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Kurzfassung

Bleizirkonattitanat-Keramiken (PZT) werden flr die Anwendung als Sensor oder Aktuator in
vielféltigen Geometrien und Uber sehr unterschiedliche Verfahren hergestellt. Aus technologi-
schen Grunden ergeben sich bei einigen dieser Verfahren Besonderheiten im Geflige wie z.B.
ein hoher Porenanteil oder kleine mittlere Korngrofien.

Da sich diese Parameter auf die Eigenschaften eines ferroelektrischen Materials auswirken, ist
die Gefiligeabhéngigkeit der Materialeigenschaften von PZT-Keramiken von verschiedenen Ar-
beitsgruppen detailliert untersucht worden. Uber die Auswirkungen sehr kleiner KorngréRen
bestand in der Literatur dennoch bisher Uneinigkeit.

Daher wurden im Rahmen der vorliegenden Arbeit feinkérnige PZT-Keramiken, die Uber ein
Sol-Gel-Verfahren hergestellt wurden, im Bezug auf die Material- und strukturellen Eigen-
schaften untersucht. Dabei war besonders die morphotrope Phasengrenze (MPG) rhombo-
edrisch-tetragonal von Interesse.

Messungen der dielektrischen und ferroelektrischen Eigenschaften zeigten unterhalb einer
GrenzkorngrélRe von etwa 1 um einen starken EinfluR des Gefliges und fiihrten zu der Annah-
me, dal? sich die MPG mit abnehmender KorngrdRe zu titanreicheren Zusammensetzungen ver-
schiebt. Diese Vermutungen konnten durch quantitative Phasenanalysen auf der Basis von
Pulverbeugungsdiagrammen bestatigt werden.

In Analogie zu in der Literatur dokumentierten Arbeiten missen innere Spannungen als Ursa-
che dieser Verschiebung angenommen werden. Bisher wurde davon ausgegangen, daR solche
inneren Spannungen bei der ferroelektrischen Umwandlung durch die Klemmung der Kérner in
der keramischen Matrix entstehen und nur in dichtgesinterten Keramiken auftreten kénnen. Die
in dieser Arbeit untersuchten Proben weisen aufgrund der Herstellungsmethode gleichzeitig mit
der Abnahme der KorngroRe jedoch einen erhéhten Porenanteil auf. Dennoch wurde mit abneh-
mender KorngroRe eine zunehmende Klemmung beobachtet. Ergédnzend dazu wurden keine si-
gnifikanten Unterschiede in der Kristallstruktur und im Phasenbestand zwischen gemadrserten
und ungemdorserten Proben festgestellt.

Die Klemmung muf daher in den Kristalliten selbst auftreten und ist auf die Verzerrung des Kri-
stallgitters im Bereich von Domanenwénden zurtickzufiihren. Die bei kleinen Kérnern ausge-
bildeten Domé&nen im nm-Bereich sind fast vollstandig verspannt. Diese Verspannung fuhrt zu
einer Deformation der Elementarzellen, und wie durch Berechnungen nach der Devonshire-
Theorie nachgewiesen wurde, zur Veranderung der Freien Enthalpie der tetragonalen und
rhomboedrischen Phase. Die tetragonale Struktur wird destabilisiert und die MPG verschiebt
sich zu héheren Titangehalten.

Fur die technische Anwendung solcher feinkérniger Keramiken muf diese Verschiebung der
Phasengrenze berticksichtigt werden. Der Versatz ist mit einem entsprechen hoheren Titange-
halt zu versehen, um die optimalen Materialeigenschaften im Bereich der morphotropen Pha-
sengrenze nutzen zu konnen.



Abstract

Lead zirconate titanate ceramics (PZT) are widely used as sensor or actuator material. Therefore
special geometries like thin films or rods and fibers have been developed during the last de-
cades. The new technologies are often connected with constraints concerning the microstructure
of the ceramic. To avoid damage of substrate material or to prevent geometry loss the firing tem-
perature is often limited to low values. Therefore poor microstructural properties like small
grain sizes and high porosity result in some cases .

For that reason the correlation between microstructure and material properties has been inten-
sively investigated by several research groups. Nevertheless there is not much information
about very small grain sizes in the range below 1 pm.

Within this work finegrained Nd-doped PZT-ceramics were synthesized by a sol-gel process.
The dielectric, ferroelectric and structural properties were investigated in dependence of the
chemical composition and the microstructure. The morphotropic phase boundary (MPB)
between the rhombohedral and tetragonal phase was of special interest.

The dielectric and ferroelectric properties show a strong influence below a critical grain size of
about 1 pm. From these measurements it was concluded that the MPB is shifted towards the ti-
tanium-rich composition by lowering of the grain size. The refinement of the crystal structure
and quantitative phase analysis by x-ray diffraction confirmed this assumption.

In analogy to the literature internal stress is assumed to be the origin of the change in the phase
stability and the crystal structure. It is generally accepted that in fully dense sintered PZT-ma-
terial clamping of grains in the ceramic matrix leads to complex stress fields and influences the
crystal structure and phase stability. But the samples investigated in this work show clamping
effects despite porosity and even after grinding. Therefore the internal stress is developed within
the grains and only partly originates from the matrix. The key to understand this fact is the struc-
ture of the domain walls. The change between different crystal orientations is connected with a
distortion of the crystal lattice. The distorted region spreads over several unit cells.

It is known that in very small grains the domain size decreases significantly. At low grain sizes
most of the domain is distorted. It was shown using the Devonshire-theory that these distortions
stabilize the tetragonal phase over the rhombohedral structure. This leads to the observed shift
of the MPB towards higher titanium contents.

For the application of PZT-ceramics with small grain sizes this effect is to be taken into con-
sideration. The material can be improved by changing the Zr/Ti-ratio to a higher titanium con-
tent.
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1 Einleitung und Motivation 7

1 Einleitung und Motivation

Die aufergewohnlich guten piezoelektrischen Eigenschaften von Bleizirkonattitanat (PZT)
wurden von Jaffe, Roth und Marzullo [1] im Jahr 1955 zum ersten Mal beschrieben. Seither
sind auf der Basis dieses Materials eine Vielzahl von technischen Bauteilen entwickelt wor-
den. Piezoelektrische Keramiken werden u.a. als Sensoren, Ziindelemente, Ultraschallwandler
und als Aktoren eingesetzt [2] und missen, abgestimmt auf die Anwendung, eine Vielzahl von
Anforderungen erfiillen. Dazu zahlen beispielweise hohe piezoelektrische Koeffizienten und
hohe Kopplungsfaktoren [3]. Materialien auf der Basis von Bleizirkonattitanat erfiillen diese
Anforderungen, haben aber aufgrund der keramischen Natur des Werkstoffs einige erhebliche
Nachteile. Das Material ist sprode, unflexibel und hat eine hohe Dichte. Besonders diese
Eigenschaft stort bei der Anwendung als Ultraschallwandler. Die akustische Impedanz eines
auf PZT basierenden Wandlers ist sehr hoch, die Einkopplung in das zu untersuchende
Medium muf durch Anpassungsschichten verbessert werden [4].

Es wurden daher in den vergangenen Jahrzehnten erhebliche Anstrengungen unternommen,
diese storenden Materialeigenschaften kompensieren zu kénnen. Die zugrundeliegende Idee
ist dabei die Konstruktion eines Verbundmaterials, eines Komposits. Bereits Ende der 70er
Jahre wurden in den USA die ersten PZT-Faser-Kunststoffkomposite entwickelt [5, 6]. Solche
Komposite ermdglichen die Verbesserung von Ultraschallwandlern und haben ein grol3es Ein-
satzpotential im Bereich der Sensorik. Unter Verwendung von ausreichend dinnen PZT-
Fasern ist die Konstruktion flexibler Bauteile méglich, die auch an gekrimmte Oberflachen
angepalt werden kénnen (Abb. 1).

Abbildung 1: Flachiger PZT-Faserkomposit in 1-2-Geometrie (Quelle: 1ISC)

Die aktiven Komponenten in solchen PZT-Kunststoff-Kompositen sind PZT-Stédbchen oder
-Fasern. Neben Extrusions- [6], “dice-and-fill” [7]- und SchlickerguRverfahren [8] wurden in
den 90er Jahren eine Reihe von Syntheserouten flr PZT-Fasern auf der Basis des Sol-Gel-Ver-



fahrens entwickelt [9-15]. Durch den Einsatz organischer Vorstufen sind sehr kleine Faser-
durchmesser, die Herstellung von Endlosfasern und der Bau von hochflexiblen Kompositen
mdoglich geworden. Bei geeigneter Wahl der Prozel3parameter kdnnen bei moderaten Sinter-
temperaturen von 900-950 °C ril3freie, homogene und dichtgesinterte Fasern hergestellt wer-
den (siehe Abb. 2) [14, 16-18].

Abbildung 2: PZT-Faser undotiert, Sintertemperatur 900 °C, Sol-Gel-Verfahren (Quelle: ISC)

Fir dotiertes PZT ergeben sich jedoch einige Besonderheiten. Die Dotierungselemente wirken
sich in einigen Féllen negativ auf die Sintereigenschaften, speziell das Kornwachstum aus.
Lanthan oder Neodym wirkt als Wachstumsinhibitor, so dal Keramiken mit hinreichend guten
Gefligen nur bei erhohten Sintertemperaturen erreicht werden kénnen (Abb. 3 und 4) [19-21].
Diese hohe Temperatur hat jedoch zwei deutliche Nachteile: Die Prozel3zeiten verlangern sich
und es kommt im Randbereich der Fasern zum Versintern. Die Fasern sind nicht mehr verein-
zelbar und damit fir einige spezielle Verarbeitungsprozesse nicht mehr geeignet (Abb. 5).

Die Sintertemperatur muB also, bedingt durch die Technologie, unterhalb eines bestimmten
Schwellenwerts bleiben. Die Folge sind keramische Gefiige mit unerwiinscht hohem Porenan-
teil und kleinen mittleren KorngréRen. Aus diesem Grund ist die genaue Kenntnis der Abhan-
gigkeit von Materialdaten und Gefligeparametern unverzichtbar.

In der Literatur sind verschiedene Untersuchungen zu diesem Thema dokumentiert [19-28]. Im
Zentrum des Interesses steht dabei die Korrelation zwischen Gefiige und den dielektrischen
und ferroelektrischen Eigenschaften. Die meisten der Autoren kommen zu dem Ergebnis, dal}
sich diese Eigenschaften bei abnehmender KorngrolRe verschlechtern. Im Bezug auf die struk-
turelle Stabilitat der ferroelektrischen Phasen im System PZT werden dagegen bis heute ver-
schiedene Ansichten diskutiert. Die Meinungen zur Stabilitdt der rhomboedrischen und
tetragonalen Phase reichen von Verschiebung [29] und Verbreiterung [30] der morphotropen
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PNZT201 1100°C 1h

Abbildung 3: PZT-Faser Nd-dotiert, Sinter- Abbildung 4: PZT-Faser Nd-dotiert, Sinter-
temperatur 900 °C temperatur 1100 °C
(Sol-Gel-ProzeR, Quelle: ISC) (Sol-Gel-Prozef3, Quelle: ISC)

Abbildung 5: Versinterte PZT-Fasern nach einer thermischen Behandlung bei 1300 °C
(Quelle: ISC)

Phasengrenze bis hin zur volligen Unabhangigkeit der Phasenstabilitit von der Gefligeausbil-
dung [27].

Um den bisher wenig erforschten Korngrofienbereich unterhalb von einem Mikrometer zu
untersuchen und Rickschlisse auf die Eigenschaften feinkdrniger Fasern ziehen zu koénnen,
wurden mehrere Serien von PNdZT-Modellproben in Tablettenform hergestellt, die sich im
Syntheseprozel} eng an die Faserherstellung anlehnen. An diesen Proben wurde die Korrela-
tion von Geflige und Eigenschaften untersucht. Im Zentrum des Interesses stand dabei der
zusammensetzungsabhangige Phaseniibergang von der rhomboedrischen in die tetragonale
Phase. Um die Prozesse in den feinkdrnigen Keramiken interpretieren und verstehen zu kon-
nen, wurden die Ergebnisse der Experimente mit Modellrechnungen auf Basis der Devonshire-
Theorie [31] abgeglichen.
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2 Grundlagen und Literaturtberblick

Eines der derzeit wichtigsten ferroelektrischen Materialien ist Bleizirkonattitanat
(Pb(Zr,Ti)Og3; PZT). Mit der Entdeckung der aullergewohnlich guten piezoelektrischen Eigen-
schaften in den 50er Jahren stand ein keramischer Piezowerkstoff mit hohen Piezokoeffi-
zienten zur Verfugung.

Seither sind umfangreiche Untersuchungen zur Kristallstruktur, den Gefiige- und Materialei-
genschaften durchgefihrt worden. Zum Thema PZT, bzw. ferroelektrische Materialien, exi-
stieren eine Reihe von allgemeinen und einfuhrenden Schriften. Die wichtigsten sind:
Jaffe, B.: Piezoelectric Ceramics. 1971 [32]; Xu, Y. [Hrsg.]: Ferroelectric Materials and their
Applications. 1991 [33]; Ruschmeyer, K. [Hrsg.]: Piezokeramik. 1995 [2];.

2.1 Die Perowskitstruktur

Viele bedeutende Funktionskeramiken kristallisieren in der Perowskitstruktur, darunter
Bleizirkonattitanat (Pb(Zr,Ti)O3). Die Bedeutung dieser Kristallstruktur basiert auf der groBen
Vielfalt an mdglichen chemischen Zusammensetzungen und auf einigen besonderen kristall-
physikalischen Eigenschaften. Dazu zahlen die grofl3e Toleranz gegentiber Punktdefekten und
die bei einigen Materialien auftretende Verzerrung der Elementarzelle aus der ideal kubischen
Form.

Die Perowskitstruktur 1aRt sich als eine dichte Packung von gréf3eren Kationen und Anionen
beschreiben, in der ein Viertel der oktaedrischen Liicken von einer zweiten, kleineren Sorte
Kationen besetzt wird [34]. Im Fall von Pb(Zr,Ti)O5 (PZT) sind die beiden gréi3eren lonen die
Pb2*- lonen und O%- lonen. In den oktaedrischen Liicken befinden sich Ti**- oder Zr**- lonen
(siehe Abb. 6).

Die oben erwéhnte Toleranz gegentiber Substitutionen und Fehlstellen erklart sich aus mogli-
chen Abweichungen von den idealen lonenradienverhaltnissen [35]. Die Struktur ist auch dann
noch stabil, wenn lonen innerhalb gewisser Grenzen zu klein oder zu grof3 fir die zu besetzen-
den Liucken sind. Bei einer Reihe von perowskitischen Kristallen, auch beim namensgebenden
CaTiOg3, sind die idealen Radienverhaltnisse nicht exakt erfullt. Die Koordinationspolyeder
innerhalb der Struktur reagieren mit \erzerrungen aus der hochsymmetrischen Form. Dabei
geht die kubische Symmetrie verloren und es werden niedrigersymmetrische Strukturen, wie
z.B. im System PZT die tetragonale, rhomboedrische [36] oder auch monokline Phase [37]
gebildet.

Im System PZT ist die Randkomponente Bleititanat bei Raumtemperatur tetragonal verzerrt.
Das Titanion ist im zeitlichen Mittel [38] auf eine der Wiirfelflachen hin verschoben. Die Sau-
erstoffionen folgen nur teilweise dieser Verschiebung, so daR eine Verlagerung des Ti-lons aus
dem Schwerpunkt des Og-Oktaeders resultiert. (siehe Abb. 7)
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Abbildung 6: Perowskitstruktur in der ideal kubischen Form. Beispiel: Hochtemperaturphase
von PZT (schwarz: Ti**/zr** lonen, hellgrau: O%-lonen, dunkelgrau: Pb%*-lonen)

Abbildung 7: PZT in der tetragonal verzerrten ferroelektrischen Phase. Die zentralen Ti/Zr-Kat-
ionen und die Sauerstoffionen sind gegeniiber dem Pb2+—Untergitter verschoben. (schwarz: Ti**/
Zr** lonen, hellgrau: O lonen, dunkelgrau: Pb%* lonen)

Die Polyederverzerrungen haben zur Folge, dal? Ladungsschwerpunkte innerhalb der Elemen-
tarzelle gegeneinander verschoben sind, es kommt zur Ausbildung einer spontanen Polarisa-
tion. Diese spontane Polarisation, die durch duRere Faktoren, wie z.B. elektrische Felder
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beeinflullt werden kann, ist verantwortlich fur die ferroelektrischen Eigenschaften dieser
Perowskite.

Rein geometrische Betrachtungen kénnen jedoch nicht alle bei verzerrten Perowskitstrukturen
auftretenden Phanomene erkldren. Einige Substanzen sind ferroelektrisch, einige antiferro-
elektrisch und trotz ahnlicher Radienverhéltnisse sind unterschiedliche Arten der Verzerrung
stabil. Der Schliissel zum Verstandnis dieser Unterschiede liegt im Charakter der chemischen
Bindungen zwischen verschiedenen lonen bzw. Atomen. Fur die geometrischen Betrachtungen
genlgt es, die Bindungen als rein ionisch anzunehmen. Tatsachlich muR aber der nichtionische
Anteil der Bindungen und die Polarisierbarkeit der lonen berlicksichtigt werden. Zustands-
dichteberechnungen an PbTiO3 zeigen, dal? es innerhalb der Ti-O-Bindung in perowskitischen
Titanaten zu einer Hybridisierung der 3d- und der 2p-Orbitale des Ti-bzw. O-Atoms kommt
[39]. Diese Hybridisierung fuhrt zu veranderten Bindungswinkeln und zu einer starken Polari-
sation entlang der Ti-O-Ketten innerhalb des Kristalls. Solche polarisierten Kettensysteme
sind flr die Kopplung der Polarisationsrichtungen der einzelnen Elementarzellen und die Sta-
bilisierung bestimmter \erzerrungsgeometrien verantwortlich. Werden diese Ketten gestort,
z.B. durch Kristalldefekte und Dotierungen (siehe Kap 2.3.1) oder durch weitere stark polaris-
ierbare Ketten unterstitzt, so verandern sich kristallphysikalische Eigenschaften und die Stabi-
litdtsbedingungen bestimmter Phasen.

2.2 Das pseudobinare Phasendiagram PbZrO; - PbTiO5

Die perowskitischen Verbindungen Bleititanat und Bleizirkonat bilden eine liickenlose Misch-
kristallreihe. Zirkonium und Titan koénnen in beliebiger Menge gegeneinander ausgetauscht
werden. [36, 40]. Aufgrund der unterschiedlichen lonenradien des Titan- und Zirkoniumions
kommt es, wie in Abb. 8 dargestellt, in Abh&ngigkeit von Zusammensetzung, Temperatur und
Druck (siene Abb. 12 in Kap. 2.5) zur Ausbildung verschiedener kristalliner Phasen
[32, 37, 41, 42]: einer kubischen Hochtemperaturphase sowie der tetragonalen und der rhom-
boedrischen Tieftemperaturphasen. Noheda et al. gelang der Nachweis einer weiteren, mono-
Klinen Tieftemperaturstruktur [37].

Die Besonderheit dieser Phasen ist die im vorangegangenen Kapitel erwahnte Verzerrung
gegenuber dem ideal kubischen Perowskit unterhalb einer bestimmten Temperatur, der ferroe-
lektrischen Curietemperatur. Diese Verzerrung der Koordinationspolyeder fiihrt zur Verschie-
bung von Ladungsschwerpunkten. Die daraus resultierende spontane Polarisation ist eine
\oraussetzung fir das pyro-, ferro- und piezoelektrische Verhalten dieser Verbindungen
[1, 32, 36, 43]. Oberhalb der Curietemperatur T, sind alle Mischkristalle kubisch (Raum-
gruppe Pm3m) und paraelektrisch.
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Abbildung 8: Phasendiagramm des Systems PbZrO5 - PbTiO3. Die vollen Symbole entsprechen
den Daten nach Jaffe [32], die leeren Symbole den Datenpunkten nach Noheda et al. [41]. Pc -
paraelektrische kubische Phase, Fr(y1)/Fr(LT) - ferroelektrische Hoch- bzw. Tieftemperatur-
phase, Ag - antiferroelektrische orthorhombische Phase, At - antiferroelektrische tetragonale

Phase: Dieses Stabilitatsfeld ist sehr klein und befindet sich im Ubergang zwischen der antifer-
roelektrischen orthorhombischen und der rhomboedrischen Hochtemperaturphase. Das Stabili-
tatsfeld der monoklinen Phase (F),) ist noch nicht exakt bestimmt.

