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摘 要 

 I

摘 要 

本论文分两部分。 

第一部分，利用高分辨电子显微术和几何相位分析（Geometric Phase 

Analysis，GPA）研究了 AlSb/GaAs 异质结界面的位错类型和外延薄膜中的应变

分布。主要结论如下： 

1. 由于薄膜和衬底之间有约 8的晶格失配，在界面附近存在大量的失配位

错以释放应力。通过对失配位错的分析，发现绝大部分是 90位错，还有少量的

60位错。用 GPA 分析薄膜中的应变，发现薄膜是接近完全弛豫的，有少量的残

余应变。 

2. 仔细分析界面处位错核心的应变构型，并结合高分辨像模拟，确定了界

面处存在原子台阶。发现台阶处的 90位错核心是非重构的畸变的 6-8 原子环，

这些台阶可以为位错成核提供额外的位置，也可以钉扎沿着界面攀移的两个 60

位错。 

第二部分，综合利用衍衬像、低倍扫描透射电子显微像、离焦会聚束电子衍

射（Convergent Beam Electron Diffraction, CBED）等技术研究了 Ca0.28Ba0.72Nb2O6

单晶中的 180铁电畴。同时利用先进的球差校正技术结合环形明场（Annular 

Bright field，ABF）像的方法对锂电池正极材料 LiFePO4 中的锂离子直接成像。

主要结论如下： 

1. 通过衍衬像和低倍扫描透射电子显微像，发现 Ca0.28Ba0.72Nb2O6 单晶中存

在大量的 180铁电畴。这些畴呈带状或者钉子状。利用离焦 CBED 并结合 CBED

像模拟的方法，确定了 180铁电畴的极性。由于 002 衍射的消光距离比 001 衍

射的消光距离要长得多，因而 002 盘的强度随厚度的变化相对于 001 盘有较大的

宽容度。应该择优选择较大的衍射矢量来判定极性。这种阴影像结合衍射强度来

判定极性的方法能够快速在实空间给出铁电畴的极性，从而为原位研究电畴在外

场下的变化提供方便。 

2. 利用先进的球差校正扫描透射电子显微镜并结合 ABF 成像技术实现了对

LiFePO4 中的锂离子直接成像。基于 FFT-multislice 的像模拟方法，模拟了如：厚
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度、加速电压、入射半角、收集半角等成像条件的改变对像衬的影响，发现 ABF

像对厚度不敏感，提高的加速电压有利于改善像衬度，接收角为入射角一半至入

射半角全角时，像的质量较好。此外在结构模型中，引入锂空位和锂原子位移将

会产生晶格畸变，模拟发现 ABF 像对原子空位和晶格畸变较为敏感。 

关键词：应变；几何相位分析；原子台阶；铁电畴；极化方向；会聚束电子

衍射；扫描透射电子显微术；环形明场像 
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Abstract 

He Xiaoqing (Condensed Matter Physics) 

Directed by Prof. Duan Xiaofeng 

 

This dissertation is divided into two parts. 

In the first part, the dislocation type along the AlSb/GaAs heterointerface and the 

strain in AlSb film have been analyzed by high resolution electron microscopy 

(HREM) and geometric phase analysis (GPA). The main contents can be summarized 

as follows: 

1. High density of misfit dislocations are formed along the interface in order to 

relieve the misfit stress due to about 8 misfit between the substrate and the film. The 

majority of the dislocations are 90 type along with some 60 ones. The strain in the 

AlSb film has been analyzed by GPA method. The results showed that the film is 

almost relaxed completely, leaving a little residual strain. 

2. The atomic steps are confirmed by combining strain configurations around the 

dislocation cores in the strain map and the HREM simulations. It is found that the 90 

dislocation cores at the atomic steps have asymmetric non-constructed 6-8 atom rings. 

These atomic steps play an important role in either providing extra sites for direct 

dislocation nucleation or pinning two 60 dislocations when they climbed along the 

interface to form a 90 one. 

In the second part, the 180 ferroelectric domains of Ca0.28Ba0.72Nb2O6 single 

crystals have been extensively studied by various transmission electron microscopy 

techniques, including diffraction contrast image, scanning transmission electron 

microscopy and defocused convergent beam electron diffraction (CBED). Also, direct 

imaging of lithium ions in lithium-ion battery cathode material LiFePO4 was realized 

by a novel method named annular bright field (ABF) imaging in an 

aberration-corrected scanning transmission electron microscope (STEM). The main 

points can be summarized as follows: 
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1. 180 ferroelectric domains of Ca0.28Ba0.72Nb2O6 single crystals are revealed by 

diffraction contrast image and STEM image, which show banded and dagger-like 

shapes. In addition, the polarity of ferroelectric domains is determined directly by 

defocused CBED patterns and CBED image simulations. It is shown that 002 

diffraction disk is less sensitive to specimen thickness than 001 diffraction disk due to 

its larger dynamic extinction distance. Thus, it is suggested that larger diffraction 

vectors are preferable when determining polarity in ferroelectrics using this method. 

This combination of shadow image and diffraction intensity provides a method for 

obtaining polarity map in ferroelectrics in real space, thus allowing for convenient 

in-situ observations of evolution of ferroelectric domains under various external fields 

2. Lithium ions are directly imaged using a novel ABF imaging method 

implemented in an aberration-corrected scanning transmission electron microscope. 

Based on FFT-multislice STEM simulations, the influence is explored of various 

imaging conditions including specimen thickness, accelerating voltage, incident 

semiangle, acceptance semiangle on image contrast. Some features are found: ABF 

image is not sensitive to specimen thickness; higher accelerating voltage promises 

better contrast; ABF image is better when acceptance semiangle spans from half 

incident semiangle to a full one. In addition, it is found that ABF image is sensitive to 

atomic vacancy and lattice distortions associated with atomic displacements. 

 

Keywords: strain; geometric phase analysis; atomic steps; ferroelectric domain; 

polarization direction; convergent beam electron diffraction; scanning transmission 

electron microscopy; annular bright field imaging  



目 录 

 V

目录 

摘 要.............................................................................................................................. I 

Abstract ........................................................................................................................III 

目录...............................................................................................................................V 

第一章 绪 论................................................................................................................1 

1.1 透射电子显微镜的发展历史和基本工作原理..............................................1 

1.2 透射电镜的基本构造和透射电镜可提供的信息..........................................3 

1.3 球差校正透射电子显微学进展......................................................................5 

1.3.1 物镜成像（Image）球差校正..............................................................6 

1.3.2 聚光镜（probe）球差校正 ..................................................................9 

1.4 本文研究的主要内容及意义.........................................................................12 

参考文献......................................................................................................................15 

第二章 透射电子显微镜分析方法............................................................................18 

2.1 电子衍射........................................................................................................18 

2.1.1 选区电子衍射......................................................................................19 

2.1.2 会聚束电子衍射..................................................................................19 

2.2 衍射衬度像....................................................................................................22 

2.3 高分辨电子显微术........................................................................................24 

2.4 电子能量损失谱............................................................................................25 

2.5 能量过滤电子显微术....................................................................................27 

2.6 扫描透射电子显微术....................................................................................29 

2.6.1 Z 衬度像 ...............................................................................................29 

2.6.2 环形明场像..........................................................................................31 

参考文献......................................................................................................................34 

第三章 AlSb/GaAs 半导体异质结应变的 HRTEM 几何相位分析和界面原子台阶

的确定..........................................................................................................................38 

3.1 半导体异质结薄膜........................................................................................38 

3.1.1 半导体异质结薄膜材料......................................................................38 



AlSb/GaAs半导体异质外延薄膜应变的几何相位分析及Ca0.28Ba0.72Nb2O6晶体中铁电畴的离焦会聚束电子衍

射研究 

 VI

3.1.2 半导体异质结材料生长方法和生长动力学概述[1, 6, 7] .................40 

3.2 利用高分辨像分析应变的简史和 GPA 的基本算法、原理 ......................42 

3.2.1 高分辨像应变分析简史......................................................................42 

3.2.2 GPA 的基本原理 ..................................................................................43 

3.3 实验方法........................................................................................................45 

3.4 结果与讨论....................................................................................................46 

3.4.1 AlSb/GaAs 异质结界面位错及应变的分析 .......................................46 

3.4.1.1 面心立方结构中位错类型.........................................................46 

3.4.1.2 界面位错....................................................................................47 

3.4.2 AlSb 薄膜中应变分布及界面处原子台阶的确定..............................48 

3.5 小结................................................................................................................51 

参考文献......................................................................................................................53 

第四章 钨青铜型铁电单晶 Ca0.28Ba0.72Nb2O6 中铁电畴及极化矢量方向的透射电

镜研究..........................................................................................................................56 

4.1 前言................................................................................................................56 

4.2 实验方法........................................................................................................57 

4.3 结果与讨论....................................................................................................57 

4.3.1 CBN-28 的基本结构 ............................................................................57 

4.3.2 CBN-28 单晶中的 180铁电畴结构 ...................................................59 

4.3.2.1 畴结构的衍衬像观察................................................................59 

4.3.2.2 畴结构的 STEM 观察 ...............................................................60 

4.3.3 CBN-28 中铁电极化方向的离焦 CBED 确定 ...................................63 

4.4 本章小结........................................................................................................65 

参考文献......................................................................................................................67 

第五章 锂电池正极材料 LiFePO4 中锂离子的扫描透射环形明场直接成像及成像

条件对像衬度的影响..................................................................................................73 

5.1 锂离子电池[1] ...............................................................................................73 

5.1.1 锂离子电池的基本工作原理...............................................................73 

5.1.1 锂离子电池的电极材料......................................................................74 



目 录 

 VII

5.2 实验方法........................................................................................................76 

5.3 结果和讨论....................................................................................................77 

5.4 本章小结........................................................................................................83 

参考文献......................................................................................................................84 

第六章 结论与展望....................................................................................................87 

6.1 论文总结........................................................................................................87 

6.2 研究展望........................................................................................................88 

攻读博士学位期间已发表和完成的论文..................................................................89 

致 谢............................................................................................................................91 





