren (0D, 1D, 2D). b) Vergleich der instrumentellen Auflösungsfunk-
tionen für ausgewählte Detektoren von Synchrotroninstrumenten mit Neutronenin-
strumenten 126.
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Abbildung 4.39b) vergleicht die instrumentellenWinkelauflösungsfunktionen der
0D-, 1D- und 2D-Detektoren mit denen von Neutronenbeugungs-Beamlines. Die
Winkelauflösungsfunktion der HRPD TOF-Beamline bei ISIS ist dem Rest der
Neutronen-Beamlines deutlich überlegen und liegt sogar im gleichen Bereich
wie der 0D-Detektor der P02.1-Beamline bei PETRA III. Die meisten in-situ-
Experimente werden jedoch an Beamlines mit konstanter Wellenlänge durch-
geführt, wo die notwendige Infrastruktur für solche Studien bereits vorhanden
ist. Die Winkelauflösungsfunktionen der SPODI-Beamline am MLZ, der D20-
Beamline am ILL und der Wombat-Beamline am ANSTO liegen alle in einem
ähnlichen Bereich und sind mit den Auflösungsfunktionen des 2D-Detektors an
der P02.1-Beamline bei PETRA III vergleichbar. Dies deutet darauf hin, dass, ähn-
lich wie bei den 2D-Ergebnissen von P02.1, in situ-Experimente mit BT-Proben
aufgrund der mangelnden Winkelauflösung nicht durchführbar sind17. Die Inten-
sitäten bei Neutronenbeugungsexperimenten weisen jedoch eine deutlich andere
Verteilung auf als die bei Röntgenexperimenten. Bei Neutronenexperimenten
sind die Intensitäten hoch indizierter Reflexe deutlich höher und die Auflösungs-
funktionen weisen ein ausgeprägtes Minimum bei hohen Beugungswinkeln auf,
insbesondere bei sorgfältig ausgewählten Monochromatorwinkeln wie im Fall
des 1,49 Å-Aufbaus der Wombat-Beamline oder des 1,54 Å-Aufbaus der SPODI-
Beamline (Abbildung 4.39b)). In einer früheren Studie wurde bereits gezeigt,
dass die Daten von SPODI ähnliche strukturelle Details offenbaren können wie
hochauflösende Synchrotron-Daten mit einem 0D-Analysator-Detektor127.

Um herauszufinden, ob die in situ-Neutronenbeugung auch die strukturellen Reak-
tionen in komplexen funktionalen Materialien aufdecken kann, haben wir in situ-
Experimente mit angelegtem elektrischem Feld an BT an der Wombat-Beamline
bei ANSTO durchgeführt, ähnlich wie zuvor berichtet17. Aufgrund des größeren
Probenvolumens waren wir jedoch in der Lage, eine breite Palette von Korngrö-
ßen zu untersuchen, nämlich 0,80(2) µm, 2,12(6) µm und 14,8(4) µm. Wie aus
Abbildung 4.38 zu ersehen ist, wäre ein Synchrotron-Experiment für die Probe
mit einer Korngröße von 14,8(4) µm zwar durchführbar, würde jedoch keinen
eindeutigen Beitrag zur Beantwortung der vorliegenden Fragestellung leisten.
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4.3.2 Diffraktionsmuster von grobkörnigem BaTiO3

Abbildung 4.40 und Abbildung 4.41 zeigen gemessene Beugungsmuster und ent-
sprechende Verfeinerungen mit einem zweiphasigen Strukturmodell einer tetra-
gonalen P4mm-Phase und einer orthorhombischen Amm2-Phase der Probe mit
einer Korngröße von 14,8(4) µm. Aufgrund der deutlich größeren Probe von
3,5x3,5x20 mm3, die vollständig in den Neutronenstrahl eingetaucht ist, spielt
die Kornstatistik selbst für diese relativ großen Korngrößen keine Rolle. Außer-
dem ist die Divergenz in Neutronenexperimenten deutlich größer. Daher gibt es
größere Akzeptanzwinkel für die Entstehung von Beugungsinterferenz. Der aus-
gewählte Bereich zeigt die Reflexe 420 und 421, die im Bereich der höchsten
Winkelauflösung der Wombat-Beamline im 1,49 Å Setup liegen.