2.2.1 Die Randkomponenten PbZrO5 und PbTiO3

Die Randkomponente Bleititanat (PbTiO5) bildet unterhalb von 492 °C (T,) [44] ein tetragonal
verzerrtes Gitter. Der Radius des Titanions ist bei diesen Temperaturen zu klein flr die aus den
Sauerstoffionen gebildete oktaedrische Licke. Um eine mdoglichst dicht gepackte stabile
Struktur zu bilden, verschieben sich das Blei- und Titanuntergitter gegentiber den Sauerstoff-
ionen, so daB eine tetragonal verzerrte Perowskitstruktur (Raumgruppe P4mm) entsteht. Mit
einem c/a-Verhaltnis von 1,06 liegt die Verzerrung im Verhaltnis zu anderen tetragonalen Per-
owskiten wie z. B. BaTiO3 (c/a=1,01) sehr hoch [44]. Die Verschiebung des Titanions gegen-
iiber dem Sauerstoff liegt in der GroRenordnung von 0,3 A. Daraus 4Rt sich eine Polarisation
von 0,92 C/m? berechnen [45]. Die tatsachlich gemessene Polarisation liegt mit 0,75 C/m?
etwas niedriger [46].

Reines Bleizirkonat (PbZrO3) kristallisiert unterhalb der Curietemperatur von 230 °C ebenfalls
in einer verzerrten perowskitischen Struktur. Die Zr-lonen sind, ahnlich wie bei PbTiOz, um
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etwa 0,2 A auf eine der Flachen hin verschoben [47, 48], eine zusétzliche alternierende Ver-
schiebung der Bleiionen fuhrt zur Ausbildung einer orthorhombischen Struktur [47].

2.2.2 Mischkristalle im System PbZrO5 - PbTiO5

Beim Einbau von Zirkonium in das Bleititanatgitter verandert sich die Struktur Gber einen wei-
ten Zusammensetzungsbereich nur wenig. Die tetragonale Kristallstruktur bleibt erhalten [36].
Mit Einbau des etwas gréReren Zr**-lons verringert sich jedoch die tetragonale Verzerrung
[32]. In Verbindung damit nimmt die Ubergangstemperatur zwischen der paraelektrischen
Hochtemperaturphase und der ferroelektrischen Tieftemperaturphase mit zunehmender
Zr-Konzentration ab [36].

Ahnlich wie bei der Randkomponente Bleititanat bleibt auch beim Einbau von Titan in das
PbZrO4-Gitter die Struktur zunéchst erhalten. Verbindungen mit geringen Ti-Gehalt sind
orthorhombisch mit einer antiparallelen Verschiebung der Pb-lonen [47] und zeigen antifer-
roelektrisches Verhalten. Oberhalb einer zusammensetzungsabhéngigen Temperatur wandeln
sich diese Mischkristalle zunéchst in eine ferroelektrische rhomboedrische und dann in die
paraelektrische kubische Struktur um [49]. Entlang dieser Grenze existiert ein kleiner Stabili-
tatsbereich einer tetragonalen antiferroelektrischen Phase [43] (Abb. 8). Es wird vermutet, dal
die Stabilitat dieser Phase stark vom Gehalt an Verunreinigungen abhéngt [32].

Bei grolleren Mengen Zirkonium bzw. wie oben erwéhnt bei hoheren Temperaturen ist die
rhomboedrisch verzerrte Struktur die stabile Kristallstruktur [43]. Die Zirkonium-, Titan- und
Bleiionen verschieben sich entlang der pseudokubischen Raumdiagonale. Es entsteht eine
rhomboedrische Elementarzelle mit einem Rhomboederwinkel von etwa 89,7 °. Bezogen auf
eine hexagonale Aufstellung der Zelle verschiebt sich bei einem Zirkonium/Titanverhaltnis
von 90/10 das Zentralion um 0,2 A und das Bleiion um 0,4 A in Richtung der hexagonalen c-
Achse. Die berechnete Polarisation betragt 0,44 C/m? und stimmt gut mit der gemessenen
Polarisation von 0,44 C/m? iiberein [50].

Das rhomboedrische Stabilitatsfeld zeigt zusétzlich eine Besonderheit. In Abhangigkeit von
Temperatur und Zusammensetzung werden zwei verschiedene rhomboedrische Phasen ausge-
bildet [51]. Der temperaturabhangige Phasentibergang I3t sich dielektrisch und kalorimetrisch
messen und wurde von Dai und Wang [52] als Phasenuibergang 1. Ordnung klassifiziert. Eine
genaue Untersuchung der Struktur dieser beiden Phasen ist nur mit Hilfe der Neutronenbeu-
gung maglich. Die Tieftemperaturphase zeigt in den Neutronenbeugungsaufnahmen Uber-
strukturreflexe, die als eine wechselseitige Verkippung der Sauerstoffionen gedeutet werden
[45]. Eine wichtige Eigenschaft des Phaseniibergangs ist die sprunghafte Anderung der sponta-
nen Polarisation, die zu hohen pyroelektrischen Koeffizienten fiihrt. Aufgrund dieser Eigen-
schaft findet dieses PZT-Material Anwendung als pyroelektrischer Sensor [45, 53].

Besondere Bedeutung hat der Ubergangsbereich zwischen tetragonaler und rhomboedrischer
Phase. Es kommt zu einer konzentrationsabhangigen Umwandlung zwischen zwei Kristall-
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strukturen. Nach Jaffe et al. [1] wird solch eine Phasengrenze als "morphotrop"” bezeichnet.
Die Materialeigenschaften zeigen in diesem Bereich einige Besonderheiten, so dal? hier die fur
die technische Anwendung interessanten Zusammensetzungen liegen [1]. Die genaue Lage der
morphotropen Phasengrenze und die Materialeigenschaften hdngen von verschiedenen Fakto-
ren ab und sind Gegenstand intensiver Forschung. Auf diese Phasengrenze wird daher im fol-
genden Abschnitt (Kap. 2.2.3) gesondert eingegangen.

Neuere Untersuchungen mittels hochauflésender Rontgendiffraktometrie haben gezeigt, daf3
bei niedrigen Temperaturen eine Phase mit monokliner Struktur existiert [37]. Die Richtung
der spontanen Polarisation ist nicht wie bei der tetragonalen und rhomboedrischen Phase an
eine bestimmte kristallographische Richtung im Kiristallgitter sondern nur an eine Ebene
gebunden [54]. Die monokline Struktur stellt nach Guo et al. [55] eine Art Briicke zwischen
der rhomboedrischen und tetragonalen Struktur dar.

2.2.3 Morphotrope Phasengrenze (MPG)

Da Keramiken mit Zusammensetzungen am Phasentibergang besonders gute piezoelektrische
Eigenschaften zeigen, sind die genaue Position, die theoretischen Hintergriinde und verschie-
dene Besonderheiten der morphotropen Phasengrenze eingehend untersucht worden
[1, 40, 56-62].

Einige Materialkonstanten, die das piezoelektrische Verhalten der PZT-Keramiken entschei-
dend beeinflussen, zeigen an der MPG deutliche Maxima. In Abb. 9 sind die zusammenset-
zungsabhangigen Verldufe der piezoelektrischen und dielektrischen Materialparameter am
Beispiel von g, ungepolt, der piezoelektrischen Ladungskonstante ds3 und des radialen Kopp-
lungsfaktors k35 dargestellt.

Als Ursache des Maximums physikalischer Eigenschaften an der MPG gilt in der Literatur die
Koexistenz der rhomboedrischen und der tetragonalen Phase. Nach Jaffe [32] und Thomann et
al. [59] spielt die Polarisierbarkeit des Materials eine entscheidende Rolle. Bei Koexistenz der
tetragonalen und der rhomboedrischen Phase stehen 14 Richtungen fir eine spontane Polarisa-
tion zu Verfligung [62]. Diese Vielzahl an moglichen Richtungen begiinstigt die Ausrichtung
von Doménen im elektrischen Feld und verbessert so die Polarisierbarkeit der Keramik.

Die Suche nach den Ursachen des Eigenschaftsmaximums der PZT-Keramiken im Bereich der
morphotropen Phasengrenze hat durch die Entdeckung der monoklinen Phase neue Impulse
erhalten [37]. Wie oben beschrieben, ist die Richtung der spontanen Polarisation in dieser
Struktur nur an eine kristallographische Ebene gebunden. Nach Guo et al. [55] ist die Existenz
der monoklinen Phase mit dieser variablen Richtung der spontanen Polarisation verantwortlich
flr die auBergewohnlich guten piezoelektrischen Eigenschaften von PZT im Bereich der mor-
photropen Phasengrenze.

Bei naherer Betrachtung der Phasengrenze wird deutlich, dal3 es sich nicht um einen abrupten
Ubergang, sondern um ein Koexistenzgebiet handelt. Als Hauptursache fiir die Koexistenz der
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Abbildung 9: Ausgewahlte Materialparameter von PZT-Keramiken in Abhangigkeit des Zr/Ti-
Verhéltnisses (nach [63])

rhomboedrischen und tetragonalen Phase Uber einen breiten Zusammensetzungsbereich gelten
chemische Inhomogenitaten des Materials, die vom Herstellungsverfahren abhangig sind. Bei
der Verwendung des klassischen Mischoxidverfahrens sind mit hoher Wahrscheinlichkeit
Fluktuationen, besonders in der Verteilung der Zr- und Ti-lonen, in der Keramik zu erwarten.
In Keramiken, die Uber dieses Verfahren hergestellt wurden, kdnnen Uber einen sehr grof3en
Zusammensetzungsbereich die rhomboedrische und tetragonale Phase koexistieren [56]. DaR
in solch einem Fall Fluktuationen in der chemischen Zusammensetzung die Ursache fir dieses
breite Koexistenzgebiet sind, konnte von Kakegawa et al. [40] nachgewiesen werden. Rontge-
nographische Messungen an chemisch homogenen PZT-Keramiken, die tiber die Sprihtrock-
nung von Salzlésungen hergestellt wurden, zeigen, dal} der Koexistenzbereich schmaler wird.
Auch in diesem Material kdnnen jedoch die rhomboedrische und tetragonale Phase tber einen
Zusammensetzungsbereich koexistieren [60]. Die Ursachen flir das Koexistenzgebiet sind
demnach nicht ausschlielich in Fluktuationen der Zirkonium-Titanverteilung zu suchen.

\erschiedene Modelle wurden entwickelt, um die Koexistenz der rhomboedrischen und
tetragonalen Phase an der morphotropen Phasengrenze unter Ausschluf chemischer
Inhomogenitaten zu erklaren. Eines der Modelle bezieht sich auf Parallelen zu metallischen
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Mischkristallen [56, 58]. Diese Theorie ist jedoch nur unter der Annahme einer Mischungs-
licke gultig, die im System PZT nicht nachgewiesen wurde [40].

Fur die Koexistenz der beiden Phasen an der MPG scheinen innere Spannungen in den Kera-
miken verantwortlich zu sein [30, 60]. Solche Spannungen kénnen durch die Strukturdnderun-
gen bei der Umwandlung in die verzerrten Tieftemperaturphasen verursacht werden. Aufgrund
der Verdnderungen in den Elementarzellenabmessungen stehen die Kristallite in der Keramik
unter komplexen mechanischen Spannungsfeldern [32]. Diese innere Spannungen werden auf
mehrere hundert MPa geschatzt [30, 64] und fihren nach der Theorie von Cao und Cross [62]
zur Stabilisierung der rhomboedrischen und tetragonalen Phase lber einen Zusammenset-
zungsbereich. Die theoretischen Betrachtungen der Autoren basieren auf einem statistischen
Modell fir die verschiedenen ferroelektrische Zustande und sagen ein Maximum an energe-
tisch entarteten Zustdnden im Bereich der MPG voraus. Umwandlungen kdnnen in diesem Fall
leicht durch elektrische Felder oder mechanische Spannungen induziert werden. Nach Wersing
et al. [60] bilden sich domdanenartige Bereiche mit tetragonaler und rhomboedrischer Struktur.
Am Rand des Koexistenzbereiches werden solche inselartigen Bereiche durch die Klemmung
in der umgebenden Matrix stabilisiert. Es kann so eine Phase metastabil im Stabilitatsfeld der
anderen auftreten, die morphotrope Phasengrenze wird auf ein Koexistenzgebiet erweitert.

2.3 Dotierungen

Das Perowskitgitter 14t bei Einhaltung bestimmter lonenradienverhaltnisse den Einbau einer
Vielzahl von Elementen zu, ohne dal? neue Phasen entstehen. Diese groRe Toleranzbreite
ermdglich die gezielte Anpassung der Materialeigenschaften von PZT durch den Einbau von
Dotierungen. Die Mdglichkeiten reichen von der einfachen Dotierung mit einer lonenart bis
hin zum Aufbau komplexer ternérer oder quaternarer Verbindungen. Einige der einfach dotier-
ten Systeme haben vor allem fiir den Bereich der optischen Anwendungen Bedeutung erlangt
[33].

Keramiken mit nur einer Dotierungsart lassen sich anhand der typischen Auswirkungen und
der Wertigkeit des Dotierungsions klassifizieren. Die isovalenten Dotierungen wirken sich
nicht auf den Leerstellenhaushalt aus, niedrigerwertige Kationen (Akzeptoren) erzeugen Leer-
stellen im Anionengitter, hthervalente Kationen (Donatoren) verursachen Vakanzen im Katio-
nengitter. Die Akzeptoren und Donatoren fiilhren jeweils zu charakteristischen Anderungen der
Materialeigenschaften. Das Material wird daher nach einem Vorschlag von H. Thomann [65]
als "hart-" bzw. "weich-dotiert" bezeichnet.

Im Folgenden wird nur auf Donator-dotiertes ("Weich-") PZT detailliert eingegangen, eine
zusammenfassende Darstellung der isovalent und Akzeptor-dotierten Stoffgruppen ist in allge-
meinen Schriften zu den Ferroelektrika, z.B. bei B. Jaffe [32], und J. Xu [33] enthalten.
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La3*, Nd3* und Nb°* sind haufig verwendete lonen fiir eine Donator-Dotierung. Aufgrund der
lonenradien werden Lanthan und Neodym auf den Pb?*-Platz eingebaut. Das kleinere Niob
besetzt die Zirkonium- und Titan-Position.

Der Einbau eines hoherwertigen Kations auf eine entsprechende Gitterposition muf3 zur Erhal-
tung der Gesamtneutralitdt mit einen Ladungsausgleich z.B. durch die Bildung von Leerstellen
im Gitter gekoppelt sein. Nach Carl und Hardtl [66] und nach Atkin und Fulrath [67] wird flr
zwei eingebrachte dreiwertige Dotierungsionen eine Pb-Leerstelle erzeugt.

2.3.1 Kristallgitter und die Stabilitat von Phasen

Die Auswirkungen der Dotierungen sind metrische Anderungen des Gitters und die Beeinflus-
sung langerreichweitiger Wechselwirkungen zwischen den Elementarzellen [68].

Die Aufgrund des Ladungsausgleichs gebildeten Leerstellen wirken sich auf das Kristallgitter
ahnlich aus wie eine Kompression [69] und fiihren zu einer Verringerung der Gitterverzerrung
[1, 20, 21, 70]. Die verénderten Stabilitatsbedingungen fiihren zu einer Verschiebung der
MPG rhomboedrisch-tetragonal zu hoheren Zirkoniumgehalten [65, 71]. Diese Verschiebung
ist um so groRer, je hoher die Konzentration der Dotierung ist. Nach Wersing et al. [60] liegt
die morphotrope Phasengrenze fur PZT mit 2 Mol-% Nd-Dotierung bei einem Zr/Ti-Verhalt-
nis von 55/45 bis 56/44.

2.3.2 Materialeigenschaften

Die eingangs erwahnte Klassifizierung der Donator-dotierten PZT-Materialen beruht auf cha-
rakteristischen Materialeigenschaften. Diese Eigenschaften basieren wesentlich auf einer
erhohten Domanenwandbeweglichkeit, die durch die Pb-Leerstellen verursacht wird. Die
Leerstellen flihren dazu, daf sich die Doménen bereits von kleinen elektrischen Feldern beein-
flussen lassen. Diese im Vergleich mit undotiertem PZT leichtere Verschiebbarkeit der Doma-
nenwénde fihrt zu hoheren Dielektrizitatskonstanten, kleineren Koerzitivfeldstarken und
hoheren Kopplungsfaktoren. Daneben verursachen die vermehrten Doméanenwandbewegungen
mehr innere Reibung und damit hohere dielektrische Verluste und eine niedrigere mechanische
Gute Q.

2.3.3 Sinterverhalten

\erschiedene fir PZT Ubliche Dotierungsarten fuhren zu einem verénderten Sinterverhalten
des Materials. Das Kornwachstum des Materials ist deutlich von der Konzentration der einge-
brachten Dotierung abhangig. Sehr kleine Dotierungsmengen verursachen durch die Kompen-
sation von Verunreinigungen ein Riesenkornwachstum [21,26]. HOhere Dotierungs-
konzentrationen hemmen das Kornwachstum [26, 22, 72, 73]. Es wird angenommen, dal} es
durch den Einbau der Dotierung zu einer stark verringerten Korngrenzenmobilitdt kommt.
Nach Atkin und Fulrath [67] reichern sich die Dotierungsionen und die mit ihnen assoziierten
Leerstellen an den Korngrenzen an und hemmen so die Verschiebung der Korngrenzen. RoR-
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ner et al. [26] gelang es, indirekt die Existenz einer Diffusionsbarriere nachzuweisen: Unter
der Annahme einer gehemmten Diffusion uber die Korngrenze hinweg konnte im Rahmen der
statistischen Kornwachstumstheorie von Tomandl [19] eine gute Ubereinstimmung zwischen
Theorie und Experiment erreicht werden.

Ein direkter Beweis einer Segregation von Dotierungen existiert allerdings fur PZT bisher
nicht. Ortsauflésende Untersuchungen von Hammer und Hoffmann [74] zeigen keinen Hin-
weis auf eine Anreicherung der Dotierung an den Korngrenzen von PZT-Keramiken. Es
konnte lediglich ein Zr/Ti-Gradient innerhalb einzelner Kristallite nachgewiesen werden.
Einer solchen Zr-Anreicherung in der Randzone der Kérner kann jedoch nach Ansicht der
Autoren ein ahnlicher Inhibitoreffekt zugeschrieben werden, wie einer Segregation von Dotie-
rungen.

2.4 Einflul3 der Korngrole auf die Eigenschaften von PZT-Keramiken

Die KorngrofRe von PZT-Keramiken hangt von verschiedenen Faktoren ab: von der Prozel3fiih-
rung (Ausgangsmaterial, Grinkorperherstellung, Sinterprozel3) und der chemischen Zusam-
mensetzung. Besonders der Einbau von Dotierungen fiihrt, wie oben beschrieben, zu sehr
feinkornigen Keramiken, so daB bei diesem Material neben dem EinfluR der Dotierung auch
eine signifikante Auswirkung des Gefliges auf die Eigenschaften des Produkts zu erwarten ist.

Verschiedene Autoren [22-25, 28, 75] untersuchten den Zusammenhang zwischen der Geflige-
ausbildung und den Materialeigenschaften und kamen bereinstimmend zu dem Ergebnis, dal
sich die piezoelektrische Qualitat von PZT-Keramiken mit Verringerung der KorngroRe ver-
schlechtert. Die remanente Polarisation sinkt [22, 24, 25, 75], und damit verbunden ver-
schlechtern sich die Piezokoeffizienten und der radiale Kopplungsfaktor [23, 24, 28, 75].

Die Erklarungen fir solche Abh&ngigkeiten der Eigenschaften vom keramischen Gefiige sind
unter anderem Korngrenzenphasen [76], die Ausbildung von Raumladungen [28], ungeniigen-
der Kristallinitatsgrad [75] und innere mechanische Spannungen [24, 25, 28]. Diese mechani-
schen Spannungen sind eng mit dem Geflige, besonders der mittleren KorngroRe verknlpft
und sind um so groRer, je feinkdrniger die Keramik ist [77].

2.4.1 Auswirkungen auf die Domanenkonfiguration

Die dielektrischen und elektromechanischen Eigenschaften von PZT-Keramiken werden
wesentlich von der Domanenkonfiguration bestimmt. Aus diesem Grund ist eine detaillierte
Betrachtung der Doménenstruktur in Abhéngigkeit der KorngroRe erforderlich, um die veran-
derten Eigenschaften der Keramiken zu verstehen.

Doménen in ferroelektrischen Keramiken entstehen aufgrund der am ferroelektrischen
Umwandlungspunkt auftretenden mechanischen Spannungen. Die Kristallgitter der einzelnen
Korner verformen sich und stehen durch die sich ebenfalls verformenden benachbarten Kérner
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in einem komplexen Feld von mechanischen Spannungen [32]. Bei vollstandiger Unterdrik-
kung dieser Verformung wirde ein Uber den gesamten Kristallit ausgedehntes homogenes
Spannungsfeld entstehen. Aus diesem Grund bilden sich in den Kristalliten (analog zu ferro-
magnetischen Domanen [78]) Bereiche einheitlicher Orientierung der spontanen Polarisation.
Diese Domanen ordnen sich so an, daB die verbleibenden Spannungsfelder auf die Randberei-
che eines Korns [79] und die direkte Umgebung der Doméanenwande [80] beschrankt bleiben.