绪 论 

 1

第一章 绪 论 

1.1 透射电子显微镜的发展历史和基本工作原理 

人眼只能分辨 1/60 度视角的物体，相当于在明视距离下能分辨出 0.1 mm 的

物体。光学显微镜通过将透镜将视角扩大，提高了分辨极限，分辨率可以达到

200 nm[1]。但是随着材料科学的不断发展，人们对分辨率的要求也不断提高，

期望能分辨几纳米的物体甚至是更小尺度的分子或者原子。一般的光学显微镜可

以通过扩大视角来提高分辨率。但是这种方法来提高分辨率也不是没有止境的。

阿贝证明了显微镜的分辨极限取决于光源波长的的大小。其分辨率可以用如下公

式来表示： 

0.61

sin
d

n




            （11） 

其中， 是光的波长，n 是显微镜中填充的光学介质的折射率， 是显微镜的

孔径半角。上式表明，分辨率与波长成正比。在可见光波长下，光学显微镜的最

好的分辨率约为 200 nm。于是人们在很长的一段时间里一直寻找波长既短又能

用显微镜聚焦成像的光波。后来发现的 X 射线和  射线的波长虽然很短，但是

没有办法将其聚焦，难以实用。 

1924 年，德布罗意（De Broglie）证明了快速粒子的辐射，并发现了一种高

速运动的电子，其波长仅为 0.005 nm，比可见的绿光波长短十万倍！这为人们极

大地提高分辨率提供了一种可能。1926 年，布施（Busch）提出可以用轴对称的

电场和磁场来聚焦电子束。在这两个构想上，1931 至 1933 年期间，鲁斯卡（Ruska）

等人设计并制造了世界上第一台透射电子显微镜。经过半个世纪的发展，透射电

子显微镜（以下简称透射电镜）已经在电子显微学分析方法及理论和硬件设备上

取得了很大的发展，日臻成熟。透射电子显微术已经成为材料、生物、化学科学

等学科领域十分重要的一部分，是沟通材料性能和内在结构的重要桥梁。 

根据德布罗意的波粒二象性理论，可以把光的波粒二象性推广到高速运动的

电子等实物粒子。波粒二象性的实质在于实物粒子和光一样，同时具有粒子性和

波动性。描述粒子性的参量——能量 E 和动量 P 与描述波动性的参量——频率 ν
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和波长  之间有下面的关系： 

    hE                        (1-2) 

    /hp                        (1-3) 

若一个电子在电场中由静止加速，电压为 V，则获得能量： 

    
eVmpmE  2/

2

1 22
         (1-4) 

由式(2-3)、(2-4)可得出： 

     
2

1

)2(


 meVh                  (1-5) 

若加速电压 V=200 kV，由式(2-5)可算出 = 0.0027 nm，考虑相对论修正后 = 

0.0025 nm，约为可见光波长的十万分之一。据公式（1-1），透射电镜正是利用

电子非常短的波长来提高分辨率的。 

当透镜的厚度远小于与其光学性质有关的距离，如球面的曲率半径、前后焦

距等，可以把其称之为薄透镜。若不考虑电子在磁透镜中的具体传播路径，可以

将磁透镜视为薄透镜，且认为在物空间和像空间电子波的折射率相等，即磁透镜

的前后焦距相等。这个时候光学中的透镜成像原理就可以运用于电子光学[2]。 

阿贝成像原理可以表述为：平行光照射到一个光栅上（周期物体）产生各级

衍射束，在透镜的后焦面上会产生各级衍射束极大分布，而这些衍射极大又可以

作为次级波波源，这些波源在高斯像面上进行叠加，产生物体的像。这个论述也 

 

图 1.1 透射电镜成像的光路示意图[3] 

可以直接运用到电子光学中来。如图 1.1 所示，在电子光学中，我们可以将晶体

看做是光栅，平面电子波入射到晶体，会产生各级衍射束，这些衍射束与光轴的

夹角为 2B，其中 B 是对应衍射的布拉格角。B 和对应的晶面间距 d 可以通
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过布拉格定律来联系。在物镜的后焦面上，即夫琅和费衍射平面上，晶体同方向

上的衍射干涉叠加，产生衍射极大值，这些极大值又可以作为次级波源，在高斯

面上干涉，产生反映晶体结构的像[4]。 

1.2 透射电镜的基本构造和透射电镜可提供的信息 

透射电镜可以总体分为以下四个部分：由电子光学系统，真空系统，供电控

制系统及附加仪器系统四大部分组成[1]。电子光学系统是最基本的部分。下面

我们结合图 1.2 来说明来说明它的基本组成。它自上而下由电子枪，双聚光镜，

样品室，物镜，中间镜，投影镜，观察室，荧光屏，及照相室组成。在图 1.2 中

电磁透镜简单地画成光学透镜。在电镜操作时，我们常常用到两种工作模式：（1）

图像模式；（2）衍射模式。如前所述，在物镜的在焦面上形成衍射斑点，在高斯

像面上重构出反映物体结构的像。如图 1.2（b）所示，若此时调节中间镜的电流

使其物面落在物镜的像面上，那么经过投影镜的接力放大后，在荧光屏上我们看

到的就是像，这个对应的是图像模式；若调节中间镜的电流使其物面落在物镜的

后焦面上，那么显然，衍射斑点再经过接力放大后落在荧光屏，此时对应的是衍

射模式。在现代化的电镜上，这两种模式的切换很方便，按一键就可完成。 

下面简单介绍一下电子光学系统中的照明系统。此部分可分为电子枪和聚光

镜两部分。电子枪用来提供高速电子源。以前用的较多的是热阴极发射电子枪，

用钨制备的较多。后来改用六硼化镧，亮度可以调高一个数量级，寿命也相应延

长了。到了上个世纪 70 年代，一种新型的场发射电子枪出现了。它的亮度更高，

相干性更好，能得到更好的图像。这时候全息技术也得到了很好的发展。 

聚光镜系统的功能是控制电子枪发射出来的电子形状，如束斑尺度，亮度，

平行度等。现在的电镜一般有 3 个左右的会聚镜。C1 聚光镜、C2 聚光镜和 mini

小透镜（日本电子的电镜叫作 CM 小透镜）。C1 聚光镜是一个强磁透镜，主要用

来改变控制电子束斑大小。C2 透镜是一个弱磁透镜，其主要用来改变电子束的

照明状态。Mini 小透镜主要用来调整电子束的会聚角，使电镜容易在纳米束和

微米束照明这两种模式中切换。 

成像系统主要由三个透镜组成。物镜是成像系统的核心。成像分辨率主要有

它来决定。中间镜主要用于改变放大倍数和改变成像模式，在像模式和衍射模式 
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图 1.2 （a）透射电镜的电子光学系统和两种成像方式示意图：（b）图像模式，（c）衍射模

式 

1 灯丝 2 栅帽 3 阳极 4 枪倾斜 5 枪平移 6 一级聚光镜 7 二级聚光镜 8 聚光镜光栏 9 光倾斜 

10 光平移 11 样品架 12 物镜 13 物镜光栏 14 选区光栏 15 中间镜 16 投影镜 17 荧光屏
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之间进行切换。投影镜一般有固定的放大倍数，用于后续的接力放大。聚光镜和

物镜都是电磁透镜，不可避免地存在像差，如球差、色差和像散等，这些都会影

响电镜的分辨率。像记录和观察系统主要包括荧光屏、相机。由于人眼对电子束

不敏感，故涂有荧光材料的荧光屏可以将电子束转化为可见光，才能被人眼观察。

相机可以将电子束投影到表面涂有电子束敏感的感光材料的底片上，将图像记录

下来，在现代电镜中，CCD（电荷耦合器件）越来越广泛地用于图像记录。 

    当电子穿过样品时，与样品发生复杂的相互作用，会产生很多信号[5]，如 X

射线，二次电子，背散射电子，俄歇电子，可见光，弹性散射电子，非弹性散射

电子等（图 2.3）。我们可以选择利用不同的信号进行成像和分析，从而得到关于

 

图 1.3 电子与样品的相互作用 

样品的各种信息。 

基于此，我们将在下一章介绍利用这些信号来成像或谱的分析技术，主要有：

电子衍射，明场暗场像，高分辨像，电子能量损失谱，能量过滤电子显微术，扫

描透射电子显微术（高角环形暗场像和环形明场像）等。 

1.3 球差校正透射电子显微学进展 

高速运动的电子波长很短，根据式（1-1），电镜的分辨率相对于光学显微镜

而言提高了许多。但磁透镜的分辨率除了受衍射极限限制以外，还受到透镜各种

像差，如球差，色差，像散等影响。三种像差如图 1.4 所示： 

球差：电磁透镜的近轴区域和远轴区域对电子束的聚焦能力不同造成。磁透
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镜对远轴电子的偏转能力要比对近轴的强，使得会聚点延伸在一定长度上，而不 

 

图 1.4 磁透镜三种像差示意图：（a）球差；（b）色差；（c）像散 

是会聚在一点。在高斯像面上存在一个盘，其半径为 Cs3，其中 Cs为球差系数，

 为孔径半角。 

色差：电磁透镜对不同波长的电子有不同的折射能力，使得它们在不同的点

会聚。在电磁透镜情况下，产生色差的原因有两个，一是由于加速电压微小波动

而导致电子速度变化，产生了“杂色光”；二是由于透镜本身的线圈存在激磁电流

的微小波动，也导致聚焦能力的变化。 

像散：由于电磁透镜的磁场相对光轴不对称引起像散。如图 1.4 (c)所示，在

XX 方向上电子聚焦的能力弱，而在 YY 方向上聚集的能力强。所以在 C1 处 XX

方向上的电子聚成一点，而 YY 方向电子却散开形成狭长的光斑。另外，光阑和

光轴不同心或者光阑比较脏等都可能产生像散。在现在的电镜上，都配有消像散

器，可以完全消除二级像散的影响。 

电磁透镜的球差对分辨率的影响最为重要。因此，在下文中我们将着重介绍

球差校正电子显微术的发展历史和当前的最新进展。 

1.3.1 物镜成像（Image）球差校正 

在综合考虑衍射效应和球差对分辨率的影响后，可以用下式来表示电镜实际

能获得的分辨率[6]。 

3 1/ 40.91( )sd C       (16) 
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由（1-6）式可知，提高分辨率常有两个途径：（1）提高加速电压，缩短电子波