Abbildung 4.40b) und Abbildung 4.41b) zeigen, dass die Winkelauflösung hoch
genug ist, um die ausgeprägte und komplexe strukturelle Reaktion auf das ange-
legte elektrische Feld aufzulösen. Abbildung 4.40 c) und d) sowie Abbildung 4.41
a) und b) zeigen, dass die quantitative Analyse mit der STRAP-Methode zu einer
sehr genauen Anpassung führt, die alle strukturellen Merkmale der Messungen
reproduzieren kann.
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Abbildung 4.40: Probenorientierungsreihe für die Probe mit einer Korngröße von 14,8(4) µm. Ge-
messene Beugungsmuster der Reflexe 420 und 421 in a) dem remanenten Zustand
bei 0 kV/mm und b) dem angelegten Feldzustand bei 2 kV/mm. Berechnete Beu-
gungsmuster der 420- und 421-Reflexe in c) dem remanenten Zustand bei 0 kV/mm
und d) dem angelegten Feldzustand bei 2 kV/mm 126.

Die Überlagerung aller gemessenen Orientierungen in Abbildung 4.41 könnte dar-
auf hindeuten, dass dieWinkelauflösung nicht hoch genug ist, um genau zwischen
der tetragonalen und der orthorhombischen Phase zu unterscheiden. Die Details
in Abbildung 4.40 b) und d) zeigen jedoch, dass die einzelnen Phasen bei verschie-
denen Ausrichtungswinkeln der Probe mit unterschiedlicher Intensität erscheinen.
Dies bestätigt einmal mehr, dass die Koexistenz von Phasen und der Phasenanteil,
der durch das elektrische Feld induziert wird, eine entscheidende Rolle für die
elektromechanische Reaktion von Piezokeramiken spielen. Die unterschiedlich
orientierten Körner in dem polykristallinen Material reagieren auf unterschiedli-
che Weise, je nach ihrer Orientierung in Bezug auf die Richtung des angelegten
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elektrischen Feldes. Auf diese Weise ist das Material in der Lage, die Reaktion
auf ein angelegtes elektrisches Feld zu verstärken, da mehr Richtungen für die
Polarisationsrichtung zugänglich sind. Dies wurde kürzlich mit Phasenfeldsimu-
lationen an PZT bestätigt128. Da die Verfeinerungen für die gemessenen Daten
ausgezeichnet zu sein scheinen, sind in situ-Messungen an derWombat-Beamline,
oder ähnlichen Instrumenten, eine Alternative zu in situ-Synchrotron-Messungen,
wenn die Korngrößen die Machbarkeitsgrenze überschreiten.
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Abbildung 4.41: Ausgewählter Bereich der Rietveld-Verfeinerung der Reflexe 420 und 421 in a)
dem remanenten Zustand bei 0 kV/mm und b) dem angelegten Feldzustand bei
2 kV/mm. Die Verfeinerung zeigt eine Überlagerung aller gemessenen Proben-
orientierungen und eine Verfeinerung mit einem Zweiphasenstrukturmodell einer
tetragonalen P4mm-Phase und einer orthorhombischen Amm2-Phase 126.
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4.3.3 Eine quantitative Untersuchung