P P P P P P

Abbildung 10: Gitterstruktur in der Umgebung einer 90°-Doméanenwand in einem tetragonalen
Perowskit. Die Zwillingsebene verlauft entlang der gepunkteten Elementarzellen.
(nach Goo et al. [80])

Die gebildeten Doménen haben den Charakter einer Verzwilligung. In tetragonalem PZT erge-
ben sich fir den Richtungswechsel der spontanen Polarisation an der Domanenwand zweli
Mdglichkeiten: eine antiparallele Anordnung (180°-Doménenwand), und die Rotation des
Polarisationsvektors um 90°. TEM-Untersuchungen und theoretische Uberlegungen von Goo
et al. [80] zeigen, daRk die Doménenwénde (Zwillingsebenen) in den (110)- und (110)-Ebenen
verlaufen. Von den Autoren wurde das in Abbildung 10 dargestellte Modell einer solchen
Domanenwand vorgeschlagen. Der Orientierungswechsel der Polarisation ist mit dem Uber-
gang von der c-Achse der Elementarzellen der einen Domane zur verkirzten a-Richtung der
anderen Doméne verbunden. Der Ausgleich wird hier durch eine Deformation der Elementar-
zellen, die Verringerung des c/a-Verhaltnisses, geschaffen. Der verspannte Bereich um die
Doménenwand erstreckt sich nach Goo et al. [80] iiber etwa 80 A.

Beobachtungen an verschiedenen Ferroelektrika zeigen, dal die Anzahl der Domanen pro
Volumeneinheit mit abnehmender KorngréRe zunimmt. Damit verbunden verringert sich die
GroRe der Domanen [79, 81, 82]. Unterhalb einer KorngrdfRe von 1 um liegt die Breite der
Doménenlamellen nur noch bei etwa 30 nm [82]. Diese Verringerung der DomanengrofRe hat
Auswirkungen auf die elastischen Spannungsfelder, denen die Kristallite ausgesetzt sind. Mit
zunehmender Anzahl von Doménenwanden pro Kristallit steigt der verspannte Anteil der ein-
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zelnen Kdrner. Nach Arlt [83] sind bei grofRen Kérnern nur 7 % des Kristallits verspannt. Sinkt
die KorngroRe auf 100 nm, stehen 70 % des Korns unter mechanischen Spannungen.

Die verdnderte Domanenkonfiguration hat Konsequenzen fur die Materialeigenschaften der
Keramiken. In Kkleinkérnigem Material sind die Domanenwénde an den Korngrenzen
geklemmt und kdnnen so nicht zu den dielektrischen und ferroelektrischen Eigenschaften bei-
tragen [28]. Innere Spannungen konnen sich auf die Struktur des Kristallgitters [28], die
dielektrischen Eigenschaften [22, 24, 84-86] und die Stabilitat von Phasen auswirken [30].

Energetische Betrachtungen von Arlt et al. [79] zeigten zudem, daR es einen Punkt gibt, an
dem die fir die Bildung von Doméanenwénden aufzuwendende Energie von der freiwerdenden
elastischen Energie nicht mehr aufgebracht werden kann. Die Bildung von Domanen ist unter-
halb einer kritischen Korngrélie thermodynamisch gehemmt.

2.4.2 Auswirkungen auf das Kristallgitter

Da bei kleinen Korngrélien die mechanischen Spannungen, die durch die Gitterdeformation
bei der ferroelektrischen Umwandlung entstehen, nicht mehr abgebaut werden kénnen, treten
Krafte auf, die dieser Deformation entgegen wirken. An tetragonalen PZT-Keramiken wurde
eine Reduzierung der tetragonalen Deformation unterhalb einer KorngréRe von etwa 1 pum
beobachtet [28] (Abb. 11).
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Abbildung 11: Gitterkonstanten Nb-dotierter PZT-Keramiken in Abh&ngigkeit der Korngrée
(nach [28])

Aus dem Verlauf der Gitterkonstaten in Abhéngigkeit der KorngréRe wird deutlich, dal sich
die mechanischen Spannungen besonders auf die Richtung der spontanen Polarisation auswir-
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ken. Die a-Achse des Gitters bleibt dagegen von den auftretenden Kraften weitgehend unbe-
einfluf3t.

2.4.3 Auswirkungen auf die Dielektrizitatskonstante

Uber die Abhangigkeit der dielektrischen Eigenschaften von PZT-Keramiken vom Geflige exi-
stieren in der Literatur unterschiedliche Auffassungen. Es wird sowohl eine Erhéhung der
Dielektrizitatskonstanten fur kleinere KorngréRen beobachtet als auch eine Verschlechterung
der dielektrischen Eigenschaften. Hier spielen konkurrierende Effekte eine Rolle, die sich
gegenseitig kompensieren kénnen. In feinkérnigem Material, das im allgemeinen bei niedrige-
ren ProzelRtemperaturen hergestellt wird, treten haufig Poren [87-90] und Nebenphasen auf
[91]. Die Kiristallperfektion ist schlechter [75], die morphotrope Phasengrenze ist weniger
scharf ausgepragt [60] und der Beitrag der Korngrenzen zur Dielektrizitatskonstanten ist quan-
titativ hoher. Nebenphasen und die Stérungen des Kristallgitters an der Korngrenze sind Berei-
che niedrigerer Dielektrizitatskonstanten und verschlechtern die dielektrischen Eigenschaften
der Keramik. Schon eine Korngrenzenschicht von wenigen Angstrém Dicke filhrt zu einer
deutlichen Verringerung der Dielektrizitatskonstanten [92].

Gelingt es, bei der Herstellung feinkdrniger Keramiken Nebenphasen und Poren weitgehend
zu vermeiden, kann die direkte Auswirkung der Korngrolie auf die delektrischen Eigenschaf-
ten beobachtet werden. Untersuchungen an Bariumtitanat zeigen, dal} die Dielektrizitatskon-
stante mit abnehmender KorngroRe steigt [84-86]. Die Bildung von sehr feinen Doménen bzw.
die vollstandige Unterdriickung der Doménenbildung fuhrt dazu, dal’ die bei der Abklhlung
unter die Curie-Temperatur auftretenden Spannungen nicht abgebaut werden konnen. Diese
inneren Spannungen sind flr die Erhéhung der Dielektrizitatskonstante feinkérniger Kerami-
ken verantwortlich [24, 28, 77, 93]. Durch TEM-Untersuchungen [94] und Modellrechnungen
uber die Devonshire-Theorie [95] konnte diese Annahme bestétigt werden.

2.4.4 Auswirkungen auf Phaseniibergéange

Uber den EinfluR des Gefiiges und der damit verbundenen inneren Spannungen auf Phasenum-
wandlungspunkte finden sich in der Literatur uneinheitliche Aussagen. Nach neueren Arbeiten
scheint die ferroelektrische Ubergangstemperatur T, von der KorngroRe nicht beeinfluRt zu
werden [27]. In der &lteren Literatur wird jedoch im Widerspruch dazu (ber einen Anstieg der
Curietemperatur mit fallender KorngroRe berichtet [25].

Ahnlich widerspriichliche Aussagen finden sich iiber die Lage der morphotropen Phasen-
grenze in Abhangigkeit des Gefliges von PZT-Keramiken. Hardtl und Hennings [30] stellten
bei vollstandig dichtgesinterten Keramiken eine Verbreiterung des Koexistenzbereichs von
rhomboedrischer und tetragonaler Phase in beide Richtungen ohne eine Veranderung der Lage
der MPG fest. Nach Ciemenski et al. [96] ist die MPG feinkdrniger PZT-Keramiken jedoch in
den titanreichen Bereich verschoben. Berechnungen von Amin et al. [97] sagen dagegen eine
\erschiebung der Phasengrenze zu zirkoniumreichen Zusammensetzungen voraus. Experi-
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mentelle Untersuchungen von Kim [27] zeigen wiederum keinen Hinweis auf einen Einfluly
der Korngrolie auf die Lage der MPG.

Fur eine Bewertung dieser, vor allem auch qualitativ sehr unterschiedlichen Aussagen missen
die Herstellungsmethoden der Keramiken und der untersuchte KorngroRenbereich néher
betrachtet werden. Bestimmte Herstellungsverfahren kénnen Inhomogenitaten im Zr/Ti-Ver-
haltnis hervorrufen und eine Verschiebung der MPG oder einen verbreiterten Koexistenzbe-
reich von rhomboedrischer und tetragonaler Phase vortduschen. Aussagen Uber die
Gefligeabhangigkeit der MPG sind daher nur unter Ausschluf solcher Effekte zuléssig [96].

Die Experimente von Hardtl et al. [30] und Kim [27] umfassen den KorngréRenbereich zwi-
schen 1 und 15 um, nach Randall et al. [28] ist jedoch eine signifikante Beeinflussung der
Struktur erst unterhalb von 1 um zu erwarten. Systematische Untersuchungen an PZT-Kerami-
ken mit KorngroRen unterhalb dieses Grenzwertes sind in der Literatur bisher nicht dokumen-
tiert.

2.5 Die Devonshire-Theorie

Wie in Kap 2.2 beschrieben, zeichnet sich PZT durch charakteristische temperaturabhangige
Phasenumwandlungen aus, die eng mit dem ferroelektrischen Verhalten dieses Materials ver-
bunden sind. Die von Devonshire Ende der 40er Jahre entwickelte Theorie [31] ermdglichte
zunéchst fur Bariumtitanat die Beschreibung dieser Phaseniibergdnge und die Berechnung
einiger wichtiger Materialparameter. Unter Einbeziehung experimenteller Befunde zur Polari-
sation, Umwandlungspunkten und Umwandlungswarmen konnte eine umfassende Theorie von
Bariumtitanat aufgestellt werden. Die Basis der Betrachtungen ist die Berechnung der Freien
Enthalpie des Materials aus der Polarisation. Eine detaillierte Beschreibung und die Herleitung
der wichtigsten Gleichungen ist in Y. Xu [33] und im Anhang enthalten.

Auf der Grundlage der Arbeiten von Isupov [98], Wersing [68], Halemane et al. [99, 100],
Amin et al. [64, 101] und Haun et al. [102-107] ist es heute moglich, auch das System PZT zu
beschreiben und das vollstdndige Temperatur-Zusammensetzungs-Phasendiagramm dieses
Mischkristallsystems zu berechnen. Bei der Vorhersage der Materialeigenschaften von PZT-
Keramiken mul} jedoch beachtet werden, dal? die Theorie zundchst nur fur Einkristalle gilt und
z. B. Keramikeigenschaften und Doménenprozesse nicht berlcksichtigt werden kdnnen. Die-
ses Materialverhalten muf nachtraglich aus den ber die Devonshire-Theorie ermittelten Ein-
kristalleigenschaften berechnet werden [68].

Bei der Anwendung der Devonshire-Theorie auf das System PZT ergeben sich einige spezielle
Problemstellungen: Die morphotrope Phasengrenze ist nach der Theorie eine Umwandlung der
rhomboedrischen in die tetragonale Phase tber eine orthorhombische Zwischenphase. Durch
die Anpassung der entsprechenden Koeffizienten kann diese orthorhombische Phase "destabil-
isiert" werden und erscheint somit nicht im berechneten Phasendiagramm [101]. Mdglicher-



2 Grundlagen und Literaturiiberblick 25

weise gibt die erst vor kurzem von Noheda et al. [37] entdeckte monokline Phase im Bereich
der MPG hier neue Ansatzpunkte.

Eine weitere Diskrepanz zwischen der fiir Einkristalle entwickelten Theorie und den experi-
mentellen Befunden an Keramiken ist die Koexistenz von rhomboedrischer und tetragonaler
Phase Uber einen Zusammensetzungsbereich, die Uber die Devonshire-Theorie nicht modelliert
werden kann [101]. Die MPG ergibt sich aus der Theorie immer als scharfe definierte Grenze.
In der Literatur werden verschiedene Ursachen dieser Koexistenz diskutiert, die in Kap. 2.2.3
dargestellt sind.

Eindeutige Grenzen hat die Devonshire-Theorie bei der Erklarung von Einflissen unterschied-
licher chemischer Zusammensetzungen. Dieses Verhalten kann nur aus ab-initio-Berechnun-
gen Uber die Methode der "Low-Density-Approximation” erklart werden [39].

Trotz der hier beschriebenen Probleme bei der Anwendung der Devonshire-Theorie auf kera-
mische Materialien und Mischkristallsysteme ist die Theorie ein wichtiges Werkzeug fir die
\Vorhersage und Beschreibung einiger Materialparameter und Phdnomene. So kdnnen z.B. die
Auswirkungen elektrischer Felder [108] und mechanischer Randbedingungen [42, 109] mit
Hilfe der Devonshire-Theorie erklart werden.

2.5.1 Berechnung von Phasendiagrammen anhand der Devonshire-Theorie

Wie oben erwéhnt, wird tber die Devonshire-Theorie die Freie Enthalpie des Materials in
Abhéngigkeit der Polarisation bestimmt. Da die analytischen Zusammenhéange nicht bekannt
sind, werden N&herungsgleichungen in Form von Polynomen mit der Polarisation als freie
Variable aufgestellt. Die in diesen Polynomen enthaltenen Koeffizienten stellen den Zusam-
menhang zu experimentell bestimmbaren Grél3en her. Diese Grofien sind die Curietemperatur,
die Curiekonstante, Elektrostriktionskoeffizienten, Rotostriktionskoeffizienten, Temperatur
und im Fall PZT das Zr/Ti-Verhéltnis. Die unterschiedlichen Kristallstrukturen der einzelnen
Phasen werden durch den Polarisationsvektor wiedergegeben. Ein Polarisationsvektor mit
einer Komponente ausschlieBlich in z-Richtung entspricht der tetragonalen Phase, gleiche
Komponenten in allen drei Raumrichtungen der rhomboedrischen Phase.

Die Bestimmung der Phasengrenzen beruht auf dem Prinzip, daR koexistierende Phasen die
gleiche Freie Enthalpie besitzen missen. Nach dieser Methode und auf der Basis experimen-
teller Daten, die an Sol-Gel-Keramiken bestimmt wurden [102], berechneten Amin et al. [101]
das vollstandige Phasendiagramm von PZT. Durch die Einbeziehung der Verkippung der Sau-
erstoffoktaeder bei der rhomboedrischen Tieftemperaturphase in die Berechnungen [99, 100]
ist es moglich, auch das Stabilitatsfeld dieser Phase richtig wiederzugeben.

In die Devonshire-Theorie kdnnen mechanische Randbedingungen einbezogen werden. Die
Gleichungen basieren in diesem Fall nicht nur auf der Polarisation des Materials sondern auch
auf mechanischen Spannungen als freier Variable. Dabei muR eine Wechselwirkung zwischen
Polarisation und mechanischer Spannung bzw. Dehnung beriicksichtigt werden. Diese Wech-
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selwirkung ist die bei allen Dielektrika unter Einwirkung eines elektrischen Feldes auftretende
Dehnung, die Elektrostriktion. Quantitativ wird der Zusammenhang zwischen elektrischem
Feld, bzw. der durch das Feld erzeugten Polarisation durch den Elektrostriktionskoeffizienten
Q beschrieben. Der Elektrostriktionskoeffizient ist ein vierstufiger Tensor, dessen Komponen-
ten sich aus Symmetriegriinden auf drei unabhangige Werte reduzieren: Qq1, Q1o und Qgq4. Fiir
die Berechnung der Eigenschaften von PZT nach der Devonshire-Theorie ist die genaue
Kenntnis dieser Koeffizienten erforderlich, die nur am Einkristall bestimmt werden koénnen.
Aus Mangel an PZT-Einkristallen hinreichender Qualitat muf hier auf Messungen der Elektro-
striktionskoeffizienten an Keramiken zuriickgegriffen werden. Aus diesen Materialparametern
kann auf die Einkristalldaten zurlickgerechnet werden. Eine solche Bestimmung der Elektro-
striktionskoeffizienten flir das System PZT wurde von Haun et al. [110] durchgefiihrt. Auf die-
sen Daten und den oben erwdhnten \orarbeiten basiert die Berechnung des PZT-
Phasendiagramms und eines vollstandigen Datensatzes fir die Materialparameter von Haun et
al. [103-107].

In der Literatur sind einige Versuche dokumentiert, mit dieser Methode das PZT-Phasendia-
gramm unter hydrostatischem Druck zu berechnen [42, 97, 109]. Das von Yamamoto et al.
[42] berechnete Phasendiagramm (Abb. 12) zeigt eine Erniedrigung der Curietemperatur unter
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Abbildung 12: Nach der Devonshire-Theorie berechnetes Phasendiagramm fir PZT in Abhén-
gigkeit von hydrostatischem Druck. (nach [42])
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hydrostatischem Druck. Die morphotrope Phasengrenze ist bei niedrigen Temperaturen kaum
beeinflult, bei héheren Temperaturen verschiebt sich die Grenze in Richtung von zirkonium-
reicheren Zusammensetzungen. Nach Berechnungen von Amin et al. [97] ist die MPG bei
hoheren Driicken auch bei Raumtemperatur signifikant, um etwa 5 Mol-%, in den zirkonium-
reichen Bereich verschoben
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2.5 Die Devonshire-Theorie
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3 Experimentelle Durchfiihrung

Die korngrofienabhangigen Eigenschaften von PZT sind besonders in den Fallen interessant,
bei denen Kompromisse in der ProzeRfihrung erforderlich sind, um Substrate zu schonen oder
bestimmte Probengeometrien zu ermoéglichen. Ein solcher Prozel3 ist zum Beispiel die Herstel-
lung von dinnen keramischen PZT-Fasern tber das Sol-Gel-Verfahren, der am Fraunhofer-
ISC entwickelt wurde. Der Herstellungsprozel? umfal3t die Synthese der Spinnsole, den Spinn-
vorgang, Trocknung und Pyrolyse und die Sinterung der Grunkarper.

Um die Einflusse kleiner KorngréRen auf die Eigenschaften von PZT-Keramiken zu untersu-
chen, wurden im Rahmen der vorliegenden Arbeit Modellproben in Tablettenform mit ver-
schiedenen Zusammensetzungen im Bereich der morphotropen Phasengrenze hergestellt. Da
besonders bei dotiertem PZT kleine KorngrdRen zu erwarten sind (siehe Kap. 2.3.3), wurde
Neodym-dotiertes Material mit der Zusammensetzung Pbj 5oNdg goZryTi; O3 (it
0,56<x<0,44 Einwaage) untersucht. Die ProzeRbedingungen fr die Herstellung dieser Proben
wurden weitgehend aus der Fasersynthese Ubernommen. Auf den Spinnvorgang wurde ver-
zichtet, statt dessen erfolgte die Weiterverarbeitung des aus dem Sol-Gel-Prozel} erhaltenen
Pulvers mit ublichen Methoden (Binderzusatz, Verpressen) zu keramischen Tabletten. An die-
sen Proben wurden verschiedene Messungen zur Geflige- und Strukturuntersuchung sowie zur
Bestimmung der dielektrischen und ferroelektrischen Eigenschaften durchgefuhrt.

3.1 Sol-Synthese

Die Herstellungsmethode der Sole basiert auf dem gangigen Alkoxidverfahren [111, 112],
unterscheidet sich aber in einem ProzeRschritt von den herkdmmlichen Methoden. Glaubitt et
al. modifizierten die Syntheseroute [11]. Der zuséatzlich eingefuhrte und entscheidende Schritt
ist dabei die kontrollierte Kondensation der Metallalkoholate nach der vorangegangenen Car-
boxylierung der Alkoholate.

Fur die Herstellung der Sole werden zunéchst Zirkoniumpropylat und Titanethylat in den fir
das gewinschte Zr/Ti-Verhéltnis der Keramik erforderlichen Anteilen gemischt. Danach
erfolgt die oben erwahnte Carboxylierung. Mit einer Kombination aus Capronséaure und Propi-
onsaure erreicht man hier die optimalen Ergebnisse. Die Hydrolyse erfolgt nach 30 Minuten
durch die Zugabe von Wasser. Nach der Hydrolyse der carboxylierten Alkoholate werden die
erforderlichen Mengen Bleioxid und Neodymacetat zugegeben. Danach wird das Gemisch bei
120 °C 3 h unter RuckfluB gekocht. Anschlie3end wird der Ansatz auf einen Feststoffgehalt
von 60 bis 62 Masse-% eingeengt. Man erhélt auf diesem Weg ein bei Raumtemperatur festes
Granulat, das unter Kontrolle der Luftfeuchtigkeit fir einige Wochen gelagert werden kann.
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3.2 Trocknung und Pyrolyse

Um mit dem Modellsystem Keramiktabletten moglichst nah am Herstellungsprozel3 fur PZT-
Fasern zu bleiben, wurden die von Watzka et al. daftr entwickelten Trocknungs- und Pyroly-
sebedingungen [16] beibehalten.