长。（2）减小球差系数 Cs。在最开始，人们正是提高加速电压来提高电镜分辨

率的。电镜加速电压提高，电子对样品的穿透能力变强，因此高压电镜对样品厚

度的容忍度较高，但高压电镜对样品的辐照损伤也更严重，且造价昂贵。鉴于此，

人们转向试图减小球差系数 Cs来提高分辨率，并付出了大量的努力。 

    直到 1998 年，Haider 等人在商业化的飞利浦 CM200 FEG ST 透射电镜上成

功安装和调试了世界上第一台球差校正器[7]。如图 1.5 所示，（a）和（b）分别

是球差校正器未开启和开启时在非晶样品上获得的衍射。通过倾斜电子束和分析

相应的衍射图的变化来判断球差是否减小。很明显，校正后的衍射图的形状基本

没有变化，说明物镜球差已经减小（Cs = 0.05 mm）[7]。为了验证球差校正后图 

 

图 1.5 非晶样品的一系列衍射图：（a）未开球差校正器；（b）开启球差校正器并做适当合

轴 

像的质量，Haider 等人在 CoSi2/Si（111）界面上拍摄了高分辨像，如图 1.6 所示。

（a）、（b)和（c）分别是在 Scherzer 欠焦条件、Lichte 欠焦和球差校正器开启同

时在 Scherzer 欠焦条件下获得的高分辨像。比较三图，明显看出（c）图质量最

好，分辨率已从 2.4 埃提高到 1.4 埃，接近信息极限，且由于球差引起的衬度离

域（delocalisation）效应也基本消除。 

自 Haider 等人实现物镜球差校正以后，球差校正电子显微学得到了广泛应

用。德国尤利希 Ruska 电镜中心的贾春林教授和 Urban 教授在这一领域做了出突 
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图 1.6 在三种情形下获得的高分辨像：（a）Scherzer 欠焦；（b）Lichte 欠焦；（c）球差校正

器开启同时满足 Scherzer 欠焦 

出的贡献。他们发展了一种称为负球差成像技术（Negative Sepherical Aberration 

Image，NCSI）的成像方法。通过调节球差校正器，使球差系数 Cs 值变成负值，

然后再配以过的离焦量（overfocus），可以实现对轻原子（如氧原子）的直接成 

 
图 1.7 SrTiO3 [011]方向结构模型和一系列不同成像条件的模拟像：（A）结构模型；（B）Cs = 

1.23 mm，Z = 68 nm；（C）Cs = 40 mm，Z = 8 nm；（D）Cs = 40 mm，Z = 8 nm；（E）、

（F）和（G）成像条件和 D 相同。（E）引入氧空位，（F）有 50的氧空位，（G）氧原子发

生位移[8]。 

像。这种成像技术和传统高分辨像（正球差系数配以 underfocus）模式有所不同。

图 1.7 是一系列像模拟结果。传统正球差高分辨像中原子衬度是暗的，背底是亮

的；而 NCSI 像中原子是亮的，背底是暗的。从图 1.7 还可以看出，NCSI 有着更

好的图像衬度。更重要的是，NCSI 可以直接分辨氧原子，而且对氧空位和氧原

子位移敏感。图 1.8 是 NCSI 技术在 SrTiO3 中的应用。白点代表原子，通过 A 图

的强度线扫描，发现在位置 1 和 2 处氧原子柱的强度偏低，据此推测有氧空位的

存在。通过在模型中引入 85和 80 的氧占位率，并进行像模拟（图 1.8B），

发现两者的强度扫描值符合较好（图 1.8C）。由此可以判断实验像中位置 1 和 2 
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图 1.8 SrTiO3 [011]方向的 NCSI 实验像。（A）沿着实验像中点线矩形框的强度线扫描；（B）

模拟像；位置 3 和 4 分别有 85和 80的氧占位率；（C）对应着模拟像中点线矩形框的强

度线扫描值[8] 

处的氧原子占有率分别约为 85和 80。随后贾等人又利用 NCSI 技术对 BaTiO3

中晶界处氧原子浓度进行了分析[9]，并给出了具体的浓度值。最近，他们对生

长在 SrTiO3 上的 PbZr0.2Ti0.8O3 铁电薄膜进行研究，发现了一种早已被理论预言

但一直没有被实验所证实的闭合铁电畴（flux-closure domain）[10]。由此可见，

NCSI 在原子分辨率下同时揭示重原子和轻原子有独到的作用。关于 NCSI 技术

的具体理论，可以参见文献[11]。 

1.3.2 聚光镜（probe）球差校正 

自从 Crew 等人成功利用扫描透射电子显微术（Scanning transmission electron 

microscopy, STEM）分辨 C 膜上的 Au 原子以来[12]，STEM 技术得到了迅猛的

发展[13-16]。利用高角环形探头去接收高角散射的电子，可以得到样品本身化学

信息相关的像。元素原子序数越大，在图像中越亮，因此这种像又被称为 Z 衬

度像（Z 为原子序数）。这种技术能同时得到原子级别的分辨率的像和化学成分

信息。然而，在过去由于聚光镜本身的缺陷，扫描在样品上的束斑不能做的足够

小，从而限制了 STEM 像的分辨率。 

2002 年，P. E. Batson 等人首次在专门的 VG HB501 STEM 电镜上实现了电

子束斑的球差校正[17]。其校正后的束斑大小在 0.75 Å 左右。图 1.9 是球差校正
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前后的图像对比。从图（a）和（b）的 Ronchigram 对比来看，形成电子束斑的

照明角明显增大，同时能获得较小的束斑。（c）和（d）是对应的 Ge0.7Si0.3 [110]

方向的 Z 衬度像。校正后的像质量和分辨率提高很多，且能分辨出硅的哑铃结

构。（e）和（f）是对应（c）和（d）的傅里叶功率谱。球差校正后分辨率可以 

 

图 1.9 Ronchigram：（a）校正前；（b）校正后。校正后，形成电子束斑的角度明显变大。

Ge0.7Si0.3 [110]方向的高角 STEM 像：（c）校正前；（d）校正后。对应 c 和 d 两图的傅里叶

功率谱：（e）校正前；（f）校正后 

到达 0.76 Å。 

    此后，probe 校正的 STEM 技术在材料学界又掀起了另一个研究热潮。 

P. D. Nellist 等人利用 probe 校正的 STEM-Z 衬度像分辨出硅[112]方向上距离为

78 pm 的哑铃结构，结果如图 1.10 所示[18]。从功率谱上可以看出，空间频率 g = 

713（71 pm）和 g = 804（61 pm）都已能分辨，表明球差校正后的信息已传递到

71 pm 和 61 pm。这样高的空间分辨率为人们在原子尺度下研究界面缺陷化学提

供了强有力的保障。 

聚光镜球差校正后，可以适当增大聚光镜光阑，在保证较小束斑和高分辨的

情况下获得较大的亮度。这就为在原子尺度下获得元素 mapping 提供了可能。

D. A. Muller 等人利用球差校正 STEM 和电子能量损失谱（EELS）技术实现了原

子分辨率的 mapping[19]。图 1.11 是 La0.7Sr0.3MnO3/SrTiO3 [010]方向的 STEM-Z 
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图 1.10 硅[112]方向的 Z 衬度像：（A）实验像；（B）处理后的像；（C）实验像对应的功率

谱；（D）实验像和模拟像的强度线扫描 

 

图1.11 利用STEM和EELS得到的原子尺度下的mapping：（A）利用La-M边获得的mapping；

（B）Ti-L 边；（C）Mn-L 边；（D）前三个图拼合在一起的伪色图，界面处的紫色表明 Mn

和 Ti 相互混合，白色圆圈代表 La 原子的位置 

衬度像和对应元素的 mapping。（A）、（B）和（C）分别是利用 La-M 边 Ti-L 边、

Mn-L 边获得的。在 D 图中可以看到界面处存在 Mn 和 Ti 原子之间存在相互混合

的现象。利用 EELS 做原子级别的 mapping 时，除了考虑束斑大小和亮度以外，

还要考虑 EELS 离域效应对分辨率的影响。一般来说，用能量损失较大的边来作

mapping，EELS 的离域效应的影响要小，但此时 EELS 信号会变得更弱，不利于

得到高信噪比的元素 mapping。 
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M. W. Chu 等人利用球差校正 STEM 再结合能量色散 X 射线能谱（Energy 

dispersive x-ray spectrum, EDX）的方法也得到了原子分辨率的 mapping[20]。图

1.12 是相应的 In0.53Ga0.47As [110]方向的 mapping。（a）图中哑铃上的 In、As 和

Ga 原子清楚可辨。（b）图是获得各个元素 mapping 时所用的 EDX 信号线。这种 

 

图 1.12 （a）In0.53Ga0.47As [110]方向原子分辨率 mapping；（b）获得 mapping 所利用的 EDX

信号，小图是实验 Z 衬度像 

STEM-EDX 做元素 mapping 的方法和 STEM-EELS 相比，主要优势在于，用来

做 mapping 的 EDX 信号大都与内壳层激发有关，离域效应没有 EELS（一般做

EELS-mapping 的能量损失1 keV）那么显著。由于现在球差校正技术和高效率

的 X 射线探测器的使用，EDX 的 mapping 信噪比大大增强，这些都为获得高效

率、高质量的 STEM-EDX 的元素 mapping 提供了可能。同年 A. J. D'Alfonso 等

人也用 STEM-mapping 的方法对 SrTiO3 做了原子分辨的元素 mapping[21]。 

球差校正技术是近些年来刚涌现出来的技术。它的到来标志着人们在联系物

质微观结构和材料性能方面有了更有力的手段。关于这一方面更多的知识，可以

参见文献[22-27]。 

1.4 本文研究的主要内容及意义 

透射电子显微学方法是现阶段从微观尺度研究材料结构的最有力的方法之
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一。透射电子显微镜具有多种分析手段和方法，同时有很高的空间分辨率和能量