Abbildung 4.40 und Abbildung 4.41 zeigen bereits eine ausgeprägte Reaktion der
Probe mit 14,8(4) µm Korngröße. Dies wird durch die quantitative Analyse der
Daten mit der STRAP-Methode bestätigt. Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.42
dargestellt. Die Phasenanteile in Abbildung 4.42a) zeigen, dass die feldinduzierte
Phasenumwandlung bei der grobkörnigen Probe am größten ist. Im remanenten
Zustand bei 0 kV/mm erscheint die Probe fast rein tetragonal mit einem or-
thorhombischen Phasenanteil von unter 10 %. Mit angelegtem Feld nimmt der
Phasenanteil kontinuierlich zu und erreicht bei 2 kV/mm fast 80 %. Mit einer
Änderung des Phasenanteils von fast 70 % ist dies die größte Amplitude der re-
versiblen feldinduzierten Phasenumwandlung in dieser Arbeit. Die Probemit einer
Korngröße von 2,12(6) µm erreicht immer noch eine Amplitude von etwa 50 %.
Die Probe mit der kleinsten Korngröße von 0,80(2) µm hat eine Gesamtampli-
tude von etwa 40 % und zeigt ein deutliches Minimum beim Koerzitivfeld. Dies
deutet auf eine grundlegende Änderung des vom elektrischen Feld abhängigen
Dehnungsverhaltens bei abnehmender Korngröße hin.

Abbildung 4.42 b) und c) veranschaulichen den Einfluss des Domänenschalt-
prozesses auf die mittels STRAP-Analyse ermittelte Dehnung der beiden unter-
suchten Phasen. Beim Vergleich der Dehnungsmechanismen der beiden Phasen
zeigen sich deutliche Unterschiede. Die orthorhombischen Dehnungshysteresen
aller drei Proben scheinen ähnlich zu sein, mit leicht unterschiedlichenWerten für
die remanente Dehnung (Abbildung 4.42c)). Während die Dehnungsmessung der
Probe mit einer Korngröße von 14,8(4) µm fast keine Hysterese aufweist, zeigt die
Dehnungsmessung der Probe mit 0,80(2) µm eine ausgeprägte negative Dehnung
um das Koerzitivfeld und eine signifikante Hysterese.
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Abbildung 4.42: Verfeinerungsergebnisse derAnalysemit der STRAP-Methode bei einem zweiphasi-
gen Strukturmodell mit einer tetragonalenP4mm-Phase und einer orthorhombischen
Amm2-Phase. a) Orthorhombischer Phasenanteil, b) tetragonale und c) orthorhom-
bische Domänenschaltdehnung für Proben mit Korngrößen von 0,80(2) µm, 2,12(6)
µm und 14,8(4) µm 126.
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Die tetragonalen Dehnungswerte in Abbildung 4.42b) zeigen ein völlig anderes
Erscheinungsbild. Das Gesamtniveau der Remanenz ist deutlich niedriger. Wäh-
rend die Probe mit einer Korngröße von 14,8(4) µm fast keine remanente Deh-
nung aufweist, zeigen die beiden anderen Proben eine deutlich höhere remanente
Dehnung. Beachten Sie, dass die Skala von Abbildung 4.42 b) und c) erheblich
voneinander abweicht. Dies liegt vor allem an der enormen tetragonalen Domä-
nenschaltdehnung der Probe mit einer Korngröße von 2,12(6) µm. Der Grund
hierfür ist der extrem niedrige tetragonale Phasenanteil von unter 10 % (siehe
Abbildung 4.42a)). Dies führt zu geringen Intensitäten der tetragonalen Phase
und damit zu erheblichen Unsicherheiten bei der Berechnung der Domänentex-
turierung und damit auch der Domänenschaltdehnung. Die Hysteresekurven der
tetragonalen Domänenschaltdehnung weisen ein analoges Verhalten zur orthor-
hombischen Phase auf, wobei die Hysterese mit Korngröße im Bereich der SDM
deutlich ansteigt und ein ausgeprägtes Dehnungsverhalten um das Koerzitivfeld
herum beobachtet wird.