3.2.1 Trocknung der Vorstufen

\Vor der Pyrolyse der organischen Verbindungen muR das Material einen Trocknungsprozel3
durchlaufen. Die Trocknungsdauer betragt insgesamt zwei Wochen, davon wird eine Woche
bei einer Temperatur von 50 °C und die zweite Woche bei 110 °C getrocknet. Die Trocknung
erfolgt an Luft.

3.2.2 Pyrolyse der organischen Anteile

Der hohe Anteil an organischen Verbindungen in dem getrockneten Ausgangsmaterial von fast
40 Masse-% mul vor der Sinterung entfernt werden. Die Gelpulver werden getempert, um die
organischen Verbindungen zu zersetzen. Von Watzka et. al. [16] wurde ein zweistufiger ther-
mischer ProzeR entwickelt. Im ersten Schritt wird das getrocknete Granulat im Stickstoffstrom
in 12 h auf 300 °C aufgeheizt. Das Material wird anschlieBend an Luft in 12 h auf 600 °C
erhitzt.

3.3 Herstellung der Grunkorper

Die pyrolysierten kristallinen Pulver wurden in einem Handmorser weiter zerkleinert und mit
einem Binder auf PVA-Basis und Wasser versetzt. Nach Trocknung des Binders bei 90 °C fur
8 h und erneutem Mdorsern wurde das Pulver bei Raumtemperatur uniaxial zu Tabletten ver-
prelt. Der Durchmesser der Grunproben betrug 13 mm, die Tablettendicke etwa 1 mm. Der
Binderausbrand erfolgte in einem Muffelofen (Haereus, Hanau) bei einer Maximaltemperatur
von 500 °C.

3.4 Sinterprozel

Bei der Sinterung von PZT ist im allgemeinen zu beachten, dal} das Material bei den erforder-
lichen Temperaturen einen nicht zu vernachlassigenden PbO-Dampfdruck entwickelt [113]. Es
ist daher tiblich, mit PbO-Uberschiissen im Versatz und einer Puffersubstanz im Reaktions-
raum zu arbeiten. Die Verdampfung von PbO steigt mit der ProzelRtemperatur und der ProzeR-
zeit. Die Sinterung der mit einem Pb-UberschuB von 2 Mol-% versetzten PNdZT-Keramiken
erfolgte daher in dicht schliefenden Aluminiumoxidkasten mit den Abmessungen von 75 mm
x 50 mm x 36 mm (Alsint 99,7 Haldenwanger Technische Keramik GmbH & Co.KG, Berlin).
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Pro Sinterung wurden 3 g eines Pufferpulvers eingesetzt. Als optimal fir PNdZT hat sich eine
Mischung aus PbZrO5 und ZrO, im Massenverhéltnis 92/8 herausgestellt [67, 114, 115].

Die Grunproben wurden auf einer Zirkonoxid-Lochfolie plaziert, um den direkten Kontakt mit
dem Puffergemisch oder der Aluminiumoxidwandung zu verhindern. Die Sinteranordnung ist
in Abb. 13 schematisch dargestellt.

Fur die Einstellung verschiedener EndkorngroRen der PNdZT-Keramiken wurden die Proben
bei Temperaturen zwischen 900 °C und 1100 °C fur 5 h in einem Muffelofen (Heraeus, Hanau)
getempert. Die Aufheizrate betrug 6 K/min, die Abkilhlung erfolgte ungeregelt entsprechend
der Ofencharakteristik.

PZT-Tabletten
ZrO,-Lochfolie

Abstandshalter (Al,O5)
Puffer

Abbildung 13: Anordnung zum Sintern der PNdZT-Keramiken

3.5 Gefligeanalyse

An den gesinterten keramischen Tabletten wurden Untersuchungen zur Gefuigeausbildung
durchgefiihrt. Diese Untersuchungen umfa3ten die Bestimmung der Porositat und der Gesamt-
dichte, die Analyse der mittleren Korngréf3e und der Domanenkonfiguration.

3.5.1 Dichtebestimmung

Die Dichte der Keramik wurde nach zwei verschiedenen Verfahren ermittelt: Gber optische
Untersuchungen mit der Rasterelektronenmikroskopie und die Messung der Rohdichte nach
dem Archimedes-Verfahren.

Fur die optischen Untersuchungen wurden Bruchstiicke der Tabletten in ein Epoxidharz (Epo-
fix, Struers GmbH, Dusseldorf) eingebettet. Das Schleifen und Polieren der vergossenen Pro-
ben erfolgte auf einer halbautomatischen Poliermaschine (Pedemat, Struers GmbH). Zum
Anschleifen der Oberflache wurden SiC-Papiere und fur die anschliefende Politur eine Dia-
mant-Suspension (0,25 um) eingesetzt. Nach dieser Bearbeitung liegt ein Probenquerschnitt
vor, an dem an Rasterelektronenmikroskopaufnahmen (Hitachi S800, Japan) der Flachenanteil
der Poren bestimmt werden kann. Die Auswertung der Aufnahmen erfolgte mit dem Bildverar-
beitungsprogramm ImageC (Imtronic GmbH, Berlin). Pro Probe wurden je nach Porenanteil
und -struktur 500 bis 1000 Objekte ausgewertet.
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Die Bestimmung der Gesamtdichte der keramischen Tabletten wurde tber das Auftriebsver-
fahren nach Archimedes durchgefuhrt. Fur die Messungen wurde ein Aufsatz der Firma Sarto-
rius AG, Gottingen verwendet. Die Messungen erfolgten an epoxidharzinfiltrierten Proben.
Bei der Riickrechnung der Rohdichte der Keramik wurde vorausgesetzt (und durch optische
Untersuchungen bestétigt), dall bei niedrigen Sintertemperaturen fast ausschlieBlich offene
Poren vorliegen, die vollstandig mit Harz geftllt sind. Bei nahezu dichtgesinterten Proben tritt
bei der Riickrechnung ein systematische Fehler in der GrélRenordnung von wenigen Prozenten
durch nicht infiltrierte Poren auf.

3.5.2 Korngroflienanalyse

Den Atzverfahren zum Hervorheben von Korngrenzen sind bei sehr feinkornigen, porésen
Gefligen Grenzen gesetzt. Die Korrosion erfolgt nicht mehr selektiv an den Korngrenzen, so
dal3 die erhaltenen Bilder nicht automatisch auswertbar sind. Die Korngroéfie wurde daher an
den unbehandelten Oberflachen der Keramiktabletten bestimmt. Um sicherzustellen, daR diese
Untersuchungen représentativ fir die gesamte Probe sind, wurde exemplarisch ein Vergleich
von Korngrolie im inneren Bereich der Tablette und an der Probenoberflache durchgefihrt.

Die REM-Aufnahmen der Tablettenoberflachen wurden mit dem Linienschnittverfahren
(ImageC, Imtronic GmbH, Berlin) ausgewertet. Die erhaltenen Sehnenldngen wurden unter
Annahme des Kugelmodells fir die Schnittlinienverteilung stereologisch transformiert.

3.5.3 Untersuchung der Domanenkonfiguration

Die Ausbildung der Doménen in den PNdZT-Keramiken wurde mit der Rasterelektronenmi-
kroskopie untersucht. Nach Behandlung der polierten Anschliffe mit einem geeigneten Atz-
mittel sind die Doméanenstrukturen als Relief sichtbar. Als Atzmittel wurde ein Gemisch aus
7,5 %-iger Salpetersédure und 0,006 %-iger FluRsdure in wasseriger Losung verwendet. Die
erforderlichen Atzzeiten variieren mit der mittleren KorngréRe und Porositat und lagen zwi-
schen 10 s und 30 s.

3.6 Strukturverfeinerung

Die Rontgenbeugungsdiagramme zur Strukturverfeinerung wurden sowohl an den unbehan-
delten gesinterten Proben als auch an gemérsertem Material aufgenommen. Auf eine mechani-
sche Nachbehandlung wie Abschleifen der Oberflache oder Mdrsern wurde fir die erste
Melreihe verzichtet, um Artefakte wie Texturen oder eine Veranderung mechanischer Span-
nungsfelder zu vermeiden [21]. Aufgrund der geringen Eindringtiefe von 3-4 um [116] der
Rontgenstrahlen in PZT stammen die Informationen Uber die Struktur aus einem oberflachen-
nahen Bereich. Diese Zone enthalt jedoch mehrere Lagen von Kdérnern, so dal auch Bereiche
erfalst werden, die dem Inneren der Keramik &hnlich sind. Diese Messungen wurden an einem
Pulverdiffraktometer (D5005, Siemens, Munchen) durchgefuhrt, das zur Kompensation von
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Oberflachenrauhigkeiten mit einem Gobelspiegel ausgestattet ist [117]. Die Mel3parameter
sind in Tabelle 1 aufgefinrt.

Tabelle 1: MeRaufbau Pulverdiffraktometrie (Siemens D5005)

Blenden primérseitig: 1 mm / GObelspiegel / 0,2 mm

Blenden sekundarseitig: Antistreustrahlblende V3 / Sollerblende 2°
| Detektorblende 0,2 mm

MeRparameter: Schrittweite: 0,02 °, Mel3zeit: 8 s

Die Beugungsaufnahmen an den gemorserten Proben wurden mit einem Pulverdiffraktometer
(PW1710) der Firma Philips (Hamburg) aufgenommen. Dieses Gerét ist mit einer variablen
Divergenzblende und einem Sekund&rmonochromator ausgestattet. Die Schrittweite betrug
0,02 °, die Melzeit 1 s.

Die Melidaten wurden mit dem Programm "Topas" (Bruker AXS, Karlsruhe) ausgewertet.
Dieses Programm basiert auf dem Rietveld-Verfahren [118] zur Strukturverfeinerung und
arbeitet nach der sogenannten Fundamentalparametermethode. Bei diesem Verfahren wird aus
der bekannten Geratekonfiguration die instrumentenspezifische Linienverbreiterung berechnet
und bei der Analyse der Beugungsdiagramme beriicksichtigt. Es kénnen so zusatzliche Infor-
mationen Uber KristallitgréRen, Verspannungen der Kristallite und Defekte gewonnen werden
[119, 120].

Ist die Geratekonfiguration nicht bekannt, oder stehen keine Funktionen fur die Berechnung
des Instrumentenprofils zur Verfugung, kann die instrumentelle Linienverbreiterung anhand
eines Standards bestimmt und dieser Datensatz anstelle der Fundamentalparameter verwendet
werden [121].

Da fur den EinfluR eines Gobelspiegels auf das Instrumentenprofil derzeit noch keine Funktio-
nen angegeben werden kdnnen, wurde zundchst die instrumentelle Linienverbreiterung anhand
eines LaBg-Standards (NIST, USA) bestimmt. Auf der Basis dieser Daten wurden die Struk-
turverfeinerungen durchgefiihrt. Die Entkopplung von instrumenteller und probenbedingter
Linienverbreitung im Programm "Topas" gestatten die gleichzeitige Berechnung des quantita-
tiven Phasenbestands, der Gitterparameter und Spannungszustande in den Kristalliten.

3.7 Elektrische Charakterisierung

3.7.1 Bestimmung der Dielektrizitatskonstante

An den keramischen Tabletten wurde die Dielektrizitatskonstante im ungepolten Zustand
bestimmt. Daflr wurden die Keramiken mit einem Zweikomponentenharz (Araldit 2020, Van-
tico GmbH, Wehr, Deutschland) infiltriert. Diese "Komposite™ wurden planparallel geschlif-
fen, poliert und beidseitig mit einer gesputterten Goldschicht elektrodiert.
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Die Bestimmung der Dielektrizitdtskonstanten erfolgte tber Kapazitdtsmessungen mit einer
Impedanzmel3briicke (HP4194A, Hewlett-Packard, USA). Die Messungen wurden bei
MeRfrequenzen von 1, 10, 100 und 1000 kHz durchgefiihrt. Da es sich bei allen untersuchten
Keramiken um pordses Material handelt, wurde die an den Proben bestimmte Dielektrizitats-
konstante anhand der gemessenen Rohdichte nach der vereinfachten Formel nach Bruggemann
[122, 123] riickgerechnet

& = sr(gemessen)/(l_(g’ [p/2)) 1)

mit: g, = relative Dielektrizitatskonstante der Keramik (riickgerechnet)
& (gemessen) = effektive relative Dielektrizitatskonstante des Komposits

p = Porositét (bestimmt aus der nach der Auftriebsmethode ermittelten Rohdichte)

3.7.2 Ferroelektrische Eigenschaften

Die ferroelektrischen Eigenschaften wurden an den fiir die dielektrischen Messungen verwen-
deten harzinfiltierten Proben durchgefiihrt. Die Aufnahme der Polarisations-Feldstarke-Hyste-
rese erfolgte ber ein Vierkanal-Oszilloskop TDS460, (Tektronix Inc., USA), und einen I-U-
Wandler (Eigenbau ISC Wirzburg). Die Messungen erfolgten bei Raumtemperatur an Luft,
mit einer Wechselspannungsfrequenz von 5 Hz (Frequenzgenerator PM5138A, Fluke Corpo-
ration, USA). Die Maximalspannung wurde schrittweise um 500 V bis auf maximal 4500 V
erhoht (Hochspannungsverstarker P0610, Trek Inc., USA).

Die aus den Hysteresekurven bestimmte remanente Polarisation wurde nach der Formel [123]
rickgerechnet:

I:)r = IDr(gemessen)/(l_(?’ ED/Z)) 2

mit: P, = remanente Polarisation der Keramik (riickgerechnet)
Py (gemessen) = effektive remanente Polarisation des Komposits

p = Porositat (bestimmt aus der nach der Auftriebsmethode ermittelten Rohdichte)
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.1 Chemische Zusammensetzung und qualitativer Phasenbestand

Untersuchungen zur Stabilitat der verschiedenen im System PbZrO;-PbTiO3 auftretenden
Phasen setzen Probenmaterial definierter Zusammensetzung, gute chemische Homogenitat
und Phasenreinheit voraus. Wie in Kap. 2.2.3 erléautert, fiilhren Inhomogenitéten in der Zirkon-
Titan-Verteilung zu Verdnderungen des Koexistenzbereiches der rhomboedrischen und
tetragonalen Phase an der morphotropen Phasengrenze.

4.1.1 Zusammensetzung

Die Ubereinstimmung zwischen Einwaage und chemischer Zusammensetzung der pyrolysi-
erten organikfreien Griinproben wurde stichpunktartig an drei Proben anhand von Rdntgen-
fluoreszenzanalysen getestet. Die Abweichungen liegen im Bereich von 0,2 Mol-%. Fur die
Einordnung der Datenpunkte wurde daher die Einwaage verwendet.

4.1.2 Qualitativer Phasenbestand

An den gesinterten keramischen Tabletten wurden, wie in Abschnitt 3.6 beschrieben, Rontgen-
beugungsdiagramme aufgenommen. Dabei wurde festgestellt, dal} einige der Messungen
neben den PNdZT-Phasen einen geringen Anteil an Pb,O5 aufweisen (Abb. 14). Diese Blei-
oxidphase entsteht nach [124] nur unter hohen Sauerstoff-Driicken. Untersuchungen von

Intensitat [AU]

MWM

20,00 30,00 40,00 50,00 60,00 70,00 80,00
Beugungswinkel 26

Abbildung 14: Pulverbeugungsdiagramm einer PNdZT-Keramik. Die nicht gekennzeichneten
Reflexe gehoren zu den PNdZT-Phasen.
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Deb et al. [125] zeigten jedoch, dal? Pb,O5 bei der thermischen Zersetzung von bleihaltigen
organischen Verbindungen unter stehender Luftatmosphére entstehen kann.

Vergleichende Messungen an den fir die elektrischen Messungen anpolierten Keramiktablet-
ten zeigten, dal} diese Nebenphase ausschlie3lich an der Probenoberflache vorliegt.

Die Oberflache der Proben wurde vor der Rontgen-Messung nicht abgeschliffen, um keine
Texturen oder veranderte mechanische Randbedingungen zu erzeugen [70, 116], so daB das
Bleioxid daher als Nebenphase im Beugungsdiagramm erscheint. Auf den Phasenbestand
rhomboedrisch-tetragonal und auf die Kristallstruktur der PNdZT-Phasen hat diese Neben-
phase jedoch keinen EinfluB. Bei der Rietveld-Analyse der Beugungsdiagramme wurden die
Bereiche mit den Pb,O5-Reflexen aus der Berechnung ausgeschlossen.

4.1.3 Homogenitat

Bei der morphotropen Phasengrenze rhomboedrisch-tetragonal im System PZT handelt es sich
um einen zusammensetzungsabhangigen Phasenubergang. Fluktuationen im Zr/Ti-Verhaltnis
konnen sich deutlich auf diese Phasengrenze, besonders auf den Koexistenzbereich beider
Phasen auswirken. Aus diesem Grund mul} bei der Bewertung von Experimenten der Herstel-
lungsprozel? der untersuchten Keramiken beriicksichtigt werden.

Es ist bekannt, daB die Verwendung des konventionellen Mischoxidverfahrens zu erheblichen
chemischen Inhomogenitéten fiihren kann [40]. Die Ursache dafir ist ein Unterschied in den
Bildungsenthalpien von PbTiO5 und PbZrO5 aus den Oxiden [126]. Auch bei guter molekula-
rer Durchmischung der Edukte, wie sie fur Sol-Gel-Verfahren postuliert wird, ist eine Veran-
derung der Bildungsenthalpie von PZT in Abhédngigkeit des Zr/Ti-Verhéltnisses feststellbar
[127]. Aus den Untersuchungen von Merkle und Bertagnolli [127] wird jedoch deutlich, dal}
die Vororganisation der Zr/Ti-Og-Oktaeder und die Bildung von Zr-O-Ti-Bindungen entschei-
denden EinfluB auf die Keimbildung und damit die Kristallisation der Perowskitphase hat. So
liegt nach den Autoren die Aktivierungsenergie fur die Kristallisation von PZT aus den unter-
suchten organischen Vorstufen niedriger als erwartet. Aus diesem Grund ist eine detaillierte
Betrachtung der bei Sol-Gel-Synthesen ablaufenden Vorgange erforderlich.

Die Homogenitét der Vorstufen héngt von kinetischen Faktoren ab, so dal} eine Mischung der
Komponenten auf molekularer Ebene in vielen Fallen nicht vorliegt [128]. Untersuchungen
von Zwischenprodukten aus Alkoholatverfahren zeigen Stdéchiometrieabweichungen von der
Einwaage, was ein deutlicher Hinweis auf Inhomogenitaten in den Vorstufen ist [129-131].
Bei der Synthese von PZT kann dies zu unvollstandigem Einbau der Bleikomponente und zu
Fluktuationen im Zr/Ti-Verhdltnis fuhren. Ursache dafir ist die bevorzugte Homokondensa-
tion der nichthydrolysierten Vorstufen. Es bilden sich im Verlauf der Reaktion Komplexe,
deren Bausteine Uber verbriickende Ethoxygruppen und Acetatgruppen verknipft sind.
Obwonhl diese verbriickenden Gruppen auftreten, flihren diese nicht zu einer Verknlpfung von
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Zirkon- und Titanatomen. Eine Homogenitat auf molekularer Ebene liegt demnach nicht vor
[130].

Ausgehend von der bekannten katalytischen Wirkung organischer Sauren auf die Hydrolyse
und Kondensation von metallorganischen Verbindungen wurde das fiir die Synthese von PZT
ubliche Alkoholatverfahren von Glaubitt et al. [132] modifiziert. Ziel war die Kontrolle der
Hydrolyse- und Kondensationsreaktion und die Herstellung spinnfahiger Vorstufen fur die
PZT-Fasersynthese durch die Carboxylierung der Alkoholate vor der Hydrolyse. Neben der
Spinnfahigkeit der Vorstufen, die die Synthese von dinnen PZT-Fasern ermdglicht, wurde
gleichzeitig die Homogenitét bezuglich der Zr/Ti-Verteilung entscheidend verbessert. Anhand
von EXAFS-Analysen konnte nachgewiesen werden, da bei der Carboxylierung einer
Mischung aus Titan- und Zirkonpropoxid mit Essigsaure bevorzugt Zr-O-Ti-Bindungen ausge-
bildet werden [133].

Das fur die Herstellung der hier untersuchten Proben verwendete Verfahren stellt also beim
derzeitigen Kenntnisstand das Optimum bezuglich der Zr/Ti-Homogenitét dar. Eine trotz der
\ororganisation durch die Enthalpieunterschiede hervorgerufene Fluktuation im Zr/Ti-Ver-
héltnis sollte sich auf alle Proben gleichermallen auswirken, so dal3 die Vergleichbarkeit der
Proben gewéhrleistet bleibt.