分辨率。特别是随着球差校正器的使用[7, 17, 19]，人们已经能在亚埃级别认识

物质的晶体结构和元素分布。因此，电子显微学在材料科学、生命科学等领域发

挥着愈来愈重要的作用。 

半导体材料是现阶段信息技术时代发展的材料基石。各种新型的半导体材料

和器件微观结构的研究是提高器件性能的基础。以 GaAs 为衬底的半导体超晶格

量子器件因其丰富的发光性能得到了人们广泛的研究。而生长在 GaAs 衬底上的

超晶格薄膜与 GaAs 的晶格失配较大，这样就不可避免地在薄膜与衬底的界面处

引入失配位错等缺陷以在一定程度上释放晶格应力。这些缺陷往往会成为各种载

流子的复合中心，从而影响器件的性能。用电子显微学方法来表征这些缺陷，分

析缺陷的分布特征及密度，成为材料学家们的首选。除了缺陷以外，薄膜的应变

状态也会明显的影响器件的性能指标，因此，研究薄膜中的应变分布状态也是很

有必要的。 

铁电材料作为很重要的功能材料得到了人们广泛的关注。其特殊的铁电、介

电、电光、声光、非线性光学和热释电、压电性能引起了科学家的注意。其最基

本的特征就是存在自发极化。拥有自发极化的小区域称之为电畴。铁电体的很多

性能都与电畴排布密切相关。研究这些电畴对外场的反应首先要确定自发极化的

方向。电子显微学方法很适合在高空间分辨率下确定电畴的极化方向和原位观察

电畴对外场（如电场）的反应[28-34]。因此，发展一种方便、快捷的确定极化方

向的方法很有必要。 

锂离子电池在当今社会作为一种方便快捷的储能设备，在人们日常生活中扮

演着很重要的角色。电池的性能与所用电池材料密切相关。在原子尺度下理解锂

离子在电极材料中的行为很有裨益。这对优化电极材料的性能和寻找新的电极材

料提供了强力的支持。随着球差校正时代的到来和先进成像方法的不断改进，在

原子尺度揭示这些轻元素原子成为可能。本文在第五章也简要报道了对锂离子电

池正极材料 LiFePO4 的研究结果。 

本文的内容安排如下： 

第一章 绪论，主要介绍透射电镜构成和工作原理，以及球差校正技术的发

展，阐明本文的内容和意义。 
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第二章 全面介绍透射电子显微学基本技术，包括电子衍射、明暗场像技术、

高分辨像、电子能量损失谱、能量过滤电子显微术、扫描透射电子显微术等。 

第三章 利用基于高分辨像的几何相位分析方法研究了 AlSb/GaAs 异质结薄

膜的应变分布，直观地得到了外延薄膜中的应变分布。通过分析界面处的位错核

心应变分布并结合高分辨像模拟，确定了界面处存在原子台阶。 

第 四 章  利 用 离 焦 会 聚 束 电 子 衍 射 技 术 确 定 了 弛 豫 型 铁 电 体

Ca0.28Ba0.72Nb2O6 单晶中的电畴的极性。利用阴影像和电子衍射可以直接判断出

样品中每个畴的极化，这样就为直接观测电畴在外电场下的动力学演变提供了一

个很好的基础。 

第五章 利用先进的球差校正技术和环形明场像方法对锂离子电池正极材料

LiFePO4 的锂离子进行直接成像。结合像模拟技术，理论上探讨了各种成像条件

对像衬度的影响。 

第六章 结论和展望，对本论文进行总结，并提出了研究展望。 
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第二章 透射电子显微镜分析方法  

2.1 电子衍射 

如前所述，电子具有波粒二象性，因此其也具有和光子一样的波动性质，最

有代表性的就是电子衍射现象。但是由于电子的波长很短，因此只有很小的物体

才能使其发生衍射。晶体的晶面可以看成是光栅，利用极薄的晶体样品可以获得

电子衍射。随着透射电镜硬件不断发展，衍射物理的知识不断丰富，电子衍射已

经成为凝聚态物理和材料科学领域研究结构的重要方法。 

    电子衍射规律可以用布拉格定律（Bragg’ law）来表示，如式（2-1）。一束

平面波以 B 角入射到一族晶面间距为 d 的晶面，若满足布拉格定律， 

 Bhkld sin2               (2-1) 

则发生衍射。我们常常用厄瓦尔德球来形象地理解布拉格定律。如图 2.1 所示。 

 

图 2.1 电子衍射的厄瓦尔德球图解 

一束长度为1/波矢为 k 的平面电子波入射到样品上，波矢终端通过通过倒易阵

点原点，以此波矢的始端为圆心，以1/为半径做圆。若电子束与晶面的夹角为

布拉格衍射角B，则与此晶面族对应的倒易阵点 G 正好落在厄瓦尔德球上。矢

量 k、k’、K 构成一个矢量三角形。其中 K = k’ k，k’为衍射波矢，大小为1/，

K 为衍射矢量，G 为倒易矢量，其大小为 1
d 。用此厄瓦尔德球可以形象地表达

布拉格定律，即衍射矢量等于倒易矢量：K = G。结合菊池衍射还可以为我们在

做明暗场像时判断偏离矢量提供极大的方便。 



透射电子显微镜分析方法 

 19

2.1.1 选区电子衍射 

选区电子衍射（Selected-area electron diffraction，SAED），顾名思义，就是

在选定的一个区域来获得电子衍射。此方法使我们能获得各个微区的衍射花样，

便于我们判断晶格结构和晶体取向。目前进行选区的主要方法有两种：一种是利

用选区光栏，在物镜的像平面上套住感兴趣区域，只让来自感兴趣区域的散射电

子通过选区光栏，而来自其它区域的散射电子被选区光栏挡住，然后转换到衍射

模式，便可得到所选区域的电子衍射图。此时，务必使选区光栏必须在物镜的像

平面，否则不能保证所得到的电子衍射花样来自选区光栏所选定的区域，造成衍

射与选区的不对应。造成衍射与选区的不对应性另外一个最主要原因是物镜的球

差。所选择的倒易矢量越大，由球差引起的不对应性越大。一般来说，选区小于

500 nm 的意义不是很大。第二个主要方法就是不用任何光阑，直接将电子束斑

做的很小，直接用电子束选择照射区域来进行选区。此时不存在衍射和选区的是

否对应的问题，因为只有电子束被照射到的区域才对衍射有贡献。这种衍射称之

为  衍射。此时入射的电子束不是严格的平行束，有一定的会聚角，得到的衍

射是一个个的衍射盘。若我们再继续调节 C1 励磁和 C2 会聚镜光阑大小，可以

得到纳米束平行光照明，得到纳米束电子衍射[1]。 

2.1.2 会聚束电子衍射 

SAED 一般是用平行光照明来获得的，此时可以把电子波看成是一束平面

波。而会聚束电子衍射（convergent beam electron diffraction，CBED），是用一束

圆锥形的电子束来照明样品获得电子衍射。此时入射电子束沿着不同方向入射到

样品上，可以把此时的电子波看成是球面波。电子衍射不是一系列的点，而是衍

射盘。不同方向的入射电子束对应的厄瓦尔德球与倒易阵点相截，形成衍射盘中

的强度分布，为人们提供了更为丰富的结构信息。 

图 2.2 是形成 CBED 的光路示意图[2]，由 C2 光阑限制的一圆锥形电子束照

射在样品上，电子经过样品后散射，在物镜的后焦面上形成衍射盘。会聚角的大  



AlSb/GaAs半导体异质外延薄膜应变的几何相位分析及Ca0.28Ba0.72Nb2O6晶体中铁电畴的离焦会聚束电子衍

射研究 

 20

 

图 2.2 会聚束电子衍射的简单示意图 

 

图 2.3 CBED 会聚角对衍射盘的影响，从左到右会聚角不断变大 

小主要由 C2 光阑来决定。若会聚半角  比 B 大，则透射盘和对应的衍射盘
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会相互重叠，会聚半角  比 B 小，则透射盘和衍射盘都能分开。图 2.3 示意

地表示了 CBED 会聚角对衍射花样的影响。随着会聚角的不断变大，衍射花样

由 K-M 花样慢慢地变为 Kossel 花样。我们可以在实际应用中灵活选择会聚角来

达到实验目的。 

若电子束刚好会聚在样品上，我们称为正焦 CBED；若会聚在样品的上方，

称为过焦 CBED；会聚在样品下方，称为欠焦 CBED。图 2.4 是我们常见的几种

CBED 光路图。在 a 图正焦 CBED 中，入射锥中的一个点光源 P，在透射盘中留

下投影点 p’，若满足布拉格条件，在衍射盘中还会有相应的衍射点 p’。在 b 图

中，通过改变样品高度或者聚光镜电流使电子束聚焦在样品的下方（上方），在

每个盘中，除了有衍射强度以外，还有叠加有样品信息的阴影像（shadow image）。  

欠焦 CBED 中的阴影像与相应的衍射矢量有 180 度旋转关系，过焦 CBED 则没

有这种关系。利用离焦 CBED 我们可以同时得到正空间的形貌信息，又可以得

到衍射空间的强度信息，非常有用。c 图是普通大角度 CBED 图，透射盘和衍射 

 

图 2.4 会聚束电子衍射中普通会聚束和大角会聚束的光路图：（a）普通正交 CBED； (b)

普通离焦 CBED；(c)普通模式下的大角度会聚束电子衍射图，透射盘及各个衍射盘之间出现

相互重叠；(d)大角度会聚束电子衍射(Tanaka 方法和冯国光法) 
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盘之间会相互重叠。若我们需要做相干 CBED，这种重叠正是我们需要的。但是