4.3.4 Die Rolle der Frequenz

Die STRAP-Methode ermöglicht die Berechnung der resultierenden Dehnungs-
hysterese aus den Phasenanteilen und den einzelnen Dehnungsmechanismen. Da
BT keine signifikante Gitterdehnung aufweist, sind die Hauptdehnungsmechanis-
men die Domänenschaltprozesse der einzelnen Phasen. Abbildung 4.43a) zeigt
die berechneten Dehnungshysteresen für die verschiedenen Korngrößen. Abbil-
dung 4.43b) zeigt die gleichen Dehnungshysteresen, korrigiert um die remanenten
Werte bei 0 kV/mm zum besseren Vergleich mit den makroskopischen Dehnungs-
hysteresen in Abbildung 4.43c). Während die makroskopischen Messungen deut-
liche Unterschiede in der Dehnungsamplitude und der Form der Dehnungshys-
teresen zeigen, erscheinen die aus der Beugung berechneten Dehnungsschleifen
fast identisch. Dies ist besonders überraschend, wenn man die starken Unter-
schiede in den Phasenanteilen (Abbildung 4.42a)) und die tetragonale Domänen-
schaltdehnung (Abbildung 4.42b)) berücksichtigt. Es wurde bereits über solche
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komplexenDehnungsmechanismen berichtet, die sich in einer bleifreienNBT-BT-
Zusammensetzung zu recht einfachen Dehnungsschleifen addieren42, 43. Wie dort
berichtet wurde, spielt die Frequenz eine wichtige Rolle für das Auftreten der Deh-
nungsschleifen. Während die makroskopischen Messungen in Abbildung 4.43c)
bei 1 Hz durchgeführt wurden, dauerte das Neutronenbeugungsexperiment fast
einen ganzen Tag, was zu einer effektiven Frequenz von etwa 10 µHz führt. Dar-
aus ergibt sich ein Unterschied in der Frequenz von etwa fünf Größenordnungen,
was die signifikanten Unterschiede im Erscheinungsbild der Dehnungsschleifen
erklärt.

Beim Vergleich der Dehnungshysteresen in Abbildung 4.43 a) und b) der Pro-
ben mit unterschiedlichen Korngrößen wird die ausgeprägte negative Dehnung
am Koerzitivfeld der Probe mit einer Korngröße von 0,80(2) µm deutlich. Bei
der Probe mit einer Korngröße von 2,12(6) µm ist dieses Merkmal nur für einen
Messpunkt sichtbar und die Probe mit einer Korngröße von 14,8(4) µm zeigt
überhaupt keine negative Dehnung. Dies steht in guter Übereinstimmung mit den
makroskopischen Messungen, trotz der stark unterschiedlichen Frequenzen der
beiden Experimente. Abbildung 4.43b) zeigt die drei Dehnungshysteresen, korri-
giert um die remanente Dehnung bei 0 kV/mm. Dieser Vergleich zeigt, dass die
Dehnungsamplitude bei allen drei Proben sehr ähnlich ist. Nur die Probe mit einer
Korngröße von 2,12(6) µmweist eine etwas höhere Dehnung auf. Beim Vergleich
der Dehnungsschleifen in Abbildung 4.43c) aus den makroskopischenMessungen
zeigen die drei Proben deutliche Unterschiede. Hier nimmt die Dehnungsampli-
tude mit abnehmender Korngröße zu.
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Abbildung 4.43: Dehnungshysteresen für die Proben mit Korngrößen von 0,80(2) µm, 2,12(6) µm
und 14,8(4) µm a) aus der Beugung mit der STRAP-Methode berechnet, b) aus der
Beugung mit der STRAP-Methode berechnet und um die Remanenzwerte korrigiert
und c) makroskopisch gemessen, um die Dehnungshysteresen mit den makroskopi-
schen Messungen zu vergleichen 126.
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Die Unterschiede zwischen den Beugungsexperimenten und den makroskopi-
schen Messungen lassen sich durch die stark unterschiedlichen Messfrequenzen
erklären. Die 1 Hz der makroskopischen Messungen erlauben keine langsamen
Prozesse, die zu den Dehnungshysteresen beitragen. Wie bereits für PZT13 und
NBT-BT42, 43 gezeigt werden konnte, ändern sich die Dehnungsmechanismen er-
heblich, wenn die Frequenz in den mHz- oder µHz-Bereich verschoben wird.
Dieser Prozess wurde als ferroelektrisches Kriechen bezeichnet129. Dieses Krie-
chen wurde jedoch immer für Mischkristalle beschrieben, bei denen von der
Zusammensetzung abhängige Phasen nebeneinander existieren. Mit BT ist dies
das erste Mal, dass ein solcher Prozess in einem Einkomponentenmaterial identi-
fiziert wird. Auch die Abhängigkeit von der Korngröße wurde nie untersucht.