4.2 Gefugeuntersuchungen

Ziel der in Kap. 3.4 beschriebenen Sinterexperimente war die Synthese von geeigneten Probe-
korpern, an denen die KorngroRenabhangigkeit verschiedener Materialeigenschaften, beson-
ders die der Lage der morphotropen Phasengrenze, gezeigt werden kann. Die gesinterten
Keramiken wurden daher zunéchst auf ihre Korngréf3e und Porositat untersucht und anhand
dieser Ergebnisse erfolgte die Zusammenstellung der Probenreihen fur die strukturelle und
dielektrische Charakterisierung.

4.2.1 Dichte

Fur die Bestimmung der Dichte wurden zwei Methoden eingesetzt: die Rasterelektronenmi-
kroskopie und die Auftriebsmethode nach Archimedes.

Die REM-Aufnahmen der bei 900 °C gesinterten Proben zeigen offene, kanalartige Poren mit
einem Durchmesser von etwa 200 nm, die untereinander zu einem Netzwerk verbunden sind
(Abb. 15). Mit zunehmender Sintertemperatur bilden sich isolierte Poren, der Porenanteil sinkt
auf wenige Vol-% (Abb. 16).

Die anhand von REM-Aufnahmen aus dem Porenanteil ermittelten Dichten zeigen deutlich
den zu erwartenden Anstieg mit zunehmender Sintertemperatur (siehe Abb. 17). Bei niedrigen
Sintertemperaturen weist die Keramik einen Porenanteil von etwa 30 % auf, mit steigender
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Abbildung 15: Feinkérnige PNdZT-Keramik, Sinter-  Abbildung 16: Grobkérnige PNdZT-Keramik, Sin-
temperatur 900 °C, ungeatzter Anschliff, Die dunklen tertemperatur 1100 °C
Bereiche sind mit Harz verfillte Porenkandle.

Temperatur erhoht sich die Dichte bis auf 95 % th.D. Eine eindeutige Abhédngigkeit des Ver-
dichtungsverhaltens vom Zr/Ti-Gehalt der Proben konnte nicht beobachtet werden.

Zu beachten ist die sehr starke Streuung der Porositét bei einer Sintertemperatur von 1000 °C,
die bei héheren Sintertemperaturen nicht mehr zu beobachten ist. Aus der Literatur [26, 74] ist
bekannt, daf das Sintermaximum von PZT-Keramiken in einem Temperaturbereich zwischen
1000 °C und 1100 °C liegt. Die grof3e Streuung kann darauf zuruckzufiihren zu sein, dal® der
Sinterprozel3 hier bei einer maximalen Sinterrate unterbrochen wurde. Kleinere Schwankun-
gen in den Prozel3bedingungen scheinen sich in diesem Bereich sehr stark auf die Gefuigeent-
wicklung auszuwirken.

Im Unterschied dazu nehmen die nach der Auftriebsmethode bestimmten Rohdichten mit
Erh6hung der Sintertemperatur nur geringfugig zu und bleiben weit unter den optisch
bestimmten Werten. Diese Diskrepanz l&Bt sich durch die unterschiedlichen eingesetzten
Methoden erklaren. Am REM werden jeweils nur sehr kleine Probenbereiche untersucht. Mit
der Archimedes-Methode wird dagegen die Dichte der gesamten Probe erfal3t. Treten im unter-
suchten Material grofiere Inhomogenitaten auf, kann das fiir die beiden Verfahren Abweichun-
gen in den MeRergebnissen zur Folge haben.

An groleren Bildausschnitten der polierten Anschliffe wird deutlich, dal3 bei den hier unter-
suchten Materialien tatsachlich solche erheblichen Inhomogenitaten auftreten. Die Keramikta-
bletten bestehen aus einem Agglomerat von groReren Bruchstliicken, die nur an wenigen
Kontaktstellen miteinander versintern (Abb. 18). Diese besondere Struktur der Probekdrper
resultiert aus dem zwischen Sol-Gel- und Keramiktechnologie angesiedelten Herstellungspro-
zeR. Die Bruchstiicke sind ehemalige Gelbruchstiicke, die (vor allem bei héheren Sintertempe-
raturen) in sich stark sintern. Die Sinteraktivitdt zwischen diesen Bruchstiicken ist stark
vermindert, so dal3 auch bei hohen Sintertemperaturen noch ein erheblicher Anteil an Zwi-
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Abbildung 17: Enddichten der gesinterten PNdZT-Keramiken, gemittelt tber alle Zr/Ti-Varia-
tionen, Haltezeit 5h

F 100 pumH

Abbildung 18: Polierter Anschliff einer PNdZT-Keramik (Ubersicht), Sintertemperatur
1100 °C, Haltezeit 5 h. Die hellen Bereiche sind gesinterte Gelbruchstiicke, die dunklen Berei-
che sind mit Harz gefullte Zwischenrdume.

schenrdumen und damit "Poren” vorliegt. Die Grofle und Packungsdichte der Bruchstiicke
héngt vom Zerkleinerungsgrad der pyrolysierten Gele ab und bestimmt weitgehend die End-
dichte der Keramik.
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Die Bildausschnitte fir die optische Untersuchung am REM wurden nun so gewahlt, dal
jeweils nur die Bruchstiicke erfalit werden. Die so bestimmten Werte fir die Dichte beschrei-
ben also die eigentliche Keramik und sind damit wichtig fur die Zusammenhange zwischen
Sintertemperatur, Dichte und strukturellen Eigenschaften. Fur die Einordnung der Proben in
die Vergleichsreihen wurde daher dieser am REM bestimmte Porositatswert verwendet.

Die Uber das Auftriebsverfahren ermittelte Dichte erfal3t die gesamte Probe und reprasentiert
zusétzlich die Packungsdichte der Bruchsticke. Die Rohdichte der Tabletten, die nach der
Harzinfiltration (siehe Kap. 3.5) als ein Kompositmaterial aufzufassen sind, hat einen wesent-
lichen Einflu auf die dielektrischen und ferroelektrischen Eigenschaften des Materials und
mul} daher in die Berechnung dieser Materialdaten einbezogen werden (siehe Kap. 3.7). Eine
Besonderheit bei den hier untersuchten Proben, besteht darin, daR das Material aus préparati-
ven Grinden nur nach der Infiltration mit einem Epoxidharz gemessen werden konnte. Daraus
ergibt sich flr die bei hohen Temperaturen gesinterten Proben ein systematischer Fehler bei
der Dichtebestimmung. Geschlossene Poren werden nicht infiltriert, so dal3 die wahre Porositat
etwas niedriger liegt als gemessen.

4.2.2 Korngrofie

Die PNdZT-Keramiken wurden in einem Temperaturintervall von 900 °C bis 1100 °C gesin-
tert und zeigen entsprechend diesen Sintertemperaturen KorngréfRen zwischen etwa 300 nm
und 1,5 um. Die KorngréBen wurden, da besonders bei kleinkérnigem Material die Atzme-
thode nicht anwendbar ist, an der Oberflache der gesinterten Gelbruchstiicke bestimmt. Diese
Oberflachen erscheinen hdufig, trotz hoher Porenanteile im Innern der Bruchstiicke dicht.
(Abb. 19 und 20) Bei der Pyrolyse und der nachfolgenden Sinterung bildet sich eine Haut, die

Abbildung 19: Feinkdrnige PNdZT-Keramik Abbildung 20: Grobkérnige PNdZT-Keramik
(dsq: 0,54 pm) (dsq: 1,3 pm)
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bei einigen Proben mit kleinen Kristallen besetzt ist, die als Bleioxidnebenphase gedeutet wer-
den (Kap. 4.1.2)

Wie in Abb. 21 dargestellt, steigt die Uber alle Zusammensetzungen gemittelte KorngréRRe mit
zunehmender Sintertemperatur deutlich an. Ahnlich wie fir das Sinterverhalten ist fur das
Kornwachstum eine starke Streuung der KorngréRRen bei 1000 °C und zusétzlich bei 1050 °C
zu beobachten. Diese Schwankungen scheinen ebenfalls aus dem Abbruch des Sinterprozesses
zu resultieren.
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Abbildung 21: Mittlere KorngréfRe der PNdZT-Keramiken, gemittelt Gber alle Zr/Ti-Variatio-
nen

Die Korngrolien der Keramiken liegen in dem in der Literatur angegebenen Bereich [21, 26].
Aufgrund des Inhibitoreffekts der Dotierung auf das Kornwachstum (siehe Kap. 2.3.1) errei-
chen die Korngrofien auch bei hohen Sintertemperaturen nur etwa 1 pm.

In Ubereinstimmung mit der Literatur [19] ist fir die KorngréRe, wie auch fiir die Dichte,
keine Abh&ngigkeit der Gefugeentwicklung vom Zr/Ti-Verhaltnis der untersuchten Proben zu
beobachten.

4.2.3 Auswahl der Probenreihen

Um die Vergleichbarkeit der Proben bei der Bestimmung der Materialeigenschaften und der
Lage der morphotropen Phasengrenze zu gewahrleisten, wurden aus den oben beschriebenen
Probenreihen diejenigen ausgewdhlt, deren Gefiigeeigenschaften tber den Zr/Ti-Zusammen-
setzungsbereich hinweg die geringste Streuung zeigen. Wie im vorangegangenen Abschnitt
erwahnt, ist die Gefiigeentwicklung im Bereich von 1000 °C bis 1050 °C schwer kontrollier-
bar. Die Proben sind untereinander trotz der identischen Sinterbedingungen nicht vergleichbar.
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Fir die weiteren Untersuchungen wurden daher nur, wie in der Ubersicht Tabelle 2 dargestellt,
die bei 900 °C, 950 °C und die bei 1100 °C gesinterten Probenreihen verwendet.

Tabelle 2: Gefuigeparameter der analysierten Probenreihen

Zr/Ti | 56/44 | 54/46 | 52/48 | 50/50 | 48/52 | 46/54 | 44/56 [/

Mittlere 900°C |037 (056 |054 |031 [046 |043 |041 ||0/44
KorngroRe +0,1 | +0,18 | #0,13 | 0,09 | +0,13 | +0,12 | +0,11 || £0,12

(ds) [um] 950°C |06 |08 |068 |057 |046 |06 |068 |0,63
+0,16 | 0,22 | 0,19 | 0,18 | +0,13 | 0,17 | +0,19 || 0,13

1100 °C | 1,7 154 1154 |165 |15 |13 1,41 || 15
+0,52 | +0,45 | +0,45 | £0,5 | +0,47 | 0,41 | 0,42 || +0,28

Porositat 900 °C | 22 26 22 25 20 23 19 22

[Vol-%] +3  |+4 | £3 | #4 |[#3  |x4 | £3 |3
950°C |21 |14 |14 |14 |15 |17 |7 15

+3  |+2 | £2 |+2  |[+2 |3 | £l |4

1100°C |10 |8 3 7 3 2 2 5

+15 |+1 | #05 |+l |05 |03 |03 | 3

4.3 Untersuchung der Doméanenkonfiguration

Die Auswirkungen der KorngroRe auf die Domanenkonfiguration wurden an jeweils einer Pro-
benserie im tetragonalen Zusammensetzungsbereich (Zr/Ti=46/54) und einer Serie an der mor-
photropen Phasengrenze (Zr/Ti=56/44) untersucht. Dazu wurden polierte Anschliffe angeatzt
und REM-Aufnahmen angefertigt

Die bei der Abkuhlung ferroelektrischer Keramiken unter die Curie-Temperatur entstehenden
mechanischen Spannungen werden im allgemeinen durch die Bildung von Doméanen abgebaut
[32, 79]. In PZT-Keramiken entstehen lamellenartige Strukturen, die im Anschliff als typische
fischgratartige Muster erscheinen, die in tetragonalem PZT 90°-Domanen zugeordnet werden.
TEM-Aufnahmen an rhomboedrischen PZT-Keramiken zeigen ebenfalls lamellare Strukturen
[134], am Anschliff werden im Unterschied zu den tetragonalen Zusammensetzungen bogen-
formige Doménenwande beobachtet [20].

Die REM-Aufnahmen der tetragonalen Probenserie zeigen eine deutliche Abhéngigkeit der
Doménenkonfiguration von der KorngréRRe. Die grobkdornigen tetragonalen Keramiken weisen
noch die typischen fischgratartigen Domanenstrukturen auf (Abb. 22). Die Grolle der Domé-
nen wurde auf etwa 30 nm abgeschétzt. Bei Verringerung der Korngrolie treten diese Doma-
nenlamellen immer seltener auf (Abb. 23). Die DomanengroRe verringert sich auf etwa 20 nm.
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Abbildung 22: PNdZT-Keramik (Zr/Ti=46/54, 1,3 um; 1100°C), angeatzter Anschliff. Die
lamellenartigen Streifungen sind 90°-Domanen zuzuordnen.

Abbildung 23: PNdZT-Keramik (Zr/Ti=46/54, 0,9 um; 1050 °C), angeatzter Anschliff. Die
Domanenstreifungen treten nur noch bei einigen Kristallen auf

Bei den feinkdérnigen Keramiken koénnen im Rasterelektronenmikroskop keine typischen
Doménenmuster beobachtet werden (Abb. 24). Auf der polierten Probenflache entstehen kor-
nige Strukturen, die ohne weitere Untersuchungen nicht interpretiert werden kénnen.



44 4.3 Untersuchung der Domanenkonfiguration

Abbildung 24: PNdZT-Keramik (Zr/Ti=46/54, 0,43 um; 900 °C), angeatzter Anschliff. Lamel-
lenartige Doménenstrukturen sind nicht beobachtbar. Die dunklen Bereiche sind mit Epoxidharz
verflllte Poren.

Die Proben mit einer Zusammensetzung an der morphotropen Phasengrenze zeigen auch bei
groRen KorngréBRen keine Doménenstrukturen (Abb. 25). Nach dem Atzen der Schliffe entste-
hen koérnige Muster, die denen der feinkdrnigen tetragonalen Keramiken vergleichbar sind. Bei
Verringerung der KorngroRe andert sich das Erscheinungsbild nicht, es sind ebenfalls keine
typischen Doménenkonfigurationen zu beobachten. Die KorngréRe von maximal 1,5 pum reicht
hier offenbar nicht aus, um die typischen Doménenmuster bei Koexistenz von rhomboedr-
ischer und tetragonaler Phase [135] zu entwickeln.

Die in der vorliegenden Arbeit beobachteten Domanenkonfigurationen der tetragonalen
Zusammensetzungen entsprechen den in der Literatur dokumentierten Beobachtungen
[28, 79, 82, 136]. Die Bildung von Domanen ist von der KorngroRe abhangig, die GroRe der
Domanen nimmt mit abnehmender Korngrofe ab. In kleinen Kdrnern verschwinden zunéchst
die bei grobkornigen Gefiigen auftretenden gebanderten Strukturen [79]. Bei weiterer \errin-
gerung der KorngroRe verkleinern sich die Domanen, die Doménenwanddichte steigt [79].
Anhand von Beobachtungen an Bariumtitanat wurde von Arlt [79] ein empirischer Zusammen-
hang zwischen Korngréie und DoménengrolRe gefunden. Danach verringert sich die Doma-
nengréRe proportional zur Quadratwurzel aus der KorngrofRe. Fir PZT wurden &hnliche
Zusammenhange beobachtet. Fir sehr kleine KorngréRen nimmt die DomanengréRe jedoch
schneller ab als erwartet. Fir Keramiken mit mittleren Korngréf3en um 150 nm wurden von
Madsen et al. [136] und Cao et al. [82] Doméanen kleiner 10 nm beobachtet. Untersuchungen
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Abbildung 25: PNdZT-Keramik (Zr/Ti=56/44, 1100 °C), angeétzter Anschliff. Doménenstruk-
turen sind nicht beobachtbar.

an Bleititanatkeramiken mit einer mittleren KorngréRe von 60 nm zeigen, dal3 bei diesen Kri-
stallitgroRen die Doménenbildung vollstdndig unterdrickt ist [137].

Die kornigen Atzstrukturen bei den hier untersuchten feinkornigen Keramiken zeigen, daf ent-
weder keine oder nur sehr feine Doménen existieren. Anhand der aus der Literatur bekannten
Daten Uber den Zusammenhang von Korn-und Doméanengrdfen muB jedoch davon ausgegan-
gen werden, dal’ innerhalb der Korner feinlamellare Domanenstrukturen in der GroRenord-
nung von 15 nm vorliegen [82, 136-138]. Diese Strukturen sind iiber die Atzmethode und das
Rasterelektronenmikroskop nicht mehr zugénglich.

4.4 Dielektrische und Ferroelektrische Eigenschaften

Aufgrund des Zusammenhangs zwischen der Koexistenz der rhomboedrischen und tetrago-
nalen Phase und den dielektrischen und ferroelektrischen Eigenschaften ist die Bestimmung
dieser Materialparameter geeignet, um Informationen Gber den morphotropen Phaseniibergang
zu erhalten. Aus den Messungen kdnnen zusatzlich Ruckschlisse auf Gefligeeinflisse und
Doménenprozesse gezogen werden. In Abh&ngigkeit von Zusammensetzung und Korngrofle
wurden die relative Dielektrizitatskonstante €, fur den ungepolten Zustand und die remanente
Polarisation bestimmt.
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4.4.1 Dielektrische Eigenschaften

Bei der Bestimmung der Dielektrizitatskonstanten von Keramiken sind einige Besonderheiten
zu beachten, auf die in Kap. 4.2 hingewiesen wurde. Das Material ist als inhomogenes Dielek-
trikum zu betrachten, in dem Korngrenzen, Nebenphasen und Poren zur Dielektrizitatskon-
stante beitragen kdnnen. Die in der vorliegenden Arbeit untersuchten Tabletten bestehen, wie
in Kap. 4.2 beschrieben, aus PNdZT-Keramik-Bruchstiicken, die nur an wenigen Kontaktstel-
len versintert sind. Durch die Infiltration der Proben mit einem Epoxidharz, werden die Tablet-
ten zu Keramik-Kunststoff-Kompositen vom 3-3-Typ. Da die aktive Komponente und die
Matrix dreidimensional vernetzt sind und das Harz eine sehr viel niedrigere Dielektrizitatskon-
stante aufweist als die Keramik, gilt fur die Bestimmung der Dielektrizitdtskonstanten der
eigentlichen Keramik die Gleichung 1 in Kap. 3.7

Die Messungen der Dielektrizitdtskonstanten an den Keramiken mit KorngréRen tber 1 pm
zeigen das fur PNdZT-Keramiken erwartete Verhalten. Eine Dotierung von PZT-Keramiken
mit Neodym fuhrt zu einer Verschiebung der morphotropen Phasengrenze in den zirkonrei-
chen Bereich [60]. Die Phasengrenze liegt bei einer Dotierung mit 2 Mol-% Neodym bei
einem Zr/Ti-Verhéltnis von 56/44. Die in Abb. 26 dargestellte Kurve zeigt dementsprechend
einen Anstieg der Dielektrizitatskonstante mit zunehmendem Zirkoniumgehalt. Laut Literatur
[60] ist bei niedrigeren Zr-Gehalten wieder eine Abnahme der Dielektrizitdtskonstante zu
erwarten. Dieser Zusammensetzungsbereich wurde in der vorliegenden Arbeit nicht naher
untersucht.
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Abbildung 26: Dielektrizitatskonstanten (ungepolt) der grobkérnigen PNdZT-Keramiken
(1,5 pm)
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Die bei niedrigeren Temperaturen gesinterten und deshalb feinkdrnigen Proben zeigen ein
deutlich verandertes Verhalten der dielektrischen Eigenschaften. Das Maximum der Dielektri-
zitatskonstanten liegt bei etwa 50 Mol-% Bleititanat, also in einem titanreicheren Bereich als
erwartet (Abb. 27). Es ist zu vermuten, dal3 die mit dem Optimum der dielektrischen Eigen-
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Abbildung 27: Dielektrizitatskonstanten (ungepolt) der feinkdrnigen PNdZT-Keramiken

schaften verbundene Lage der MPG von der mittleren KorngroRe des Materials abhangt. Fur
die hier untersuchten feinkornigen Keramiken ist die Position der MPG um etwa 4-6 Mol-% in
den titanreichen Bereich des Phasendiagramms verschoben.