我们若要对每个盘的细节做具体的分析，这时候就需要将每个盘分离开来。为此

Tanaka 等人发明了一种离焦大角度 CBED 方法，如图 2.4d 所示[3]。其做法是：

将样品抬高，这样在原来的物面上会形成衍射斑点，在像模式下，我们在屏幕上

得到的也是衍射斑点。通过改变样品的高低，可以调节衍射斑点的疏密。用选区

光阑套住相应的衍射斑点，然后回到衍射模式，就可以得到没有重叠的衍射盘或

者透射盘。但此方法有个不足：因为样品不在同心轴位置（eucentric height）上，

倾转样品时，样品移动很剧烈，不利于转到我们想要的晶体学方向。为此，冯国

光等人对此进行了改进，采取的策略是：不抬高样品，而是通过聚光镜和物镜前

场之间的配合实现大角 CBED[4]，此方法可以克服 Tanaka 方法的不足。 

会聚束电子衍射的应用非常广泛，在确定晶体的对称性[5]、晶体的极性

[6-10]、测定晶体的点阵参数[5]、样品的厚度[11]、位错的柏氏矢量[12, 13]及应

变等方面有很重要的应用。 

2.2 衍射衬度像 

    透射电镜除了能得到衍射，还能成像。常见的像有：明暗场像、高分辨像、

Z 衬度像等。明场暗场像的衬度与满足衍射条件的程度有关系，常常称为衍射衬

度像。不同的像的衬度机制有所不同，后面两种像在后面的章节中会予以介绍。

我们知道，当电子束经过晶体时，会发生衍射，在电镜的后焦面上形成电子衍射

花样。如果利用物镜光阑选择某一个透射束或者某个衍射束，则就会形成我们常

说的明场像或暗场像。光路示意图如图 2.5 所示[14]。在图 2.5（A）中用物镜光

阑套住透射束，回到像模式，形成明场像。在不改变光束入射方向的情况下，物

镜光阑套住某个衍射束，形成离轴暗场像，如图 2.5（B）所示。此时由于受到

物镜球差的影响，像的质量会有影响。为了减小球差的影响，可以改变电子束入

射的方向，从入射晶面的背面以布拉格角入射，所要的衍射束落在光轴上，形成

中心暗场像（centred dark-field image）。Cockayne 等人在 1969 年发展了一种新的

暗场像技术，称为弱束暗场像（weak beam dark field image），来观察位错周围的

应变场[15]。此方法最大的优点在于，能够得到缺陷周围更多的细节，图像的衬

度也更好，随后此方法被大量的应用于观察缺陷的实践中。 
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下面我们结合图 2.6 来说明上述三种暗场像的衍射光路图，并简单论述一下

具体的操作。图 2.6（A）是普通的离轴暗场衍射图，在转到所需要的双束条件

下后，用物镜光阑套住衍射 g 回到像模式下即可。图 2.6（B）是弱束暗场像 g-3g 

 

图 2.5 几种常见的衍射衬度像成像光路：（A）明场像；（B）离轴暗场像；（C）中心暗场像 

的光路。具体操作是：首先转到所用的 g 双束衍射条件，然后利用光束偏转线圈

将此强 g 衍射拉到光轴上的透射斑的位置，此时 3g 衍射处于布拉格衍射的位置， 

 

图 2.6 三种常用暗场像的衍射几何构图：（A）普通暗场；（B）g-3g 弱束暗场像；（C）中

心暗场像暗场像 

用物镜光阑套住 g 衍射，回到像模式，得到弱束暗场像。图 2.6（C）是中心暗
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场像光路图。具体操作是：首先转到所用的 g 双束衍射条件，然后用光偏转线圈

将g 拉到透射斑位置，此时g 处于布拉格衍射位置，用光阑套住它，回到像 

模式即可。 

衍衬像在缺陷成像上有重要的作用。对于某一个缺陷，其相对于周围完整晶

体有一个位移矢量 R，若选择一个衍射 g，使得 gR 为零或者整数，那么此缺陷

在暗场像里就没有衬度。对于位错而言，可以简单的用 gb = 0 来作为位错不可

见判据。若找出两个都使位错不可见的 g，则就可以求出位错的伯格斯矢量 b。 

在用位错衬度消光判据来判断位错的伯格斯矢量时，一般要获得严格的双束条件

下的位错衬度像。通常，为了减小动力学衬度的影响，使暗场像更接近运动学成

像条件，方便解释，我们常常可以用两种方法：（1）用较大的衍射矢量，较大的

矢量一般具有更大的消光距离。（2）使用更大的偏离参量 s（deviation parameter）。

而且一般情况下，我们更偏向于使用当 s  0 的衍射构型（即衍射点落在厄瓦尔

德球内）。 

2.3 高分辨电子显微术 

早在 1946 年 Boersch 等人就提出了相位物体的概念：样品比较薄的时候，

电子波在经过试样后，试样原子对电子波的作用相当于他们的势场影响了电子波

阵面的形状，即改变了电子波的相位，振幅并没有太大的改变，此时，物体称为

相位物。高分辨电子显微像（High-resolution electron microscopy，HREM）正是

利用电子波的相位相干而成像的。其成像原理也可以由阿贝成像原理说明。在相

位物的情况下，电子束穿过样品以后的透射波函数经过物镜的调制，并在衍射平

面上产生一系列衍射斑点，这些衍射斑点和透射点又可以做为新的次级波源相干

成像，在物镜的像平面上产生能反映物体结构的高分辨像。整个成像过程可以用

如图 2.7 的示意图来说明[16]。 

如前所述，高分辨像要经过物镜光学参数的调制。这些参数，如：球差、色

差、物镜光阑、离焦量、光源相干性等都会影响像的衬度。这些参数对衬度的影

响可以归结到衬度传递函数中。具体公式可以参见[16]。其中球差和离焦量对像

衬有重要的作用。在样品足够薄时，可以把物体看成是弱相位物体。对于一定的

球差，总有一个离焦量使得相位衬度传递函数在某一个范围内展的最宽，形成一
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定空间频率的通带，此欠焦量称之为 Scherzer 欠焦量。不同的电镜此欠焦量 

 

图 2.7 高分辨像成像过程示意图 

不同。其他因素，如色差和电子束发散度等，在形式上相当于给相位衬度传递函

数加上了一个随频率逐渐衰减的包络函数，起着限制分辨率的作用。 

为了得到高质量的高分辨像，我们常常要做到以下几点：（1）电镜对中和合

轴要好，保证光源尽量平行照明。（2）尽量找到薄晶体。这样动力学影响较小，

且得到的像容易解释。（3）晶体带轴要转正，且尽量选择较低指数的带轴方向。

（4）物镜像散要好。像散要尽可能的消除。可以选择非晶区域进行消像散，最

后在物镜正焦时，像有最小衬度。（5）要有合适的欠焦量。对于较薄的晶体，尽

量在 Scherzer 欠焦量下拍摄高分辨像，因为只有在这个欠焦量拍摄的像才和样品

的真实结构对应。常常的做法是，可以拍一系列的不同欠焦量的像，然后在这些

像中选择质量较好的像，进行分析和处理。 

2.4 电子能量损失谱 

在前面章节，我们谈到了电子与样品相互作用时会产生各种信号。如果将损

失一部分能量的非弹性散射的电子收集起来，并按照能量展开成谱，就得到电子

能量损失谱（Electron energy loss spectrum, EELS）[17, 18]。EELS 和 X 射线能谱

（Energy dispersive X-ray spectroscopy，EDX）相比，其探测效率高，能量分辨

率高（EELS 分辨率一般可以到 1 eV 以下，而 EDX 分辨率在 130 eV 左右），而
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且对轻元素比较敏感。EELS 不仅可以给出元素组成的定性和定量的分析，而且

还可以给出原子的价态、原子周围环境等信息。 

下面结合图 2.8 来简单说明 EELS 能谱上的峰的名称和对应的能带电子的跃

迁。在 EELS 谱中根据能量损失的多少，可以将谱大致分为三个部分：（1）零损

失峰。顾名思义，就是没有损失能量或者损失很小能量（小于 1 eV）的透射电 

 

图 2.8 EELS 谱和对应的电子跃迁 

子。这里主要包括没有经过散射的透射电子和弹性散射电子。（2）能量损失小于

50 eV 的区域，常称为低能损失区（Low-loss region）。这个区域主要包含激发等

离子振荡或者晶体内电子带间跃迁的非弹性散射电子，主要反映的是等离子振荡

和能带带间的相关信息。（3）电子能量损失大于 50 eV 的区域，称之为高能损失

区域（Core-loss region），主要包含激发原子内壳层电子跃迁的非弹性散射电子。

如在图 2.8 中所示，原子 A、B 的能量损失近边精细结构（Energy loss near edge fine 

structure, ELNES）和广延精细结构（Extended energy loss fine structure，EXELFS）

就属于高能损失区域。ELNES 是原子轨道未占据的态密度的反映。不同元素不

同价态结构的 ELNES 是不一样的，常常可以把 ELNES 可以当做“指纹”来鉴

别各种元素。EXELFS 是在电离损失边以上几百 eV 的较宽的区域，它可以反映

出被激发原子周围的配位环境，如配位原子数目和配位距离等结构信息。 
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2.5 能量过滤电子显微术 

在电子能量损失谱中，我们了解到，在电子能量损失谱仪上，电子按照能量

不同可以展开成谱，就是电子能量损失谱。这些非弹性散射电子常常含有与样品

化学成分相关的信息，若我们能够利用非弹性散射电子来成像，就能得到化学成

分在空间的分布。随着各种能量过滤器的发展，能量过滤电子显微术

（Energy-filtered transmission electron microscopy, EFTEM）发展成为了一种专门

技术。在现阶段，市场上比较成熟的主要有两种能量过滤器：（1） 形能量过

滤器。由蔡司公司商品化，一般装在电镜的镜筒中间。（2）Gatan 公司生产的扇

形能量过滤器，一般装在电镜的镜筒后面。在现在的电镜中，这种能量过滤器占

有很大的市场份额。 

在实际操作中，我们常常使用在能量色散面上的能量选择狭缝来选择不同能

量的电子。根据损失能量的不同，有以下三种能量过滤像： 

（1）零损失像（Zero-loss image）。主要是利用狭缝来选择零损失峰，仅利

用未经散射的电子和弹性散射电子来成像。对高分辨像和会聚束电子衍射，主要

考虑弹性散射电子的贡献，因此零损失像可以大大改善这两种像的衬度。这一点

可以从图 2.9 明显的看出来[19]。图 2.12（A）是未利用能量狭缝的像，在使用

狭缝来选择零损失峰成像，透射盘和衍射盘中的动力学衬度和衍射线变的都很清

晰，如图 2.9（B）所示。 

   
图 2.9 CBED 花样：（A）未用能量狭缝过滤，（B）利用能量狭缝过滤 

（2）等离子体能量损失像（Plasmon-loss image）。若所关心的样品区域有不

同相，且这些相的等离子能量损失比较大，那么利用等离子体能量损失像可以得
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到衬度很好的像。 