Die Dehnungsamplituden der Probe mit einer Korngröße von 0,80(2) µm sind
sowohl im makroskopischen als auch im Beugungsexperiment nahezu identisch.
Dies deutet darauf hin, dass die zeitabhängige Reaktion in dieser feinkörnigen Pro-
be nicht stark variiert. Die Dehnungsmechanismen haben eine schnelle Reaktion
mit voller Amplitude im Subsekundenbereich. Dies könnte auf die hohe Dichte
der Domänenwände und die hohe Mobilität der Domänenwände zurückzuführen
sein. Dies ist die Erklärung für das Maximum der Eigenschaften bei Korngrößen
im Bereich von 1 µm. Eine Frequenzabhängigkeit über einen breiten Bereich von
Frequenzen in RichtungmHz und µHzwurde nie untersucht, da solcheMessungen
aufgrund äußerer Einflüsse wie Vibrationen, Drift oder Temperaturschwankungen
makroskopisch extrem schwierig werden. Daher sind die vorliegenden Ergebnisse
äußerst wertvoll für das Verständnis der korngrößenabhängigen Eigenschaften.
Aus Abbildung 4.43b) ist ersichtlich, dass die Dehnungsamplituden bei sehr lang-
samen Frequenzen im Bereich von µHz vergleichbar werden. Die Form der Deh-
nungshysteresen ist immer noch dieselbe wie bei makroskopischenMessungen bei
Frequenzen im Bereich von Hz mit der negativen Dehnung am Koerzitivfeld für
kleine Korngrößen. Allerdings nehmen die Amplituden bei großen Korngrößen
deutlich zu.

Dies deutet darauf hin, dass die geringere Dichte der Domänenwände in großen
Körnern zu einer deutlichen Verlangsamung der Dehnungsmechanismen führt.
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Solche Effekte langsamer Reaktionen bei niedrigen Frequenzen wurden von Zhu-
kov et al. bereits für PZT130, aber auch für BT-basierte Zusammensetzungen131

berichtet. Diese Experimente deuten darauf hin, dass immer dann, wenn ein
elektrisches Feld mit ausreichender Intensität angelegt wird, die maximale Pola-
risation erreicht wird. Mit abnehmender elektrischer Feldstärke kann die Zeit bis
zumErreichen der maximalen Polarisation in den Bereich vonMinuten oder sogar
Stunden fallen. Die Ergebnisse aus Abbildung 4.42a) zeigen auch, dass bei großen
Korngrößen die feldinduzierte Phasenumwandlung eine wichtigere Rolle spielt.
In einer solchen Mikrostruktur nimmt die Korngrenzendichte deutlich ab, so dass
die mit einer Änderung der Kristallstruktur verbundenen Spannungen leichter
aufgenommen werden können. Es ist bereits bekannt, dass die Temperatur der
orthorhombisch-tetragonalen Phasenumwandlung mit abnehmender Korngröße
steigt6. Dies erklärt den geringen orthorhombischen Phasenanteil im remanenten
Zustand bei der Probe mit einer Korngröße von 14,8(4) µm (Abbildung 4.42a)).
Ein Grund dafür könnten die erhöhten Spannungen in den kleinen Körnern sein,
über die bereits für PZT34 und BT17 berichtet wurde. Bei BT können Spannungen
die Phasenumwandlungstemperatur erheblich verändern117. Zusammen erklären
diese Effekte die große Amplitude der Phasenumwandlung bei großen Korngrö-
ßen. Da diese verschiedenen Dehnungsmechanismen unterschiedliche Reaktions-
zeiten haben102, sind die Dehnungsamplituden bei extrem langsamen Frequenzen
vergleichbar.