Der Vergleich der MeRwerte flr die grob- und feinkérnigen Keramiken zeigt, dafl die maximal
erreichbaren Betrage von g, mit abnehmender Korngrolie abnehmen. Nach Beobachtungen an
Bariumtitanat [84-86] waére fir feinkdrnige PZT-Keramiken eine Erh6éhung der Dielektrizitats-
konstanten aufgrund innerer Spannungen zu erwarten. Im vorliegenden Fall kommt es offen-
bar zu der in Kap. 2.4.3 erwdhnten Kompensation verschiedener Gefligeeffekte. Aus der
Literatur ist bekannt, daB vor allem in kleinkérnigen Keramiken Doméanenwénde an Korngren-
zen oder Poren gepinnt sein kénnen [24, 139]. Der fur die dielektrischen Eigenschaften von
weich-dotierten Keramiken entscheidende Domanenwandbeitrag [65] entfallt, die Folge ist die
Reduzierung der Dielektrizitatskonstanten. Es muR3 daher davon ausgegangen werden, daf? sich
die Erhohung der Dielektrizitatskonstanten durch die inneren Spannungen und die Verringe-
rung durch die fehlenden Doménenwandbeitrage gegenseitig aufheben.
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4.4.2 Ferroelektrische Eigenschaften

Neben den dielektrischen Eigenschaften wurden an den mit Epoxidharz vergossenen Proben
das ferroelektrische Hystereseverhalten untersucht. Um den EinfluRR des Gefiiges auf die rema-
nente Polarisation und die Koerzitivfeldstarke zu analysieren, wurden analog zur Bestimmung
der Dielektrizitatskonstanten Probenreihen mit verschiedenen KorngréRen und variiertem Zr/
Ti-Verhaltnis vermessen.

Der Vergleich typischer Hystereseschleifen feinkdrniger Keramiken mit dem ferroelektrischen
Verhalten grobkérnigen Materials zeigt eine deutliche Veréanderung der Hystereseform. Klein-
kornige Keramiken zeigen flache, elliptische Hysteresen (Abb. 28).

0,05 +
0,04 —+

0,03 +

Polarisation [pC/mn?]

Elektrische Feldstarke [V/um]

Zr/Ti 50/50 0,44 pm (MP -0,02 +

0,04 - ZyTi56/44 1,5 pm (MPG)

-0,05 —

Abbildung 28: Vergleich typischer Hystereseschleifen klein- und grobkérniger PNdZT-Keramiken (zur besse-
ren Vergleichbarkeit sind nicht gleiche Zusammensetzungen, sondern jeweils die Probe an der MPG gegen-
ubergestellt)

Ahnliches Verhalten ist in der Literatur fiir verschiedene ferroelektrische Materialien belegt
[28, 83, 92, 140]. Die Ursachen dafir sind Raumladungen [141], innere Spannungen und ver-
anderte Doméanenprozesse [83, 92]. Defekte, die sich an Korngrenzen und Domanenwanden
ansammeln kdénnen, fihren zur Ausbildung innerer Felder, die das von aufRen angelegte Feld
abschirmen [141].

Der bei grobkornigen Keramiken beobachtete steile Anstieg in der Feldstérke-Polarisations-
kurve ist auf Domanenwandbewegungen zuriickzufiihren [142]. Ist die Beweglichkeit der
Domanenwande stark eingeschrénkt, konnen die Doménen, &hnlich wie fir die dielektrischen
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Eigenschaften beobachtet, nicht mehr zum Reorientierungsprozel3 in der Keramik beitragen.
Die Hystereseschleife ist flacher, die Sattigung wird nicht erreicht, bei Verringerung der elek-
trischen Feldstarke geht die Polarisation sofort wieder zurtick.

Ahnlich wie die Dielektrizitatskonstante ist die remanente Polarisation ein geeigneter Materi-
alparameter zur Bestimmung der Lage der morphotropen Phasengrenze. Die remanente Polari-
sation fur den Sattigungsfall konnte an den untersuchten Keramiken jedoch nicht bestimmt
werden. Die Durchschlagsfestigkeit des Materials ist so niedrig, dal} die Sattigung im Bereich
der remanenten Polarisation und der Koerzitivfeldstarke nicht erreicht werden konnte. Als
remanente Polarisation P, wird daher im Folgenden ein um die Porositat der Keramik korri-
gierter Wert bezeichnet, der dem aus der Hysterese bei einer Feldstarke von 4 VV/um bestimm-
ten Wert entspricht.

Die Bestimmung der remanenten Polarisation fir verschiedene Korngréfien und Zusammen-
setzungen fihrt zu einem &hnlichen Ergebnis, wie es fir die dielektrischen Eigenschaften
beobachtet wurde. Vergleicht man den in Abb. 29 dargestellten Verlauf der remanenten Polari-
sation fur grobkornige mit dem fiir feinkérnige PNdZT-Keramiken, so wird deutlich, daB auch
die ferroelektrischen Eigenschaften auf eine Verschiebung der morphotropen Phasengrenze
bei Verringerung der KorngrofRe hinweisen.
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Abbildung 29: Remanente Polarisation in Abhangigkeit von Korngréfie und Zusammensetzung

Das Maximum von P, liegt fiir eine Korngréie von 0,44 pum bei einem Zr/Ti-Verhéltnis von
50/50. Das entspricht einer Verschiebung der MPG gegeniiber dem Literaturwert um 6 Mol-%
in den Ti-reichen Bereich. Das Ergebnis stimmt gut mit dem aus den dielektrischen Eigen-
schaften bestimmten Wert iberein.
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Zusétzlich zur Verdnderung des zusammensetzungsabhangigen Verlaufs der remanenten Pola-
risation wird fir die feinkornigen Keramiken ein deutlich niedrigerer Wert flr P, beobachtet.

Die Ursachen dafur sind ebenfalls Raumladungen [141], die Unterdriickung von Doméanenpro-
zessen [24, 92] und innere Spannungen [28].

Wie in Abschnitt 4.4.2 beschrieben, basiert die Polarisation eines ferroelektrischen Materials
im elektrischen Feld wesentlich auf Doménen- und Doménenwandprozessen. Nach Jonker
[143] ist die Reorientierung von Doménen in kleinkdrnigen Keramiken unterdriickt. Dieser
Effekt tritt verstarkt auf, wenn die Kristallitgréf3e in der GrofRenordnung der Domanengrolie
liegt. Wie aus den Untersuchungen der Doménenkonfiguration (Kap. 4.3) und den oben
beschriebenen Auswirkungen auf die dielektrischen Eigenschaften deutlich wird, muf} auch
hier davon ausgegangen werden, daR eine Klemmung der Doméanenwande in den hier unter-
suchten feinkornigen Keramiken zur schlechteren Ausrichtung der Dipole im elektrischen Feld
und damit zu einer Reduzierung der remanenten Polarisation fihrt.

Die dielektrischen und ferroelektrischen Eigenschaften zeigen, dal’ die Materialeigenschaften
der PNdZT-Keramiken von der Gefiigeausbildung deutlich beeinfluf3t werden. Die Messungen
weisen auf eine Unterdriickung von Doméanenprozessen hin und die Positionen der Maxima
der Dielektrizitatskonstante und der remanenten Polarisation lassen darauf schlieen, dal} die
morphotrope Phasengrenze in feinkdrnigen Keramiken gegenuber grobkdérnigem Material in
den Ti-reichen Zusammensetzungsbereich verschoben ist.

4.5 Kristallstruktur und quantitativer Phasenbestand

Die Untersuchung der Kristallstruktur und des Phasenbestands in Abhangigkeit von Zusam-
mensetzung und KorngroRe erfolgte mit rontgenographischen Methoden. An den Proben wur-
den Pulverbeugungsdiagramme aufgenommen. Die Messungen erfolgten an den keramischen
Proben (wie gesintert) und an gemdrsertem Material.

Die in Abb. 30 dargestellten Beugungsdiagramme der grobkérnigen ungemaorserten Proben
zeigen die aus der Literatur bekannte Veranderung in Abhédngigkeit der chemischen Zusam-
mensetzung. Die auf die tetragonale Struktur des titanreichen PNdZT zurlickzufiihrende
Reflexaufspaltung (markierte Reflexe in Abb. 30) wird bei Ann&herung an die morphotrope
Phasengrenze kleiner und ist bei einem Zr/Ti-Verhéltnis von 56/44 nur noch als Schulter
erkennbar.

Die Beugungsdiagramme von Kkleinkdrnigen Keramiken (Abb. 31) zeigen demgegentber eine
deutliche Veranderung. Der Ubergang zur rhomboedrischen Phase scheint in den titanreichen
Bereich verschoben zu sein.

Fir eine Bestatigung dieser Vermutungen durch quantitative Untersuchungen mussen mehrere
Ursachen fur diese Veréanderung der Reflexaufspaltung in Betracht gezogen werden: eine \Ver-
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Abbildung 30: Réntgenbeugungsdiagramme von PNdZT-Keramiken (KorngréBe 1,4 um) mit
variiertem Zr/Ti-Verhéltnis
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Abbildung 31: Rdntgenbeugungsdiagramme von PNdZT-Keramiken (Korngréfie 0,44 pm) mit
variiertem Zr/Ti-Verhéltnis

anderung der Gitterkonstanten, eine Zunahme der Reflexverbreiterung aufgrund der Kristallit-
grolle und/oder d-Wert-Fluktuationen und eine Veranderung des Phasenbestandes.
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Welche dieser Ursachen in welchem MaR fur die auftretenden Effekte verantwortlich ist, kann
nur durch die Analyse des gesamten Beugungsdiagramms Uber das Rietveld-Verfahren ermit-
telt werden. Die Beugungsaufnahmen wurden daher mit dem Programm "Topas™ (Bruker
AXS) analysiert.

4.5.1 Tablettenproben (wie gesintert)

Die Berechnung der tetragonalen Gitterkonstanten (Abb. 32) fir die grobkdrnigen Proben
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Abbildung 32: Gitterkonstanten der ungemdorserten Proben in Abhangigkeit der KorngréRe und
Zusammensetzung. Die leeren Symbole beziehen sich jeweils auf die Phase mit dem geringeren
Massenanteil.

zeigt den etwa linearen Verlauf der a-Gitterkonstante in Abhé&ngigkeit der Zusammensetzung.
Die c-Achse verkdrzt sich mit zunehmendem Zr-Gehalt dagegen etwas starker und deutet auf
einen Ubergang zweiter Ordnung an der MPG hin. Der Vergleich von klein- und groRkérnigen
Proben zeigt zundchst eine Reduzierung der tetragonalen Aufspaltung fur das feinkérnige
Material. Unabhéngig von der Zusammensetzung ist jeweils die a-Achse verlangert und die c-
Achse verkurzt. Betrachtet man eine Probenserie aus dem tetragonalen Stabilitatsbereich mit
56 Mol-% PbTiO3-Gehalt, so wird diese Veranderung der Elementarzelle besonders deutlich
(Abb. 33). Die a-Achse wird etwas groRRer bei feinkérnigen Gefligen, die c-Achse ist verkurzt.
Das c/a-Verhéltnis sinkt von 1,028 auf 1,023. Der Vergleich mit der Literatur [60] bestatigt
diese Tendenz. Bei Erhohung der Sintertemperatur auf mindestens 1200 °C steigt die Korn-
grofie auf bis zu 3 um und fihrt zu einer weiteren VergroRerung der tetragonalen Aufspaltung.
Die rhomboedrische Elementarzelle bleibt von der Verdnderung der Korngrolie weitgehend
unbeeinfluf3t.
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Abbildung 33: Gitterkonstanten in Abhangigkeit der KorngréfRe an einer Probenserie im
tetragonalen Bereich (Zr/Ti-Verhéltnis 46/54).

Zusétzlich zur Veranderung der Gitterparameter wurde an den Proben eine Zunahme der Halb-
wertsbreite bei Verringerung der KorngroRe beobachtet (Abb. 34). Eine solche Verbreiterung
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Abbildung 34: Aus der Linienverbreiterung der Diffraktogramme bestimmte Mikrospannungen
in tetragonalen Keramiken verschiedener KorngréRen (Zr/Ti-Verhaltnis 46/54)
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lait sich prinzipiell auf eine sehr kleine Ausdehnung kohdrent streuender Bereiche und/oder
auf Fluktuationen der Netzebenenabstande (Mikrospannungen) zuriickfihren. Beide Effekte
lassen sich durch die unterschiedliche Winkelabhangigkeit der Reflexverbreiterung trennen.
Im vorliegenden Fall wird unter der Annahme von d-Wert-Fluktuationen rechnerisch die bes-
sere Anpassung zwischen Modell und Experiment erreicht. Die ermittelten Werte nehmen mit
Verringerung der KorngrofRe zu.

Eine genauere Betrachtung der Zusammensetzungsabhéngigkeit der Gitterkonstanten der fein-
kornigen Proben (Abb. 32) zeigt, dal unterhalb von 50 Mol-% PbTiO5; die Werte leicht
streuen. Dieser Effekt ist ein erster Hinweis auf einen veranderten Phasenbestand. Die quanti-
tative Phasenanalyse zeigt fur diesen Bereich nur noch einen geringen Anteil an tetragonaler
Phase (siehe Abb. 35), wodurch die Bestimmung der Gitterkonstanten erschwert und die
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Abbildung 35: Quantitativer Phasenbestand in Abhéngigkeit der Zusammensetzung und Korn-
grofe (ungemorserte Proben).

MeRungenauigkeit vergroRert wird. Ein weiterer Hinweis auf die morphotrope Phasengrenze
ist die nichtlineare Verédnderung der Gitterkonstanten mit zunehmendem Zr-Gehalt (Abb. 32).
Das Phasenverhaltnis von 50/50 rhb./tetr. liegt nicht mehr zwischen 44 und 46 Mol-% PbTiO;
wie bei den grobkornigen Proben, sondern bei etwa 50 Mol-% PbTiO3. Das bedeutet, daf? die
morphotrope Phasengrenze fiir feinkdrniges Material in den titanreicheren Bereich verschoben
ist. Zusatzlich ist der Koexistenzbereich stark verbreitert.

Gleichzeitig fallt auf, daR auch fur den als einphasig zu erwartenden Bereich aus den Beu-
gungsdiagrammen noch ein signifikanter Anteil an rhomboedrischer Phase ermittelt wird. Ein
Vergleich einer Simulation (Abb. 36 und 37) mit und ohne rhomboedrische Phase zeigt am
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Abbildung 36: Rietveldverfeinerung unter der ~ Abbildung 37: Rietveldverfeinerung unter der
Annahme einphasigen Materials Annahme der Koexistenz der rhb. und tet.
(PbTiO3=56 Mol-%, 0,44 um) Phase (PbTiO3=56 Mol-%, 0,44 pm)

Beispiel der (200)-Reflexgruppe die ungentigende Anpassung (siehe Pfeil) der Kurve fir den
einphasigen Fall, was durch die Verschlechterung des R-Wertes bestatigt wird. Eine solche
diffuse Streuung wurde ebenfalls von Endriss [144] beobachtet und auf einen diffusen Uber-
gang zwischen den einzelnen Doménen zurlckgefuhrt. Die hohe Fluktuation der d-Werte
(Abb. 34) bestatigt diese Interpretation.

4.5.2 Gemorserte Proben

Bei der Annahme von inneren Spannung als Ursache fir die Verdnderung der Elementarzelle
und des Phasenbestandes stellt sich die Frage nach der Herkunft der daflr verantwortlichen
Krafte. Haufig wird in der Literatur eine mechanische Klemmung der einzelnen Kdrner in der
unmgebenden keramischen Matrix als Ursache angenommen [30, 60]. Aus diesem Grund wur-
den vergleichende Messungen an gemérserten Proben durchgefiihrt.

Die Beugungsdiagramme zeigen zunéchst wie erwartet eine deutliche Verbesserung der MeR3-
statistik durch die verbesserte Praparation. Die gemdrserten Proben weisen im Vergleich zu
Tabletten eine niedrigere Rauhigkeit und eine hdhere Packungsdichte auf. Die gréRere Rauhig-
keit der Tabletten kann durch den eingesetzten Gobelspiegel offenbar nur teilweise kompen-
siert werden.

Der Vergleich zwischen den fur gemdrserte und ungemorserte Proben ermittelten Gitterkon-
stanten, der in Abb. 38) fur feinkorniges Material dargestellt ist, zeigt nur geringfugige Unter-
schiede. Die Elementarzellen entspannen im Mittel leicht, stimmen aber im Rahmen der
MeRungenauigkeit Gberein. Ein ahnliches Ergebnis ergibt sich aus der Analyse des Phasenbe-
standes (Abb. 39). Fir die grobkornigen Proben ergibt sich eine sehr gute Ubereinstimmung
zwischen gemdrserten und ungemorserten Proben. Fur feinkérniges Material ergeben sich gro-
Rere Abweichungen, die jedoch nicht systematisch sind. Es kann daher davon ausgegangen
werden, dal? auch diese Daten im Rahmen des Fehlers ubereinstimmen.
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Abbildung 38: Vergleich der tetragonalen Gitterkonstanten feinkérniger Proben (0,44 um) fir
gemorsertes und ungemdorserte Material
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Abbildung 39: Quantitativer Phasenbestand feinkérniger Proben, Vergleich von gemérsertem
und ungemdrsertem Material
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Aus den Strukturverfeinerungen fur die PNdZT-Proben mit unterschiedlichen Zusammenset-
zungen und KorngroRen ergebn sich daher zusammenfassend folgende Resultate:

* Fur die Veranderung der Beugungsdiagramme sind mehrere Faktoren gleichzeitig ver-
antwortlich:

- die Verdnderung der Elementarzellen
- die Erhéhung der Halbwertsbreite
- ein veranderter Phasenbestand
* Eine Verringerung der KorngroRe verursacht:

- die Kompression der Elementarzellen entlang der c-Achse und eine Dilatation
entlang der a-Achsen

- die Stabilisierung der rhomboederischen Phase und damit die Verschiebung der
MPG und Verbreiterung des Koexistenzbereiches

- eine erhohte Fluktuation der d-Werte

» Wesentliche Unterschiede zwischen gemdrserten und ungemorserten Proben wurden
nicht beobachtet. Die inneren Spannungen resultieren nur zu einem geringen Teil aus
einer Matrixklemmung und mussen daher einen anderen Ursprung haben.

Die starken Fluktuationen der d-Werte und die Veranderung der tetragonalen Elementarzellen
lassen darauf schliel3en, daB innere Spannungen in den Kristalliten flr die verdnderte Phasen-
stabilitat verantwortlich sind. Der Einflul3 dieser Spannungen auf die Stabilitat der tetrago-
nalen Phase kann nach der Devonshire-Theorie berechnet werden. Die Ergebnisse einer
solchen Modellierung sind im nachfolgenden Kapitel dargestellt.

4.6 Berechnung der MPG nach der Devonshire-Theorie

Nach der Devonshire-Theorie kdnnen die Umwandlungspunkte von ferroelektrischen Kristal-
len unter Zuhilfenahme experimenteller Befunde ermittelt werden. Wie in Kap. 2.5 dargestellt,
wurden von verschiedenen Autoren fiir PZT die Devonshire-Koeffizienten entwickelt, so dal
das gesamte Phasendiagramm von PZT berechnet werden kann. Bei Kenntnis der entsprechen-
den Parameter ist es moglich, in die Devonshire-Berechnungen Randbedingungen wie elektri-
sche Felder oder mechanische Spannungen einzubeziehen.

Die Bedeutungen und die Herleitung der nachfolgend verwendeten Gleichungen und Koeffizi-
enten sind im Anhang dargestellt und naher erléutert.

Anhand der in den vorangegangenen Abschnitten dargestellten experimentellen Befunde wird
angenommen, dal} innere Spannungen in den feinkdrnigen Keramiken fiir die gemessenen
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Effekte verantwortlich sind. Diese Spannungen resultieren aus der Veranderung der Kristall-
struktur nach der Abkihlung unter die Curietemperatur und sind flr die Berechnungen aus der
Sicht eines einzelnen Kristallits zu betrachten. Zunéchst kénnte vereinfachend angenommen
werden, dal? die Spannungen als ein allseitiger (hydrostatischer) Druck wirken. Entsprechende
Berechnungen [42, 97] ergeben jedoch keine Ubereinstimmung mit den in dieser Arbeit darge-
stellten experimentellen Ergebnissen. Zusétzlich zeigen einfache geometrische Betrachtungen,
dal3 diese Vereinfachung nicht den tatsachlichen Verhé&ltnissen entsprechen kann. Die rhom-
boedrischen Kristalle besitzen nach der ferroelektrischen Umwandlung entlang der Raumdia-
gonalen ihre groRte Ausdehnung. In dieser Richtung ist somit auch die grote Druckspannung
zu erwarten. Die tetragonalen Kristallite dehnen sich bei der Umwandlung unter die Curietem-
peratur entlang der c-Achse aus und ziehen sich in Richtung der a-Achsen zusammen. Die auf
diese Kristalle wirkende mechanische Spannung ist dementsprechend in die Berechnungen
einzusetzen. Dabei gilt firr die rhomboedrische Phase:

Xl = X2 = X3
und fiir die tetragonale Phase:
Xl = X2, X3

Unter Verwendung der im Anhang aufgefuhrten Gleichungen und Koeffizienten und der oben
beschriebenen Krafte auf die Elementarzellen wurden die Freie Enthalpie der
rhomboedrischen Phase bei Raumtemperatur wie folgt berechnet:

2 4
Gpp = (387 -3Q11X3-6Q1,X3)P5~ +3(ay; +a5,)P; 3
6 P, 2 P 2
+(3ayy; + 62851, ta3)P3 — 1,58, X537 =35y, X3

flr die tetragonale Phase gilt entsprechend:

2 4 6
Giet = (87— Q11 X3-2QpX)P5" +ay,P3 +a;5; Py 4)

Die Berechnungen wurden auf den Bereich des Phasendiagramms zwischen 30 Mol-% PbTiO4
und 70 Mol-% PbTiO5 beschrankt. Die rhomboedrische Tieftemperaturphase wurde in die
Berechnungen nicht einbezogen. Fur die Bestimmung der Phasengrenze missen zunachst die
spontane Polarisation und damit die Freie Enthalpie des stabilen Zustands flr verschiedene
Zusammensetzungen (repréasentiert durch den Parameter a;) ermittelt werden. Diese Enthal-
piewerte werden in Abhangigkeit der Zusammensetzung fir die einzelnen Phasen gegentber-
gestellt. In Abb. 40 ist der Verlauf der Freien Enthalpie des spannungsfreien Zustands in
Abhéngigkeit der Zusammensetzung fiir die rhomboedrische und tetragonale Phase dargestelit.
Die Abszisse gibt die Zusammensetzung des Materials, die Ordinate die Freie Enthalpie wie-
der. Fur den Ti-reichen Bereich ist die tetragonale Phase die energetisch gunstigste, fir den Zr-
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reichen Abschnitt die rhomboedrische. Der Kreuzungspunkt der beiden Kurven entspricht dem

Punkt, an dem beide Phasen die gleiche Freie Enthalpie besitzen und somit der morphotropen
Phasengrenze.