（3）元素 mapping，就是利用每种元素的内壳层特征峰来成像。由于能量

损失在 1000 eV 以上的非弹性散射电子信号很弱，用其不能得到衬度很好的像，

而在小于 50 eV 的区域，零损失峰和等离子损失峰的影响太强，很难找到合适的

模型来扣除背底。因此，我们比较感兴趣的能量损失区间常常在 50-1000 eV。 

做元素 mapping 时候，常常有两种方法。一是所谓的二窗口法（two-window 

method），或者叫跃变比法（jump-ratio method）。图 2.10 是一个用二窗口法做 C

膜的 mapping 的例子。在元素特征峰附近用能量窗口为 E 的狭缝来选择电子，

最好只包括能量损失峰，形成第一幅像 I1。然后在峰前用狭缝选择背底，形成第

二幅像 I2。最后用 Is = I1  I2, 得到最后的结果。这里能量窗口的宽度 E 通过 

 

图 2.10 二窗口法 

狭缝的宽度来调节，能量窗口的中心离特征峰的位置也可以调整。此方法虽然不 

 

图 2.11 三窗口法 

是元素分布的定量值，但也能定性地反映元素的分布情况，尤其对背景强度高和

不均匀的试样很有效。第二种方法是三窗口法（three-window method）。图 2.11

1 
2 

3 
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是利用 Ti 的 L 边来作 mapping 的例子。能量窗口宽度 E 可以通过狭缝来调整，

和二窗口很相似，三窗口法只不过要在能量特征边前面要多选一个 E 的窗口，

共有三个窗口 1、2 和 3，其形成的对应的像为 I1、I2 和 I3。利用特征边前的两个

窗口 1 和 2 来计算出特征边所包含的背底强度 IB。然后就可求出所需要的信号强

度分布 Is = I3 IB，即为所要元素的 mapping。 

2.6 扫描透射电子显微术 

2.6.1 Z 衬度像 

早在上个世纪 70 年代，Crewe 等人就利用扫描电子显微镜在 C 膜上观察到

了单个重原子 [20]。这就是现在常用的扫描透射电子显微术（ Scanning 

transmission electron microscopy，STEM）的雏形。随着电子显微镜硬件的不断

发展，特别是具有更高亮度和相干性的场发射枪的出现和真空系统的完善，

STEM 迅速发展起来。一种基于 STEM 的原子级分辨的 Z（原子序数）衬度像，

即高角环形暗场像，出现了，可以认为其像强度与 Z 的 1.7 次方成正比，越重的

原子在图中越亮。这种新的成像方式迅速在电子显微领域发展起来。 

STEM 主要工作原理如图 2.12 所示[21]。一个小的电子束斑在样品上逐点扫

描，利用一个高角环形暗场探头（High angle annular dark field，HAADF）来接

收被高角散射的电子（主要是热漫散射电子），对应于每个扫描位置，HAADF

探头接受到的信号转换成电流强度显示在荧光屏上，形成 Z 衬度像（ HAADF

像），样品上每一点与像点都是一一对应的关系。当电子束扫描在原子柱上时，

电子受到原子强烈的散射，HAADF 探头接收到的电子多，在荧光屏上显示为亮

点。若电子束扫描到了原子间隙，只有很少的散射电子被探头接收，在荧光屏上

是暗点。这样电子束逐点扫描完一个区域，与原子序数有关的 Z 衬度像就形成

了。同时，在低角区域可以用一个明场探头接受低角散射的电子，形成类似于高

分辨像的明场像。也可以用能谱仪来收集非弹性散射电子来形成电子能量损失

谱。这样，既可以得到原子级别的 Z 衬度像，又可以得到原子级别的化学结构

信息。 

需要指出的是，Z 衬度像和普通的相位衬度 HREM 像有所不同，它是一种

非相干成像，就是说在测定结构时不用考虑相位问题。因此，Z 衬度像对厚度有 
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图 2.12 STEM 成像示意图 

很大的容忍性，也不会随着离焦量有衬度的反转。它的分辨率主要由电子束斑的

大小来决定。如第一章所述，随着 C2 聚光镜的球差校正器的实现，现在 Z 衬度

像的分辨率可在 1 埃以下[22-27]。若配合高效率的能谱仪，实现原子分辨率的

mapping 已经成为可能，并得到了大量的应用[26, 28-31]。 

关于 Z衬度像的解释，人们也做了很多研究。比较具有代表性的是 Pennycook

等人利用 Bloch 波的分析方法计算了 Z 衬度像的成像规律[32-35]。他们认为，

Z 衬度像是一种非相干成像，像的强度可以简单的解释为电子束斑的像强度与样

品势函数的卷积。物体势函数可以被看作是样品的原子结构的二维投影，是原子

列位置上的 Delta 函数，它的强度与原子对电子的散射强度成正比。Z 衬度像是

原子列投影的直接成像，其分辨率仅取决于电子束斑的尺寸，因而它可以有比相

干像更高的分辨率。 

在文献[32]中，有关于用 Bloch 波解释 Z 衬度像的解释。当电子束在样品上

聚焦并扫描后，电子波就会和晶体发生强的相互作用，在晶体出射面的电子波和

晶体结构有复杂的关系，然后这些电子波会相互作用并落在探头上。最后得到的

像强度是由所有电子波的叠加。计算表明，只有 1s 的 Bloch 电子波函数被选择
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成像，而此波函数具有很强的局域性，波函数只会沿着原子柱传播（channeling），

只在被电子束扫描到的原子柱上有强度，且不与周围的原子的波函数不重叠，因

此，Z 衬底像的局域性很强，能够直接给出单个原子柱的散射强度。 

2.6.2 环形明场像 

Z 衬底像的像强度近似与 Z 的 1.7 次方成正比，对分辨较重的原子很有效，

但是对于原子序数小于氧的轻元素原子不是很敏感，原因是这些轻元素原子散射

电子的能力有限。以往人们可以通过高分辨像外加图像处理等方法分辨出较轻的

原子，但这需要复杂的图像处理过程[36]。贾春林等人利用负球差技术可以对氧

原子成像，但对样品制备要求甚高。最近，日本电子的科学家发现了一种全新的

环形明场成像模式（Annular bright field imaging, ABF），这种成像模式再配以聚

光镜球差校正电镜的 STEM，能够实现在原子分辨下对轻原子直接成像[37]。 

可以用图 2.13 的示意图来简单介绍一下 ABF 像收集的实验配置[37]。一束

经球差校正后的亚埃尺度的小束斑在样品上扫描，通过调整合适的相机常数，使

得 HAADF 探头接收高角散射的电子，形成 Z 衬度像，同时在明场探头位置，用

一个阻挡盘（preventing disk）配以明场光阑（BF aperture）使得明场探头接收明

场盘中的一个环形区域，形成环形明场像。这样就可以实现 Z 衬度像和 ABF 像

的同时收集，对重原子和轻原子同时成像。这中互补的成像模式可以使我们更容

易得到完整的样品结构。 

图 2.14 是 SrTiO3 [001]方向 HAADF 像，BF 像，ABF 像和结构投影示意图。

HAADF 像中亮点代表原子，ABF 和 BF 像中黑点代表原子。仔细观察发现，从

HAADF 像和 BF 像中只能识别比较中的钛原子和锶原子，而从 ABF 像中三种原

子都能够清晰可见。这些像和原子模型符合的很好。这表明，ABF 像在对轻原

子实时成像方面有着具大的实用价值，这为认识和了解轻元素原子在各种功能 

材料中的作用提供了一种新的方法。 

锂离子电池是现能源领域人们研究的热点之一。在原子尺度揭示锂离子的动

态行为对理解锂电池的充放电机制很有必要。随着 ABF 像的出现，人们对锂离

子成像进行了深入的研究[38-40]。这些研究对理解电极材料中锂离子拔出和嵌入

的行为有重要的参考价值。关于 ABF 像成像机制的讨论和成像条件对像的影响，
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我们将在本论文最后一个章节进行讨论。 

 

图 2.13 STEM-ABF 的实验配置示意图 

 
图 2.14 SrTiO3 [001]方向的 HAADF 像，BF 像，ABF 像和结构投影示意图 

在获得上述高分辨率的 Z 衬度像和 ABF 像时，除了有很好的电镜的硬件条

件和良好的操作技术以外，常常还要注意以下几个常见的问题：（1）样品本身要

尽量干净，在样品表面不能有较厚的非晶膜。由于在扫描透射的模式下，很高亮

度的小束斑在样品上持续扫描，轻微的样品污染会使得样品表面产生碳化物，而
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且在扫描区域周围的有机物会慢慢地向着扫描区域聚集，产生严重的污染。这些

污染物聚集在样品表面使得“Ronchigram”模糊不清，给消除 C2 象散带来困难，

也给获得高质量的 Z 衬度像带来不便。因此，这就要求我们在做电镜样品时，

尽量减少样品表面有机物的数量。在做 STEM 实验之前，可以用等离子清洗仪

清洗样品以减少污染。（2）电镜周围环境影响小和电镜本身的稳定性要好。要获

得高分辨的原子分辨的像，首先要保证实验时，周围的环境要十分稳定，这包括

恒定的温度和湿度，尽可能的小的机械震动，尽量小的气流流动等。每一个环节

看似无关紧要，但实质上对成像质量有非常大的影响[41]。 
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第三章 AlSb/GaAs 半导体异质结应变的 HRTEM 几何相位分析和界面