4.3.5 Abschließende Bemerkungen

Die Ergebnisse zeigen, dass in situ-Neutronenbeugungsexperimente in der La-
ge sind, selbst hochgradig anspruchsvolle Strukturmechanismen aufzulösen, die
normalerweise höchsteWinkelauflösung für Synchrotron-Experimente erfordern.
Aufgrund der großen Neutronenstrahlfläche und des großen Probenvolumens
(3,5x3,5x20 mm3) ermöglicht dies die Untersuchung von grobkörnigen Funk-
tionsmaterialien mit komplexer Struktur und Mikrostruktur. Am Beispiel von BT
konnten die Dehnungsmechanismen über einen weiten Bereich von Korngrößen
aufgedeckt werden. Die kürzlich entdeckte feldinduzierte Phasenumwandlung

108



4.3 Analyse der elektromechanischen Mechanismen

ist in hohem Maße von der Korngröße und auch von der Frequenz abhängig.
Die einzelnen Phasen zeigen ein deutlich unterschiedliches Verhalten bei ihren
Verformungsmechanismen. Das Zusammenspiel zwischen den koexistierenden
Phasen und ihren Dehnungsmechanismen zusammen mit der Korngrößen- und
Frequenzabhängigkeit deckt die komplexen Details des durch elektrische Felder
induzierten Dehnungsverhaltens von Bariumtitanat auf.
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5.1 Zusammenfassung

Ziel dieser Arbeit war es, die Strukturmechanismen im Zusammenhang mit der
piezoelektrischen Dehnung in Bariumtitanat und zusätzlich den Korngrößenef-
fekt zu untersuchen. Das Verständnis dieser Mechanismen in einem Material mit
relativ einfacher Perowskitstruktur wie Bariumtitanat trägt zu einer schnelleren
Entwicklung komplexerer Systememit gewünschten und verbesserten Eigenschaf-
ten bei, die in Geräten zur Energiegewinnung, -umwandlung und -speicherung und
vielen anderen möglichen Anwendungen eingesetzt werden können, die auf der
Grundlage der elektromechanischen Eigenschaften dieser Materialklasse entwi-
ckelt werden können. Bariumtitanat wird seit den 1940er Jahren ausgiebig er-
forscht, aber es gibt noch viele offene Fragen zu den Mechanismen, die hinter den
elektromechanischen Eigenschaften dieser Materialklasse stehen.

Bariumtitanatproben mit einer relativen Dichte von über 95 % und verschiede-
nen durchschnittlichen Korngrößen von 0,44(1) µm bis 15,1(4) µm und mit einer
unimodalen Korngrößenverteilung ohne abnormales Kornwachstum wurden er-
folgreich hergestellt. Um diese Bedingungen zu erfüllen, wurden konventionelle
Sinterverfahren, sowie Two-steps sintering, Rapid sintering und Field Assisted
Sintering eingesetzt.

Die Verkleinerung der Korngröße unter 0,6 µm, der Untergrenze des Korngrö-
ßenbereich mit höherer Domänenwanddichte und Mobilität, wirkt sich erheblich
auf die Kristallgitterparameter aus und führt zu einer deutlichen Abnahme der
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Tetragonalität und des Volumens der Einheitszelle. Dies hängt mit den Eigenspan-
nungen zusammen, die durch dieKorngrenzenwährend desÜbergangs von der ku-
bischen paraelektrischen Phase zur ferroelektrischen tetragonalen Phase erzeugt
werden. Parallel dazu wurde durch den Vergleich der Röntgenbeugungsergebnisse
in Reflexions- und Transmissionsgeometrie festgestellt, dass die Kristallgitterpa-
rameter nahe der Oberfläche und im Inneren des Materials leicht unterschiedlich
sind.