PbTiO5 [Mol-%] PbTiO5 [Mol-%]
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Abbildung 40: Freie Enthalpie flr die tetragonale Abbildung 41: Freie Enthalpie flr die tetragonale
und die rhomboedrische Phase fir den spannungs- und die rhomboedrische Phase fiir eine Kompression
freien Fall der rhb. Phase entlang der Raumdiagonale mit

50 MPa und einer Kompression der tet. Phase entlang
der c-Achse mit 50 MPa und einer Zugspannung ent-
lang der a-Achsen mit 25 MPa

Die Berechnung der Freien Enthalpie wurde fir verschiedene Driicke zwischen 0 und
200 MPa durchgefihrt. Die Abbildungen 40 und 41 zeigen den Vergleich zwischen dem span-
nungsfreien Fall und einer Kompression von 50 MPa. Durch den Druck auf die c-Achse und
die Zugspannungen entlang der a-Achsen der tetragonalen Elementarzelle erhoht sich die Freie
Enthalpie dieser Phase, so daR sich der Phaseniibergang in den tetragonalen Bereich ver-
schiebt. Aus den in Abb. 42 dargestellten Ergebnissen wird deutlich, daf? dieser \erschie-
bungsbetrag um so héher ist, je grolRer die angenommene Verspannung ist.

Die fir Keramiken mit einer Korngréfie von 0,4 um aus den dielektrischen, ferroelektrischen
und strukturellen Eigenschaften experimentell bestimmte \erschiebung der Phasengrenze
(siehe Kapitel 4.4 und 4.7) liegt bei 6 Mol-%. Das entspricht nach den Devonshire-Berechnun-
gen einer Druckspannung von etwa 50 MPa.

Anhand der Berechnungen nach der Devonshire-Theorie wird somit bestétigt, dal3 in feinkor-
nigen PZT-Keramiken, bezogen auf den einzelnen Kristallit, gerichtete Spanungen auftreten,
die als Druckspannungen entlang der Polarisationsrichtung wirken. Unter dieser auf geometri-
schen Betrachtungen basierenden Annahme besteht eine qualitative Ubereinstimmung zwi-
schen der an Kleinkdrnigen Keramiken experimentell bestimmten \erschiebung der
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Abbildung 42: Abhéngigkeit der Lage der morphotropen Phasengrenze rhomboedrisch-tetrago-

nal von gerichteten mechanischen Spannungen. Kompression der rhb. Phase entlang der Raum-

diagonalen, Kompression der tet. Phase entlang der c-Achse, Zugspannungen mit der Halfte des
Betrages entlang der a-Achsen

morphotropen Phasengrenze in den titanreichen Zusammensetzungsbereich und der oben dar-
gestellten Berechnung der MPG unter solchen gerichteten Driicken. Die gerichteten inneren
Spannungen fuihren zu einer starkeren Destabilisierung der tetragonalen gegenuber der rhom-
boedrischen Phase und verursachen so die Verschiebung der MPG zu titanreicheren Zusam-
mensetzungen.

4.7 Diskussion der Ergebnisse

Die bei feinkdrnigen PNdZT-Keramiken auftretenden Besonderheiten deuten auf starke innere
Spannungen in den Kristalliten hin: Die Elementarzellen der tetragonalen Phase sind entlang
der c-Achse gestaucht, die Form der ferroelektrischen Hysterese ist veréndert, aus der Ront-
genbeugung ergibt sich eine hohe Fluktuation der d-Werte und die rhomboedrische Phase ist in
den tetragonalen Bereich stabilisiert. Berechnungen nach der Devonshire-Theorie bestatigen,
dal} gerichtete innere Spannungen zu einer solchen Veranderung der Phasenstabilitat fiihren.

Betrachtet man die hier untersuchten Keramiken, besonders deren hohe Porositét, stellt sich
die Frage nach der Herkunft der inneren Spannungen.

Als Ursache fur die Verspannung von PZT-Keramiken gilt im allgemeinen die Veranderung
der Gittermetrik am ferroelektrischen Phaseniibergang. In grobkornigen Keramiken werden
diese geometrischen Verdnderungen und die damit verbundenen mechanischen Spannungen
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durch die Bildung von Doménen weitgehend kompensiert [32, 79]. Die Form des Korns kann
nahezu vollstdndig beibehalten werden, die verbleibenden Spannungen sind auf die Randberei-
che der Korner und die Doméanenwénde beschréankt [79, 80].

In feinkdrnigem Material ist dieser Spannungsabbau offenbar zum Teil gestort. Als Ursache
dafiir ware denkbar, dal3 in den untersuchten feinkdrnigen Keramiken die Doméanenbildung in
vollstandig unterbleibt. Die Profilanalyse der Pulverbeugungsdiagramme wiesen zunéchst auf
diesen Sachverhalt hin. In einem solchen Fall kdnnte sich ein in einer Matrix geklemmter Kri-
stallit bei der ferroelektrischen Umwandlung nicht entsprechend verformen und wiirde voll-
stdndig verspannt sein.

Tatséchlich wird in feinkdrnigen Ferroelektrika dieses Verhalten beobachtet [145]. Die
GrenzkorngrofRRe fur die Unterdriickung der Domanenbildung liegt jedoch sehr niedrig, ndm-
lich unterhalb von 170 nm [82, 145]. Ein solcher Mechanismus kommt also fur die hier unter-
suchten Keramiken nicht in Frage. Zudem entfallt bei einer Porositat von etwa 30 Vol-% fur
einen Grofiteil der Kristallite der Klemmeffekt der Matrix.

Es mul} deshalb davon ausgegangen werden, daR in den im Rahmen dieser Arbeit untersuchten
feinkérnigen Keramiken ein anderer Mechanismus fur die Verspannung der Elementarzellen
und die Stabilisierung der rhomboedrischen Phase verantwortlich ist. Der Schlissel zur Erkla-
rung des Verhaltens liegt in der Doménenkonfiguration.

Cao und Randall [82] gelang anhand von TEM-Untersuchungen der Nachweis, dal3 in Nb-
dotierten PZT-Keramiken noch bis zu einer KorngroRe von 170 nm Domanen gebildet werden.
Die GrenzkorngréRe fir den Ubergang in den eindoménigen Zustand wurde bisher nicht genau
ermittelt, liegt aber nach Cao et al. [82] und den oben zitierten Ergebnissen von Jiang et al.
[145] zwischen 60 und 170 nm.

Oberhalb einer KorngrdRe von 170 nm, das heilt, in dem fur die in der vorliegenden Arbeit
untersuchten Materialien relevanten Bereich, konnten von verschiedenen Autoren Doménen
nachgewiesen werden [82, 136-138]. Die Grolie solcher Domanen ist sehr gering und liegt im
Bereich von 10-20 nm. Das bedeutet, dal? im Vergleich zu grobkérnigen Keramiken der Anteil
der Doménenwande pro Volumen steigt. Betrachtet man die Struktur einer Doméanenwand
detaillierter, wird deutlich, daR damit auch der Anteil an verspannten Bereichen zunimmt.

Die Entstehung und die Auswirkungen dieser Verspannungen sollen am Beispiel einer 90°-
Domanenwand in tetragonalem PZT verdeutlicht werden. Bei einem Wechsel der Kristallitori-
entierung um 90° mul} die langere c-Gitterkonstante an die kiirzere a-Achse angepalit werden
(Abb. 43). Bei Annégherung an die Domanenwand wird die c-Achse gestaucht und die a-Achse
verlangert. Die Dicke einer solchen Doménenwand, das hei3t des deformierten und unter
Spannung stehenden Bereichs liegt fir PZT bei etwa 80 A [80]. Die geometrische Verande-
rung der Elementarzellen an einer 90°-Domanenwand entspricht genau den in Kap. 4.5 darge-
stellten Ergebnissen aus den Gitterkonstantenmessungen. Damit ist der Ort im Kristallit
gefunden, an dem eine gerichtete Kompression der c-Achse auftritt. Die daflr erforderlichen
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Abbildung 43: Gitterstruktur in der Umgebung einer 90°-Doménenwand in einem tetragonalen
Perowskit. An der grau unterlegten Zelle sind exemplarisch die durch den Strukturausgleich wir-
kenden Kréfte dargestellt. (nach [80])

Krafte stabilisieren nach den Berechnungen in Kap. 4.6 die rhomboedrische Phase. Im Bereich
einer 90°-Doménenwand bilden sich demnach innerhalb der tetragonalen Struktur einige
Lagen mit rhomboedrischer Verzerrung. Eine derartige Struktur der Doméanenwénde wurde
bereits von Lucuta et al. [135, 146] vorgeschlagen. Triplett-Aufspaltungen in TEM-Feinbe-
reichsbeugungsbildern (SAD) und Berechnungen der elastischen Energie von Doménenwén-
den tetragonal-tetragonal (T,-T,) und rhomboedrisch-tetragonal (T-R) zeigen, dal die
elastische Energie einer T-R-Wand niedriger liegt und daher diese Anordnung bevorzugt wird.
Fur die Domanenkonfiguration von PZT-Keramiken wird daher, wie in Abb. 44 dargestellt,
eine alternierende Abfolge der beiden Strukturen postuliert: T,-R-T,-R-T; [146].

Abbildung 44: Alternierende Abfolge rhomboedrischer und tetragonaler Elementarzellen an
einer Doménenwand [146]
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Ist der Abstand zwischen zwei Domanenwénden sehr klein und erreicht die Dicke einer Doma-
nenwand, kann sich der verspannte Bereich fast Gber die gesamte Domane erstrecken. Die
kubische Hochtemperaturphase wandelt aufgrund dieser Spannungen bei der Abkuhlung direkt
in die rhomboedrische Struktur um. Abbildung 45 zeigt in Anlehnung an den Vorschlag von
Goo et al. [80] und in Analogie zu Untersuchungen an ZrO, [147] diesen Stabilisierungspro-
zeR. Es kdnnen so Volumenanteile erzeugt werden, die Uber die Rontgenbeugung detektierbar
sind und makroskopisch eine Verschiebung der morphotropen Phasengrenze bewirken. Diese
Verschiebung kann wiederum indirekt anhand der dielektrischen und ferroelektrischen Eigen-
schaften nachgewiesen werden.

Abbildung 45: Struktur einer Doménenwand mit verzerrten Bereichen und einer Lage stabili-
sierter rhomboedrischer Phase (nach [147])

Es bleibt zu kl&ren, wie die charakteristische Reflexverbreiterung der Pulverbeugungsdia-
gramme entsteht. Die besten Anpassungsergebnisse werden, wie oben erwahnt, unter der
Annahme einer groRen Kohérenzlange erzielt. Die Existenz von Domanen im Nanometerbe-
reich scheint jedoch diesem Ergebnis zu widersprechen. Die Lésung des Problems liegt wie-
derum in der Struktur der Domanenwand. Aufgrund des diffusen Ubergangs zwischen den
einzelnen Netzebenen wird die Braggsche Beugungsbedingung nicht mehr durch Inkohéarenz
sondern durch Veranderungen der Netzebenenabstiande gestort.
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In Verbindung mit den in der Literatur dargestellten Befunden zu feinkdrnigen Keramiken
kann hiermit ein vollstdndiges Modell der inneren Spannungen in PZT-Keramiken in Abhén-
gigkeit der KorngroRe aufgestellt werden.

Bei sehr kleinen KristallitgroRen im Bereich einiger weniger Nanometer ist der Effekt der
Grenz- bzw. Oberflache so stark, dal? die ferroelektrische Umwandlung unterbleibt. Die kubi-
sche Hochtemperaturphase ist auch bei Raumtemperatur noch stabil. Ahnliche Effekte, nam-
lich die Stabilisierung der tetragonalen Phase, wurden an ZrO, beobachtet und sind auf den
Einflu} der Ober- bzw. Grenzflachenenergie zurtickzufiihren [148]. Fur Ferroelektrika wird
bei sehr kleinen KorngréRRen eine von der Oberflache ausgehende Reduzierung der Polarisa-
tion diskutiert [149]. Als Ursache dafiir wird von Huang et al. [150, 151] eine Kontraktion der
Bindungen angesehen (“surface bond contraction™), die zu einer Kompression und damit zur
Verringerung der spontanen Polarisation fiihrt. Bei sehr kleinen Partikeln im Bereich unter
15 nm kann so die Curietemperatur unter die Raumtemperatur sinken [149].

Oberhalb dieses Bereichs bis zu einer Korngréf3e von etwa 100 nm liegen bisher nur wenige
Daten vor. Als gesichert gilt, dal die ferroelektrische Umwandlung ab einer Korngréfie von
60 nm ablauft. In diesem Material sind jedoch noch keine Doménen beobachtbar [137]. Auf-
grund der Doménenwandenergien ist die Bildung von Domanen in diesem Bereich thermody-
namisch unterdriickt [79]. Uber die Beeinflussung des Kristallgitters durch diese
Unterdriickung der Domanenbildung ist bisher nur wenig bekannt. Neuere TEM-Untersuchun-
gen an undotierten und Nd-dotierten PZT-Dunnschichten zeigen, dal’ Kristallite in dieser Gro-
Renordnung in Abhangigkeit der umgebenden Matrix eine Veranderung der Gitterparameter
zeigen [152].

Ist die KorngroRe groRR genug (170 nm im Fall von PZT), um die Doménenbildung ablaufen zu
lassen, entstehen an den Domanenwénden verspannte Bereiche. Fur den Bereich bis etwa 1 pm
steigt die Domanengrofie nur unwesentlich an [82]. Es ist somit davon auszugehen, dal PZT-
Keramiken mit Korngréf3e zwischen 170 nm und 1 pum aufgrund der oben beschrieben Doma-
nenwandeffekte starken inneren Spannungen ausgesetzt sind. Diese Spannungen, die nach
Chattopadhyay et al. [153] auch in freien Pulvern auftreten, fuhren bei Zusammensetzungen in
der Ndhe der MPG zur makroskopischen Stabilisierung der rhomboedrischen Phase und damit
zur Verschiebung der MPG.

Die hier untersuchten grobkdrnigen Keramiken mit einer Korngrdfe von 1,5 pm sind nach den
dielektrischen, ferroelektrischen und strukturellen Untersuchungen als weitgehend spannungs-
frei anzusehen. Die Bildung von etwa 30 nm groflen Domanen genigt, um den verspannten
Anteil der Keramik so weit zu reduzieren, daR die Materialeigenschaften bis auf eine geringfu-
gige Verdnderung der Gitterkonstanten nicht wesentlich beeinflulit werden.

Aus technologischer Sicht ist daher bei speziellen Keramiken wie Kompositmaterialien,
Fasern und Dunnschichten zu beachten, dal3 die Verschiebung der MPG durch eine entspre-
chende Veranderung im \ersatz, eine Erhohung des Titangehalts, kompensiert werden muB.
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5 Zusammenfassung und Ausblick

Bleizirkonattitanat-Keramiken (PZT) werden flr die Anwendung als Sensor oder Aktuator in
vielféaltigen Geometrien und tber sehr unterschiedliche Verfahren hergestellt. Aus technologi-
schen Grunden ergeben sich bei einigen dieser Verfahren Besonderheiten im Gefiige wie z.B.
ein hoher Porenanteil oder kleine mittlere KorngréRRen.

Da sich diese Parameter auf die Eigenschaften eines ferroelektrischen Materials auswirken, ist
die Gefligeabhangigkeit der Materialeigenschaften von PZT-Keramiken von verschiedenen
Arbeitsgruppen detailliert untersucht worden. Uber die Auswirkungen sehr kleiner Korngro-
Ren bestand in der Literatur dennoch bisher Uneinigkeit.

Daher wurden im Rahmen der vorliegenden Arbeit feinkdrnige PZT-Keramiken, die (ber ein
Sol-Gel-Verfahren hergestellt wurden, im Bezug auf die Material- und strukturellen Eigen-
schaften untersucht. Dabei war besonders die morphotrope Phasengrenze (MPG) rhombo-
edrisch-tetragonal von Interesse.

Messungen der dielektrischen und ferroelektrischen Eigenschaften zeigten unterhalb einer
GrenzkorngréRe von etwa 1 pum einen starken EinfluR des Gefiiges und fuhrten zu der
Annahme, dal sich die MPG mit abnehmender KorngroRe zu titanreicheren Zusammensetzun-
gen verschiebt. Diese Vermutungen konnten durch quantitative Phasenanalysen auf der Basis
von Pulverbeugungsdiagrammen bestétigt werden.

In Analogie zu in der Literatur dokumentierten Arbeiten missen innere Spannungen als Ursa-
che dieser Verschiebung angenommen werden. Bisher wurde davon ausgegangen, dal solche
inneren Spannungen bei der ferroelektrischen Umwandlung durch die Klemmung der Kérner
in der keramischen Matrix entstehen und nur in dichtgesinterten Keramiken auftreten kdnnen.
Die in dieser Arbeit untersuchten Proben weisen aufgrund der Herstellungsmethode gleichzei-
tig mit der Abnahme der KorngroRRe jedoch einen erhohten Porenanteil auf. Dennoch wurde
mit abnehmender KorngréRe eine zunehmende Klemmung beobachtet. Erganzend dazu wur-
den keine signifikanten Unterschiede in der Kristallstruktur und im Phasenbestand zwischen
gemdrserten und ungemorserten Proben festgestellt.

Die Klemmung muf} daher in den Kristalliten selbst auftreten und ist auf die Verzerrung des
Kristallgitters im Bereich von Domanenwénden zurtickzufuhren. Die bei kleinen Kdrnern aus-
gebildeten Domé&nen im nm-Bereich sind fast vollstandig verspannt. Diese Verspannung fuhrt
zu einer Deformation der Elementarzellen, und wie durch Berechnungen nach der Devonshire-
Theorie nachgewiesen wurde, zur Verédnderung der Freien Enthalpie der tetragonalen und
rhomboedrischen Phase. Die tetragonale Struktur wird destabilisiert und die MPG verschiebt
sich zu hoheren Titangehalten.

Fur die technische Anwendung solcher feinkérniger Keramiken mul3 diese Verschiebung der
Phasengrenze berucksichtigt werden. Der Versatz ist mit einem entsprechen hoheren Titange-
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halt zu versehen, um die optimalen Materialeigenschaften im Bereich der morphotropen Pha-
sengrenze nutzen zu kénnen.

Einige Fragen und Details konnten mit den im Rahmen der vorliegenden Arbeit verwendeten
Analysemethoden nicht geklart werden.

So kann die Domanenstruktur der feinkdrnigen Proben im Rasterelektronenmikroskop nicht
abgebildet werden. Diese Strukturen miussen im Transmissionselektronenmikroskop unter-
sucht werden. Dabei sollte speziell die Struktur der Domé&nenwand von Interesse sein.

Bisher liegen keine Untersuchungen der elektromechanischen Eigenschaften vor. Als Voraus-
setzung fiir solche Messungen muf3 die Struktur der Proben und damit die Polarisierbarkeit der
Proben verbessert werden.

Die Strukturuntersuchungen an Labor-Pulverdiffraktometern zeigen nicht, ob an der MPG
auch die monokline Phase vorliegt und eine Rolle fiir die verdnderten Phasenstabilititen spielt.
Diese Frage ist nur anhand von hochauflésender Rontgenbeugung zu beantworten. Sollte die
monokline Phase tatsachlich auftreten, muR die Devonshire-Modellrechnung tber die Veran-
derung der entsprechenden Koeffizienten und Variablen angepal3t werden.