原子台阶的确定 

3.1 半导体异质结薄膜 

3.1.1 半导体异质结薄膜材料 

人类社会的发展常常和新材料的发现与广泛应用紧密相连。从远古的新旧石

器时代、青铜器时代到工业革命的钢铁时代，都体现出了人类文明的巨大进步。

而如今人类社会已经迈进了信息社会，其迅猛发展离不开半导体材料的发现和应

用。可以预见：基于量子理论的纳米材料科学与技术的发展也必将在人类社会文

明的发展史上留下重重的一笔。 

半导体材料是根据材料的电阻率大小划分出来并区别于导体、绝缘体材料的

一类材料。人们通常把导电性和导热性好的材料，如传统的金、铜、银、铁、铝

等金属称为导体，而把导电性和导热性差的材料，如陶瓷、玻璃、各种塑料等归

为绝缘体。半导体材料的导电和导热性常常介于导体和绝缘体之间。事实上这个

定义并不是很严格。与金属和绝缘体相比，半导体材料的发现和应用是最晚的，

一直到 20 世纪的 30 年代，半导体材料才逐渐被人们所认可和接受。 

20 世纪 20 年代，随着固体理论和量子力学的发展，能带理论不断完善，人

们对半导体材料中的电子态和其输运行为有了全新的认识。杂质和缺陷的引入对

半导体材料性质的影响也日益引起人们的重视。1947 年贝尔实验室的 John 

Bardeen 和 Walter Brattain 共同发明了最早的锗接触晶体管，这是以后大规模集

成电路的基础。一年以后 William Shockley 对锗接触晶体管做了改进，提出了面

接触式晶体管结构的理念，实践证明，改进后的晶体管更具有实用价值。1956

年这三位科学家共同分享了诺贝尔物理学奖[1]。 

为了进一步改善晶体管的性能，科学家们在半导体材料制备技术方面也做了

大量的努力。1950 年美国的科学家首次用直拉法拉出了锗单晶。1958 年，第一

块锗集成电路研制成功，这为后来蓬勃发展的半导体科技奠定了良好的基础。随
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着半导体硅单晶制备方法的不断改进，硅单晶的杂质含量不断降低，大直径的硅

单晶得以在产业界得到了广泛的应用。在 20 世纪 70 年代科学家们系统研究了硅

中各种缺陷和掺杂杂质对能带结构的影响，取得了一系列重要的成果。同时，大

规模集成电路制造工艺不断趋于成熟和完善，导致了硅器件和集成电路的迅猛发

展。直到今天，以硅集成电路为基础的各种笔记本和平板电脑、智能手机为已经

成为人们日常生活中不可或缺的一部分。 

早在 20 世纪 50 年代，人们就认识到硅材料由于受到其间接带隙的制约，其

在硅基发光器件方面的研究和应用不尽人意。寻求具有直接带隙的半导体材料成

为材料学家们追逐的目标。以 IIIV 族化合物如 GaAs、InP 等为代表的半导体材

料逐渐进入科学家们的视野，并在理论和实验上得到了广泛的研究。1969 年，

江崎玲于奈和朱兆祥提出了由两种不同的超薄层来构成一维的周期性结构，于是

引发了人们对人造半导体超晶格的研究热潮[2-4]。常见的超晶格有两种：一类是

掺杂超晶格，一类是成分超晶格。他们是在研究通过双重或多重势垒可能引发共

振隧道效应时提出超晶格概念来的。因为一般来说，超晶格周期和半导体超微结

构中的势阱宽度若小于电子的平均自由程，那么整个电子体系将进入一个维度减

少而具有近于理想的异质界面的量子区域。虽然超晶格作为一个很有趣的概念被

提出来，但要真正实现超晶格的生长在当时是一件棘手的工作。随着分子束外延、

金属有机气相外延和化学束外延等先进外延技术的进步，人们成功地生长出了一

系列地 IIIV 族化合物半导体基的超薄层微结构材料。其尺寸可以控制到接近原

子间距，并且在晶格匹配的情形可以形成完全没有缺陷的界面。这不仅推动了半

导体物理和材料科学的发展，而且以全新的概念改变了光电器件的设计思想，使

得半导体器件设计和制造从过去的掺杂改性过渡到现在的能带改性，为基于量子

效应的新一代器件制造和应用奠定了扎实的基础。 

    半导体薄膜异质结（semiconductor film heterojunction），顾名思义，即由两

种不同的半导体材料在同一块单晶衬底上形成的结构。许多元素的半导体材料，

III-V 族，II-VI 族，IV-VI 族化合物半导体，在一定的条件下，都可以组成异质

结对[5]。其中 III-V 族半导体异质结对受到了人们广泛的关注。III-V 族半导体的 

晶格结构是闪锌矿结构，和金刚石结构相似，只不过要把金刚石结构中处于顶角、

面心的 C 原子和处于对角线 14 的 C 原子分别用两种不同的原子来代替。图 3.1 
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是 III-V 族半导体 AlSb 的晶格结构示意图，处于立方体顶角和面心的是 Al 原子，

处于体对角线 14 处的是 Sb 原子。每个原子和周围 4 个异类的原子组成正四面

体结构，键角都是 10928，晶格密排面是{111 面。具有这类结构的半导体材料

如 GaAs 等是半导体家族中很重要的组成部分。 

随着信息载体从电子向光电子和光子转换的步骤加快，半导体材料同时也经

历了由三维体材料到薄层、二维超薄层结构材料，向集材料、器件、电路为一体

的功能系统集成芯片，一维量子线和零维量子点的方向发展。近些年来，硅基材

料和 GaAs、InP 等 III-V 组化合物混合集成技术的迅速发展使人们看到了硅基混

合光电集成的曙光。另外，随着半导体异质结薄膜材料生长技术的不断发展和完

善，材料体系已经从晶格匹配、小失配材料逐渐向应变补偿和大失配异质结材料

方向发展。如何避免和尽量消除大失配异质结材料结构体系界面处存在的大量失

配位错和相关缺陷，是目前材料制备中迫切解决的关键科学问题，此问题的解决

将为材料科学工作者提供一个更广阔的发展空间。 

3.1.2 半导体异质结材料生长方法和生长动力学概述[1, 6, 7] 

半导体材料的生长一般整体分为三类：固相生长、液相生长、气相生长。前

两者适合生长大块的单晶体材料。而气相生长主要用在薄膜材料。气相生长是将

原材料通过蒸发、溅射、分解等过程转化为气态，在适当的条件下使其成为饱和

蒸气，在衬底上凝结成固态材料的过程。此方法可以用来制备厚度在几百微米以

下，甚至是单原子或分子级别厚度的薄膜材料。气相生长技术可以分为物理生长

和化学生长两类。物理气相生长技术包括磁控溅射、分子束外延（MBE）、化学

束外延（CBE）、离子束外延（IBE）、脉冲激光沉积（PLD）、原子层外延（ALD）

等生长技术。其中 MBE 技术是近些年来发展最为迅猛、应用也非常广泛的技术。

图 3.1 AlSb 的结构示意图 
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它可以在原子尺度上控制外延层的厚度和掺杂，可以生长出厚度仅为一两个原

子，均匀性很好的薄膜材料。我们本章研究的 AlSb/GaAs 异质结薄膜材料就是用

MBE 生长的。气相外延生长的本质是一种材料的化学合成过程：将金属的氢化

物、卤化物或者金属有机物蒸发成气相，或用适当的气体作为载体，输送到低温

区间，然后在衬底表面附近发生化学反应，生长出所需的薄膜材料。常见的方法

有：金属有机气相外延（MOVPE）、氢化物外延（HVPE）、等离子增强化学气相

沉积（PECVD）等。MOVPE 也可以沉积出厚度很小、均匀性好的薄膜。 

半导体异质结薄膜材料一般都是在干净的单晶衬底上进行外延生长而得到

的。外延材料和衬底在晶格常数、界面能、表面能等参数上有差异，因此，生长

模式也有多种，一般，人们认为有如下三种生长模式： 

（1）岛状生长模式（Volmer-Weber mode，VW 模式）。当外延开始前，衬底

表面已经形成了分立的三维晶核。随着沉积量的增加，三维晶核将在 3 个维度上

长大成为小岛。尔后衬底上分立的小岛逐渐长大，最后将与周围的小岛合并，并

形成比较粗糙的生长表面。在这种生长模式中，外延原子与分子相对于衬底表面

的原子而言，彼此之间的结合力更强，更倾向于结合在一起，而避免与衬底成键。 

（2）层状生长模式（Frank van der Merwe mode，FM 模式）。当外延层的沉

积量小于 1 个原子层时，在衬底上形成一些分立的原子（或者分子）单层高的二

维晶核，然后这些晶核继续生长形成一个完整的晶面，如此一层层地生长下去。

在此生长模式中，和 VW 模式相反，外延层原子或分子与衬底的结合力要高于

其自身，故这些原子首先与衬底作用，在表面生长出一个单晶的一层晶体。当此

晶体完全覆盖整个衬底后，在继续生长第二排晶体。我们常见的半导体量子阱、

超晶格薄膜即属于这种生长模式。 

（3）层状加岛状生长模式（Stranski-Krastanow mode，SK 模式）。此模式是

先以层状生长模式形成单分子层或者多分子层的薄膜，继续生长时再在表面生长

出三维的岛，即转变为岛状生长模式。半导体应变自组装量子点就是这个生长模

式的代表。 

在常见的 III-V 族半导体家族中，GaSb、lnAs 和 AlSb 的晶格常数很接近，

都在 6 埃附近，常将这三种材料制作成超晶格，在二维电子气和光电子器件中广

泛应用[8]。由于这些材料和常用 GaAs 衬底的晶格常数失配度约为 8左右，膜
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厚在临界厚度（critical thickness）以上时，生长在 GaAs 上的薄膜和衬底的界面