Die Variation der durchschnittlichen Korngröße beeinflusste direkt die elektro-
mechanischen Eigenschaften des Materials. Bei einer Korngröße von 0,84(3) µm
wurde innerhalb des SDM ein Maximum der Werte für Polarisation, Dehnung,
piezoelektrischen Koeffizienten und relative Permittivität beobachtet. Sowohl die
Verkleinerung als auch die Vergrößerung der Korngröße führten zu einer Ab-
schwächung dieser Werte, allerdings durch unterschiedliche Mechanismen. Diese
elektromechanischen Eigenschaften hängen mit der Mobilität und der Domänen-
wanddichte zusammen6, 114. Eigenspannungen, die durch die Verringerung der
Korngröße verursacht werden, erhöhen die ferroelektrischen Domänenwanddich-
te, hemmen aber gleichzeitig ihre Mobilität, was zu einer Abschwächung dieser
Eigenschaften führt. Grobkörniges Bariumtitanat hat eine erleichterte Domänen-
wandmobilität, aber das Fehlen von Eigenspannungen verringert die Domänen-
wanddichte, was ebenfalls zu einer Abschwächung der elektromechanischen Ei-
genschaften führt7. Ein Gleichgewichtspunkt zwischen Domänenwanddichte und
Mobilität wird bei Korngrößen innerhalb des SDM zwischen 0,6 und 2 µm ge-
funden17. Bei Korngrößen in diesem Bereich wurde eine leichte Veränderung der
Form der Hysteresekurven und ein negativer Anteil in der Dehnungshysterese in
der Nähe des Koerzitivfeldes beobachtet, zusätzlich zu einem Maximum in den
Werten, für das es noch keine eindeutig Erklärung gibt.

Unter Verwendung hochenergetischer Synchrotron-Röntgenstrahlung und eines
2D-Detektors imAbstand von hoherAuflösungwurden in situExperimente durch-
geführt. Die Verfeinerung der Kristallstruktur unter Verwendung des tetragonalen
P4mm Einphasenmodells erwies sich als unzureichend, um die tatsächliche Struk-
tur zu modellieren, was auf die Koexistenz zweier Phase hindeutet. Mit diesem
Versuchsaufbau lieferten die Ergebnisse nicht genügend Informationen, um die
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Symmetrie der koexistierenden kristallinen Phase zu bestimmen. Die Experimen-
te wurden erneut mit einem Punktdetektor (MAD) mit hoher Winkelauflösung
durchgeführt und lieferten genügend Informationen, um die koexistierende or-
thorhombische Amm2 Phase zu identifizieren. Zusätzlich zur Bestimmung der
Koexistenz der orthorhombischen Phase war es auch möglich, das Phasenverhält-
nis vor, während und nach der Anwendung des elektrischen Feldes zu quantifizie-
ren.Aufgrund experimenteller Einschränkungen konnten die grobkörnigen Proben
nicht analysiert werden, da die geringe Anzahl von Körnern pro Probenvolumen
zu einer geringen Statistik und unvollständigen Beugungsringen führte.

Durch die Möglichkeit, mit Hilfe der Neutronenbeugung Proben mit größeren Di-
mensionen in situ zu untersuchen, ermöglichte der Versuchsaufbau die Analyse
von grobkörnigen Proben. Mit den durch dieses Experiment gewonnenen Daten
wurde die Dehnungskurve aus den Strukturdaten rekonstruiert. Der intrinsische
und extrinsische Beitrag der tetragonalen Phase und der orthorhombischen Phase
sowie der Beitrag der Phasenanteile zwischen ihnen wurden bestimmt. Die Struk-
turanalyse ergab, dass die Dehnung im Bariumtitanat fast ausschließlich auf Do-
mänenschalten der tetragonalen und der orthorhombischen Phase zurückzuführen
ist. Im Gegensatz dazu ist die Gitterdehnung in polykristallinem Bariumtitanat
praktisch vernachlässigbar.

Die Ergebnisse der Neutronenbeugung zeigten, dass die maximale Dehnung der
grobkörnigen Proben sehr ähnlich war wie die der Probe mit einer Korngröße von
0,80(2) µm innerhalb des SDM. Dies wird von den makroskopischen elektrome-
chanischen Experimenten nicht reflektiert. Dies unterstreicht, dass die Frequenz,
mit der das elektrische Feld an die Probe angelegt wird, eine wichtige Rolle bei der
Kinetik der Domänenschaltens spielt. Während die makroskopischen Messungen
auf der Hz-Skala durchgeführt werden, liegen die Messungen bei der Netronbeu-
gung auf der µHz-Skala. Aus asymptotischer Sicht zeigt dies, dass grobkörnige
Proben elektromechanische Ergebnisse in der gleichen Größenordnung erzielen
wie feinkörnige Proben innerhalb des SDM, wenn ein ausreichend starkes elek-
trisches Feld lange genug anliegt.