Die im Rahmen der vorliegenden Arbeit vorgestellten Ergebnisse sind auf Faserkomposite und
Dinnschichtproben anzuwenden und damit in die technologische Anwendung zu tberfihren.
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7 Anhang

7.1 Die Devonshire-Theorie

7.1.1 Grundlagen

Bei der theoretischen Beschreibung verschiedener Ferroelektrika wird haufig die sogenannte
Devonshire-Theorie verwendet. Auf der Grundlage dieser Theorie kénnen die Stabilitat
bestimmter Kristallstrukturen und einige physikalische MaterialgréfRen vorhergesagt und
beschrieben werden. Die Basis der Betrachtungen bildet die Berechnung der Freien Enthalpie
des Materials. Die Freie Enthalpie wird in Abhdngigkeit von Materialparametern wie der Pola-
risation und/oder mechanischen Spannungen beschrieben. Die direkten Zusammenhange zwi-
schen den GroRen sind nicht bekannt und werden daher tiber ein Polynom an den tatsachlichen
Wert angenahert. Fir die Ferroelektrika hat es sich bewahrt, als freie Variable im Polynom die
Polarisation zu wéhlen [31].

Eine Reihe von Randbetrachtungen fuhren zu qualitativen Aussagen Uber den Verlauf der
Freien Enthalpie in Abhéngigkeit der Polarisation. Dadurch kann die allgemeine Form des
Polynoms auf einen Spezialfall eingeschrankt werden. Zusétzlich kénnen erste Aussagen uber
die Werte der einzelnen Koeffizienten getroffen werden:

- Die Freie Enthalpie ist nur vom Betrag, nicht von der Richtung der spontanen Polarisation
abhangig. Die Kurve ist also symmetrisch zur Ordinate, das Polynom enthalt nur gerade
Terme.

- Ein stabiler Zustand entspricht einem Minimum der Kurve. Der Wert der Polarisation an
diesem Minimum ist die spontane Polarisation. Unterhalb der Curietemperatur hat die Kurve
zwei solcher Minima, oberhalb ein Minimum bei P = 0.

- Ferroelektrisches Material mit einer unendlich hohen Polarisation wird in der Natur nicht
beobachtet, das heif3t, die Freie Enthalpie mul fir solche Zustande immer weiter anwachsen.

Die Funktion der Freien Enthalpie in Abhdangigkeit der Polarisation hat also fir die hier
betrachteten Ferroelektrika die allgemeine Form:

= 1op2 1ep4 1756
G = Gy +1pP°+2ePt+ Izp (5)
Fur einen ferroelektrischen Kristall hat die Kurve fur die Freie Enthalpie in Abh&ngigkeit der

Polarisation die unten abgebildete Form. Die beiden Minima entsprechen dem positiven und
negativen Wert der spontanen Polarisation (siehe Abb. 46).
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Abbildung 46: Freie Enthalpie eines ferroelektrischen Materials in Abhangigkeit der Polarisa-
tion.
7.1.2 Berechnung der spontanen Polarisation

Wie oben erwahnt, sind stabile Zustdnde mit Minima in der Funktion der Freien Enthalpie kor-
reliert. Die Lage dieser Minima und damit die Bestimmung der spontanen Polarisation erfolgt
uber die Berechnung der ersten und zweiten Ableitung des Polynoms.

Die erste Ableitung des Polynoms ist:

9 = PP ep’ (6)
die zweite Ableitung ist:
9°G 2 4
e = B+3EP°+5CP @)
P

Fur ein lokales Minimum muf die erste Ableitung den Wert Null annehmen:

0=pP+EP>+7P° ®)

Fur diese Gleichung existiert zunéchst die triviale Lésung P = 0 (paraelektrische Phase). Ein-
setzen dieser Lésung in die zweite Ableitung und Kombination mit der Minimumsbedingung
(2. Ableitung > 0) ergibt die Gleichung:

95 = >0 (©)
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Bedingung 3>0. Diese Kombination P=0 und [3>0 entspricht dem paraelektrischen Zustand.

Die nichttrivialen Losungen (ferroelektrische Phase) ergeben sich nach Ausklammern und
Substitution:

P2 = [(~&)+(82-4pQ)" 71 /2 (10)

Diese Gleichung hat reelle Lésungen fiir 3<0 und nur fir die Addition der beiden Terme inner-
halb der eckigen Klammer.

Einsetzen der Losungen in die zweite Ableitung und Ergénzen der mathematischen Mini-
mumsbedingungen (2. Ableitung > 0) ergibt fir verschiedene Vorzeichen von ¢ folgende
Né&herungsgleichungen fur f3:

95 = 2p>0 (11)
P

fir €>0 und:
9°G
22 = _4p>0 (12)
oP

fur €<0. Die verschiedenen Vorzeichen von & filhren zu verschiedenen Kurvenformen in
Abhangigkeit der Temperatur und sind mit der Klassifizierung des Phaseniibergangs verbun-
den. Darauf und auf die physikalische Bedeutung der Gleichungen (11) und (12) wird in den
folgenden Abschnitten n&her eingegangen.

7.1.3 Bestimmung der Koeffizienten aus Materialparametern

Um die Theorie auf ein Material anwenden zu kénnen, das heif3t, um physikalische GréRen
vorherzusagen, mussen fir die Koeffizienten Zahlenwerte gefunden werden, die eine gute
Anpassung der errechneten Freien Enthalpie an die tatsdchlichen Werte ermdglichen. Diese
Anpassung geschieht Gber die Verknlpfung der Koeffizienten mit me3baren physikalischen
Grolien.

Da die im Polynom als Variable und abhangige Grofie gewéhlten Parameter physikalische
GroRen sind, ergeben sich fir die Ableitungen wiederum physikalische GroRen. Die erste
Ableitung, der Differentialquotient Freie Enthalpie nach der Polarisation entspricht der elektri-
schen Feldstarke; die zweite Ableitung (elektrische Feldstarke nach der Polarisation) ist die
reziproke dielektrische Suszeptibilitat.

- E (13)



82 7.1 Die Devonshire-Theorie

0°G

p2

=x*! (14)

SN [T)
T

Die Verknupfung dieser Gleichung mit der Gleichung 10 ergibt fir den paraelektrischen Fall
(P=0):

a2

oP

®

=X =8>0 (15)

N

Damit ist eine Gleichung fir die Abh&ngigkeit eines der Koeffizienten von einer physikali-
schen GroRe gefunden, der dielektrischen Suszeptibilitdt. Die Gleichung (15) gilt nur fur
paraelektrische Phasen, das heil3t oberhalb der Ubergangstemperatur. Fiir den Kristall mit einer
endlichen spontanen Polarisation, (unterhalb der Curietemperatur) gilt ein anderer Zusammen-
hang. Er ergibt sich wiederum aus der Kombination der Gleichungen (11) und (12) und der
zweiten Ableitung (Gleichung 14):

X =-2pB (16)

&>0 und:

X =-4pB (17)

£<0

Uber die Messung der Dielektrizitatskonstante und damit der dielektrischen Suszeptibilitat
kann also der Wert von 3 bestimmt werden. Die Parameter & und ¢ hédngen von [3 ab und kon-
nen direkt daraus berechnet werden [31]. Damit kann ein Parametersatz entwickelt werden, der
die Berechnung der Freien Enthalpie des Materials bei definierter Zusammensetzung und kon-
stanter Temperatur erlaubt.

7.1.4 Temperatur- und Zusammensetzungsabhéngigkeit der Freien Enthalpie

Die spontane Polarisation eines ferroelektrischen Kristalls hangt von der Temperatur ab. Im
allgemeinen existiert eine paraelektrische Hochtemperaturphase, die sich bei Erniedrigung der
Temperatur Uber einen Phasenubergang erster oder zweiter Ordnung in die ferroelektrische
Tieftemperaturphase umwandelt. Diese Vorgange kdnnen mit der Devonshire-Theorie wieder-
gegeben werden.

Die Veranderung der Freien Enthalpie mit der Temperatur wird mathematisch tber die Ande-
rung der Koeffizienten des Polynoms mit der Temperatur beschrieben. Im allgemeinen erreicht
man eine hinreichende N&herung an die tatséchlichen Materialeigenschaften, wenn man nur
fir den Koeffizienten zweiter Ordnung ([3) eine lineare Temperaturabhéngigkeit annimmt. Der
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einfachste denkbare Zusammenhang zwischen (3 und der Temperatur ist eine Funktion der
Form:

B=aT+b (18)

Die Werte fur a und b lassen sich aus dem Temperaturverhalten der dielektrischen
Suszeptibilitdt oberhalb der Umwandlungstemperatur ableiten. Die Dielektrizitatskonstante
und damit x'l folgt einem Curie-WeiRR-Gesetz. Aus der Kombination von Gleichung (18) und
dem Curie-WeiR-Gesetz folgt:

X =B =(T-Ty)/C (19)

Daraus ergibt sich die Bedeutung von a und b zu: a= 1/C, b = T/C

Experimentell bestimmt man die Curie-Weil3-Temperatur und die Curiekonstante Uber die
Messung des Temperaturverlaufs der Dielektrizitatskonstante. Die dielektrische Suszeptibilitat
wird gegen die Temperatur aufgetragen und eine lineare Gleichung an die experimentellen
Werte angepal3t. Aus der Steigung der Geraden und der Nullstelle lassen sich T und C bestim-
men.

Die Devonshire-Theorie hat besondere Bedeutung fir die Beschreibung von Phaseniibergan-
gen. Bei ferroelektrischen Materialien veréndert sich die spontane Polarisation in Abhédngig-
keit der Temperatur. Oberhalb der Curietemperatur existiert eine paraelektrische Phase mit der
Polarisation Null. Der Ubergang in die Hochtemperaturphase kann tber eine Umwandlung
zweiter Ordnung (die Polarisation ndhert sich kontinuierlich dem Wert Null, siehe Abb. 47)
oder einen Ubergang erster Ordnung erfolgen. .Im letzten Fall koexistieren am Umwandlungs-

T>T,

T=T,

T<T,

Abbildung 47: Freie Enthalpie in Abhangigkeit der Polarisation bei einem Ubergang zweiter
Ordnung
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T>T,

T=T¢

7 ~ v

Abbildung 48: Freie Enthalpie in Abhangigkeit der Polarisation bei einem Ubergang erster Ord-
nung

punkt zwei Phasen: die paraelektrische Hochtemperaturphase und die ferroelektrische Tief-
temperaturphase.

Bei einem Ubergang zweiter Ordnung ist der Umwandlungspunkt derjenige, an dem bei Erho-
hung der Temperatur der Verlauf der Freien Enthalpie nur noch ein Minimum hat. Die Position
der beiden Extremwerte lauft mit Erhdhung der Temperatur immer weiter aufeinander zu, bis
schlie3lich am Phaseniibergang nur noch ein stabiler Zustand vorliegt (siehe Abb. 47). Mathe-
matisch ergibt sich, wie oben erwéhnt, dieses Verhalten der Kurvenschar in Abhé&ngigkeit der
Temperatur aus dem positiven Vorzeichen des Koeffizienten vierter Ordnung . Fir die
Berechnung der Ubergangstemperatur muB der Wert fiir den temperaturabhangigen Koeffizi-
enten 3 bestimmt werden, fir den die Kurvenform gerade in die parabeldhnliche Form mit
einem Minimum wechselt. Mathematisch bedeutet das, die Gleichung (6) hat nur noch die tri-
viale L6sung, das Vorzeichen von 3 wechselt von positiv nach negativ. Die Umwandlungstem-
peratur entspricht also der Nullstelle der Funktion (19), die Ubergangstemperatur
T.(Curietemperatur) ist gleich der Temperatur T,

Phasentibergéange erster Ordnung sind durch die Koexistenz zweier Zustande am Phasentber-
gang gekennzeichnet. Das Polynom fiir die Freie Enthalpie bei der Ubergangstemperatur hat
drei Minima auf gleichem Niveau, zwei flr den polarisierten Zustand und das Minimum bei
Null fir die paraelektrische Phase (Abb. 48). Der Koeffizient vierter Ordnung hat in diesem
Fall ein negatives Vorzeichen. Am ferroelektrischen Ubergang koexistieren die paraelek-
trische Phase mit der Polarisation Null und die ferroelektrische Phase mit einer endlichen
spontanen Polarisation. Dementsprechend hat die Kurve der Freien Enthalpie zwei Minima,
welche die Tieftemperaturphase reprasentieren und ein Minimum fir die paraelektrische
Hochtemperaturphase. Eine bestimmte Kombination der Parameter 3, & und { erzeugt genau
diesen Kurvenverlauf:
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Bc = 38°/167 (20)

Aus 3. kann Uber das Curie-Weil3-Gesetz die Umwandlungstemperatur berechnet werden.

Der Wert fir B, ist immer positiv (>0) und damit liegt die Ubergangstemperatur fir Materia-
lien mit einem Ubergang erster Ordnung oberhalb der Temperatur Tj,.

Um die Theorie auch auf ein Mischkristallsystem wie PZT anwenden zu kénnen, missen die
Formeln fiir die Freie Enthalpie mit der Zusammensetzung des Materials korreliert werden. Es
wird ahnlich wie flr das Temperaturverhalten eine einfache lineare Abhéngigkeit des Parame-
ters 3 von der Zusammensetzung angenommen.

7.1.5 Allgemeine und spezielle Form der Freie Enthalpie-Funktion

Die oben angegebene Gleichung fiir die Freie Enthalpie (Gleichung 5) gilt fir den (mecha-
nisch) spannungsfreien Fall und enthélt die Polarisation in allgemeiner vektorieller Form. In
die einzelnen Komponenten fur die Polarisation und die mechanische Spannung ausformuliert
lautet die allgemeine Gleichung:

(21)

G, = al(P12 + '3'22 + P32) + all(Pl4 + F)24 + P34) + ‘5‘111(|:'12P22 + p22p32 + P32P12)
+ a111(P16 + '3'26 + P36) + a112(|:'14(|:'22 + P32) + '3'24(|:'32 + P12) + '3'34(|:'12 + Pzz))
+ a123P12P22P32 -0, 5511P(X12 + ><22 + X32) - S12P(X1X2 + XX+ X3Xy)

= 0,555 (Xs"+X5" +Xg7) = Qqy(X1Py” + XoP," + X3P5") = Qup(X (P,” + P5)
+Xp(Pg” + P1%) + X3(P1” + P,%)) = Quq(X4P,Py + XsP1Py + XoP4Py)

Diese Gleichung vereinfacht sich aufgrund der Symmetrieeigenschaften der ferroelektrischen
Phasen.

In der tetragonalen Struktur besitzt die Polarisation nur eine Komponente in c-Richtung, in der
rhomboedrischen Struktur einen gleichwertigen Betrag in alle drei Richtungen des Kristalls.
Sollen mit der Devonshire-Theorie verschiedene Strukturen bearbeitet werden, ist die Polarisa-
tion als Vektor zu behandeln.

Fir die tetragonale Struktur ergibt sich: P, = 0, P, = 0, P3, nur die Komponente in einer Rich-
tung hat einen endlichen, von Null verschiedenen Wert.
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In einer rhomboedrischen Struktur ist die Richtung der spontanen Polarisation eine der Raum-
diagonalen. Der Vektor flr die spontane Polarisation setzt sich aus drei gleichen Betrdgen
zusammen: P; = P, = Pg

Die allgemeine Formel fur die Freie Enthalpie in Komponentenschreibweise der Polarisation
(GI. 21) reduziert sich fur die einzelnen Spezialfalle:

tetragonal:

2 4 6
Giet = (83— Qp1X3-2Q,X,)P5" +ay; Py +a;,Pg (22)
— 0,555, (2X,° +X57) =535 (X" + 2X5X,)

rhomboedrisch:

2 4
Grnp = (387 —3Q11X3-6Q1,X3)P3" +3(ay; +a5,)P; (23)
6 P, 2 P, 2
+(3ayy; +6ayy; ta3)Py — 1,58, X3 =35, X

Es ergeben sich fur die einzelnen Gleichungen (Strukturen) verschiedene Losungen fir den
Betrag der spontanen Polarisation und damit auch flr den Betrag der Freien Enthalpie des sta-
bilen (polarisierten) Zustands. Um Umwandlungspunkte zwischen verschiedenen Phasen
berechnen zu kénnen, wird die Freie Enthalpie des stabilen Zustands fiir die jeweilige Struktur
in Abhéangigkeit der Zusammensetzung und/oder Temperatur berechnet.

Aus dem Vergleich der Betréage der Freien Enthalpie kann die Stabilitat einzelner Strukturen
vorhergesagt und ein Phasendiagramm berechnet werden.

7.1.6 Bestimmung der Koeffizienten fur das Stoffsystem PZT

Fir die Berechnung des Phasendiagramms sind, wie oben erwéhnt, die Werte fir die einzelnen
Koeffizienten erforderlich. Die notwendigen Messungen und die Berechnungen der Koeffizi-
enten aus Materialdaten wurden von verschiedenen Autoren durchgefiihrt [101, 103-107]. Die
Berechnungen der morphotropen Phasengrenze nach der Devonshire-Theorie, die im Rahmen
dieser Arbeit vorgenommenwurden, basieren auf den Koeffizienten, die von Amin et al. [101]
und Yamamoto et al. [42] angegeben wurden. Die Parameter fur einige ausgewahlte Zusam-
mensetzungen sind in Tabelle 3 aufgefuhrt.
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Tabelle 3: Koeffizienten der fiir die Devonshire-Berechnung der Funktion der Freien
Enthalpie, Werte fiir einige ausgewahlte Titangehalte (berechnet nach den Gleichungen aus
[101])

TiinPb(Zr,Ti)03 | 0,3 04 | 05 | 06 07

T. [°C] 334 366 | 394 419 | 440
To [°C] 330 361 | 389 413 | 434

C [10° °C] 2,900 |5,774 | 7,700 | 5,774 | 2,900
P(T.) [C/m?] 0,183 | 0,207 | 0,231 | 0,256 | 0,282
0 3,26 1,08 |-1,10 |-328 |-546

a,(T,) [10° m/F] 8,668 | 4,757 | 3,816 |5494 | 12,475

a,(25°C) [107 m/F] -5,938 | -3,289 | -2,669 | -3,795 | -7,963

ay, [107 mS/C2F] | 5151 | -2,226 | 1,431 | -1676 | -3,138

as, [107 mS/C2F] | -16,792 | -2,404 | 1574 | 5498 | 17,134

g [108 m¥/C*F] | 7,653 2,603 | 1,341 | 1,279 | 1,973

ay1o [10° m¥C*F] | 3116 1,565 | 1,173 | 1,565 | 3,116

8,5 [109 MO/CAF] | -14.604 | -6,846 | -4,767 | 5,868 | -10,710

s;,P [1072m2/N] | 8,595 | 9,565 | 11,397 | 9,405 | 8,569

512P [10"2m2/N] -2,594 | -3,564 | -7,136 | -2,738 | -2,107

Qu [102m¥c?] | 6175 | 7,260 | 9,660 | 8,116 | 7,887

Qq, [102m#c?] | -1,997 | -2,708 | -4,600 | -2,950 | -2,480

Qu [102m%Cc?] | 5522 | 6,293 8190 | 6,710 | 6,356
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7.2 Abkulrzungsverzeichnis

ab

aj; @ik, djk

lineare Koeffizienten

Koeffizienten des Freie-Enthalpie-Polynoms
antiferroelektrische orthorhombische Phase
antiferroelektrische tetragonale Phase

Koeffizienten des Freie-Enthalpie-Polynoms
dielektrische Suszeptibilitat

Curiekonstante

Netzebenenabstand

piezoelektrischer Koeffizient

Elektrische Feldstarke

relative Dielektrizitatskonstante

Extended X-ray Absorption Fine Structure
(Rontgenabsorptionsspektroskopie)

monokline Phase

ferroelektrische Hochtemperaturphase
ferroelektrische Tieftemperaturphase
Freie Enthalpie

Fraunhofer-Institut fur Silicatforschung
radialer Kopplungsfaktor
morphotrope Phasengrenze

Porositat

spontane Polarisaion

paraelektrische kubische Phase
Neodym-dotiertes Bleizirkonattitanat
remanente Polarisation
Bleizirkonattitanat

Elektrostriktionskoeffizient
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Qi Tensorkomponenten des Elektrostriktionskoeffizienten
Qm mechanische Glite
REM Rasterelektronenmikroskopie
rhb/R rhomboedrisch
SAD selected area diffraction (Feinbereichsbeugung)

Sik Tensorkomponenten der Elastizitdtskonstante
T Temperatur

Ty Curie-Weil-Temperatur

T Curietemperatur

TEM Transmissionselektronenmikroskopie

tetr./T tetragonal

th.D. theoretische Dichte

X; mechanische Spannung
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