113



5 Zusammenfassung und Ausblick

Diese Arbeit stellt einen bedeutenden Fortschritt im Verständnis der elektrome-
chanischen Mechanismen, sowie der Auswirkungen der Korngröße auf die Ei-
genschaften des Bariumtitanat-Modellsystems dar. Die hier erzielten Ergebnisse
klären nicht nur viele der Mechanismen, sondern eröffnen auch neue Forschungs-
möglichkeiten und -perspektiven, auf die im nächsten Abschnitt kurz eingegangen
werden soll.

5.2 Ausblick

Während der Durchführung dieser Untersuchung wurden Phänomene beobachtet,
für die es noch keine abschließende Erklärung gibt und die weiter untersucht
werden müssen. Sie sind im Folgenden zusammengefasst:

• Unterschied Oberfläche zu Bulkstruktur: Grenzflächeneffekte auf ver-
schiedenen Größenordnungen beeinflussen die Eigenschaften von Mate-
rialien. In dieser Untersuchung wurden die von ferroelektrischen Domä-
nenwänden und Korngrenzen verursachten Auswirkungen untersucht. Es
wurde jedoch festgestellt, dass sich die Kristallgitterparameter in der Nähe
der Probenoberfläche leicht von denen der Bulkstruktur unterscheiden. Ein
tieferes Verständnis dieses Effekts in Verbindung mit additiven Fertigungs-
techniken ermöglicht die optimale Nutzung der gewünschten Eigenschaften
in spezifischen Anwendungen. Wie zum Beispiel die Skalierung der Figure
ofMerit von Bariumtitanat für die Energiegewinnung132. EineMöglichkeit,
diesen Effekt weiter zu untersuchen, kann mit schmalen Strahlen hochener-
getischer Röntgenstrahlen realisiert werden. Auf dieseWeise ist es möglich,
die Kristallstruktur des Materials in Scheiben zu untersuchen, die so dünn
sind, wie der Strahl sein kann, wobei man von der Oberfläche der Probe
ausgeht und sich einige hundert Mikrometer vorwärts bewegt. Experimente
dieser Art wurden bereits für andere Materialien durchgeführt96.

• Negative Dehnung bei Koerzitivfeld: Es wurde beobachtet, dass Proben
mit Korngrößen innerhalb des SDM, zusätzlich zu einem Maximum in den
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Werten, eine leichte Veränderung in der Form der Hysteresekurven und
einen negativen Teil in der Dehnungsschleife in der Nähe des Koerzitivfel-
des aufweisen, was bei Proben mit Korngrößen außerhalb des SDM nicht
beobachtet wurde.Weitere Untersuchungen in der Nähe des Koerzitivfeldes
könnten helfen, denUrsprung dieses Effekts zu verstehen. Die Polarisierung
einer Probe und die Durchführung von Röntgenbeugungsexperimenten in
situ, während das elektrische Feld in kleinen Schritten über einen Bereich
von 0,2 bis 0,6 kV/mm in die entgegengesetzte Richtung angelegt wird,
können Details über diesen Effekt enthüllen.

• Der Frequenzeffekt: Der Unterschied in der makroskopischen Dehnungs-
hysterese, der bei grob- und feinkörnigem Bariumtitanat beobachtet wurde,
wurde in der durch Verfeinerung anhand der Neutronenbeugungsdaten re-
konstruierten Kurve nicht beobachtet. Eine stroboskopische Untersuchung
der Neutronenbeugung zur Untersuchung des Einflusses von Frequenz oder
Zeit auf die elektromechanischen Eigenschaften könnte diesen Effekt klä-
ren.
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