上会形成大量的失配位错（misfit dislocation）。失配位错在弛豫薄膜应变方面有

重要的作用。AlSb 常常用来做为应变缓冲层，来提高 GaSb、lnAs 薄膜的性能。

如前所述，失配位错常常成为杂质的俘获中心，从而影响半导体材料的性能，因

此研究界面处的失配位错的形成和构型及薄膜中应变的分布对于改善薄膜制备

工艺、提高器件性能有重要的实用价值。 

在本章，我们首先介绍几何相位分析（GPA）的基本算法，然后将 GPA 方

法具体运用到 AlSb/GaAs 界面的高分辨像。通过直观的二维应变图，我们发现，

界面上大量的失配位错有效地弛豫了薄膜中的应变，薄膜中只存在有少量的残余

应变。结合应变图和高分辨像的模拟，确定了界面处存在原子台阶和位错核心的

结构模型。 

3.2 利用高分辨像分析应变的简史和 GPA 的基本算法、原理 

3.2.1 高分辨像应变分析简史 

一般来说，高分辨（HREM）像衬度和真实晶体结构之间不是简单的对应关

系。特别是在弱相位物，弱散射物近似不成立时，HREM 的解释要和计算机模

拟结合起来。但是，在很多情况下，像衬度会在原子柱投影位置呈现峰（谷）形

分布，它们或者以暗点出现，或者以亮点出现，其取决于样品的厚度和离焦量。

如果将 HREM 像中的峰定位，并将定位的峰和原子柱联系起来，那么，就可以

通过峰的移动来测量局域的原子位移场和畸变。R. Bierwolf 等首先用所谓的“亮

点中心定位法”测量了畸变层中的局域点阵畸变[9]。基本思想是基于两个二维点

阵重叠时的摩尔条纹图分析，其中一个点阵是含有应变晶体的高分辨实验像，另

一个是计算模拟的或者是从实验上的完整晶体区域提取的无应变的参考晶格。此

类方法适用于同类原子组成的结构，对于非同类原子组成的结构，HREM 像强

度不再呈现高斯分布，这时候需要用相互关联来帮助定位像上的二维单胞，从而

表征晶体的局域畸变。 

我们介绍的测量应变场的 GPA 方法以高分辨电子显微像为研究对象。它对

于非同类原子组成的结构也同样适用。此方法已经在各种材料的应变测量中得到

了广泛的应用，如 SiGe 外延薄膜[10]，纳米线[11]等。据报道，用此方法可以测
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量位错的位移场，精度可达 3 pm[12]。此外，用此方法对 HREM 像进行处理后

得到的是二维的应变场分布图谱，结果直观。下面我们将介绍其基本原理[13, 

14]。 

3.2.2 GPA 的基本原理 

GPA 的基本思想是电子全息术（Electron Holography）衍生而来。利用衍射

束的干涉效应，重构出衍射波对应的相位，然后将相位分布和晶格的位移联系起

来，从而求得晶格应变。 

众所周知，入射电子束被晶体衍射，透射束与产生的各级衍射束以及衍射束

之间都会发生相互干涉，从而形成反映晶体结构的高分辨像。理想晶体的 HREM

像可以看成是一系列不同空间频率的傅里叶级数的叠加，每一点的像强度可表示

为：                              

(r) exp{ 2 }g
g

I H i g r 
 

               (3-1) 

其中 g 是相应于晶格条纹周期的倒格矢，Hg 是傅里叶系数，它是与位置有关的

函数，常写成复数形式[13]： 

                         ( ) ( ) exp{ ( )}g g gH r A r iP r                  (3-2) 

由(3-1)式和(3-2)式，得： 

(r) ( ) exp{i (2 ( )}g g
g

I A r g r P r   
 

          (3-3) 

Ag 给出了晶格条纹的振幅，Pg 是相位，反映了晶格条纹的相对位置。由于傅里

叶系数具有共轭对称性： 

*( ) ( )g gH r H r                        (3-4) 

所以可把(3-3)式展开并写成如下的实数方程： 

                      0
0

( ) 2 ( )cos{2 ( )}g g
g

I r A A r g r P r
 



           (3-5) 

在高分辨像的傅里叶变换（FT）中用掩膜套住g 后滤波，再做反傅里叶变换，

便可得到某一个特定空间频率的晶格条纹（Bragg 滤波像）： 

( ) 2 ( ) cos{2 ( )}g g gB r A r g r P r
 

               (3-6) 

假设局域的倒格矢相对于参考晶格（reference lattice）有一个变化，即： 
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g g g
  

                            (3-7) 

那么(3-6)式可写为： 

( ) 2 ( ) cos{2 2 }g g gB r A r g r g r P 
   

               (3-8) 

比较(3-6)和(3-8)，并忽略常数项 Pg，我们得到了重要的关系式： 

( ) 2gP r g r
 

                          (3-9) 

Pg(r)称为相位像(phase image)，它的梯度为： ( ) 2gP r g


   ，此式表明，与参考

晶格的倒格矢相差量g 越大，相位的梯度就越明显。 

根据 Hirsch 等人的晶体缺陷的动力学散射理论[15]，有关系式： 

0g r g u
   

                            (3-10) 

u 是位移场，由(3-9)和(3-10)得： 

( ) 2gP r g u
 

                         (3-11) 

由上式可以看出，只要求出了相位像，就可以得到位移场，有了位移场，然后再

根据弹性力学的相关知识，可以进一步得到应变。 

    在数字化 HREM 像的 FT 图中，用一个特定形状的掩膜（常用的有 Gaussian

型，von Hann 型等）套住某个强衍射 g（掩膜大小要适中，掩膜的几何中心在强

衍射的最大幅值处），然后做反傅里叶变换，便得到了对应于特定空间频率 g 的

复像：           

' ( ) ( ) exp{i (2 ( )}g g gI r A r g r P r   
 

           (3-12) 

以得到的复像为基础，我们又进一步求得 Bragg 滤波像 Bg(r)，振幅像 Ag(r)及相

位像 Pg(r)： 

                       ' ( )  2 [ ( )]g gB r e I r                       (3-13) 

'
g( ) [I (r)]gA r Mod                        (3-14) 

'
g( ) [I (r)]-2gP r Phase g r 

 
                (3-15) 

e，Mod，Phase 分别表示求复像 '
gI (r)的实部，模，以及相位。我们从 '

gI (r)的相

位中减去参考相位因子2 g r 
 

，得出相位像 Pg(r)，并把它的取值范围归一化，
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限制在到+之间。 

      如前所述，确定相位是求位移场的基础。若选择 FT 图中的两个非线性的

倒格矢 g1，g2，代入上个关系式，得： 

1 1 1 1( ) 2 2 { ( ) ( )}g x x y yP r g u g u r g u r 
 

              (3-16) 

2 2 2 2( ) 2 2 { ( ) ( )}g x x y yP r g u g u r g u r 
 

             (3-17) 

其中，gx 和 gy分别是倒格矢 g 在 k 空间（傅里叶变换图）中沿着 x 轴和 y 轴的分

量，ux 和 uy分别是在点 r = (x,y)沿着 x 轴和 y 轴的分量。把上面的两个式子用矩

阵的形式表达出来： 

1
11 1

2 2 2

1

2

gx x y

x yy g

Pu g g

g gu P

     
            

               (3-18) 

得到了应变场，根据弹性力学的知识，我们便可求得位移场的梯度矩阵： 

        

x x

xx xy

yx yy y y

u u

e e x y
e

e e u u

x y

 
 
 
 

 
           
 

                (3-19) 

综合（3-18），（3-19）式，可以得到（3-20）式： 

1 1
1

1 1

2 2 2 2

1

2

g g

x y

x y g g

P P

g g x y
e

g g P P

x y

 
 
 
 


 
             
 

          （3-20） 

又由应变张量矩阵
1

{ }
2

Te e   （T 表示矩阵的转置），求得： 

xx xxe  ， 

yy yye  ， 

1
( )

2xy yx xy yxe e                   (3-21) 

到此，我们介绍完了 GPA 的基本算法，下面我们将此方法应用到 AlSb/GaAs 半

导体异质结界面。 

3.3 实验方法 

 实验样品是在 GaAs(100)衬底上，利用 MBE 系统生长的。该系统采用阀控
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As 裂解炉和传统的 Sb 束源炉，提供 As2 和 Sb4。在 As 保护气氛下升温至 580 脱

氧化膜，生长 300 nm 纯 GaAs 以获得一个平整的 GaAs 表面。然后在 As 保护气

氛退火至 510，关闭 As 源 2 s，即开始生长一层 30 nm 厚的 AlSb 薄膜，做为后

续生长 InAs AlSb 超晶格的成核层。 

透射电镜截面样品通过切割，磨抛，离子减薄等传统方法制备而成。我们用

JEM2010 型透射电镜在 40 万倍下观察界面的显微结构（工作电压为 200 keV，

Cs = 0.5 mm，对应的点分辨率为 0.197 nm），得到高分辨像。 

GPA 的算法用 Digitalmicrograh（DM）TM中的脚本语言来实现的。DM 是一

款 Gatan 公司开发的软件，它可对 TEM 像和电子能量损失谱进行解析和处理，

还可控制像过滤器（Gatan Image Filter, GIF）系统。除此之外，用户可利用软件

自身的 Script 语言，自行编写实现某种特定功能的程序来控制电镜，如电子束的

偏转和定时拍照等等。 

3.4 结果与讨论 

3.4.1 AlSb/GaAs 异质结界面位错及应变的分析 

3.4.1.1 面心立方结构中位错类型 

首先简单介绍一下面心立方结构中位错的基本类型。如图 3.2 所示，在面心

立方单胞中，原点记作 D，相邻的（100）面、（010）面和（001）面的中心 B、

A、C 的坐标为（0, 1/2, 1/2），（1/2, 0, 1/2）和（1/2, 1/2, 0）。将 A、B、C、D 连

接起来，构成一个正四面体，常称之为 Thompson 四面体[16]。将 A、B、C、D

四点相对的面的重心记作、、、。利用此四面体，我们可以方便地对面心立

方中的位错类型及其反应做出判断。正四面体的六条棱代表的全位错（perfect 

dislocation）
1

110
2
 型的伯格斯矢量，由顶点到面内重心的矢量（如 A，B） 

是肖克来不全位错（shockley partial dislocation）的
1

112
6
 型伯氏矢量，由顶点

到对面重心的矢量（如 A，B）是弗兰克不全位错（Frank partial dislocation） 

的
1

111
3
 型伯氏矢量，由相邻的两个面的重心形成的矢量是压杆位错（stair-rod 
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dislocation，又称 Lomer-cottrell 位错锁）的
1

110
6
 型的伯氏矢量。这些位错之间 

 

图 3.2 Thompson 四面体示意图 

可以相互反应，并且和堆垛层错有着紧密的联系。一般地，位错反应须遵循两个

原则：（1）伯格斯矢量守恒定则， 'k k
b b  。即反应前后的伯格斯矢量总和

相等，此定律和电路学里的基尔霍夫电流守恒定律相似。（2）能量降低定律，

'

2 2

k k
b b  。即反应后的位错的弹性形变能比反应前要降低。常见的位错反应

有：（1）两个不同{111}滑移面上的全位错生成一个全位错。如图 3.2 中，AC + CB 

= AB，代表性的反应有：
1 1 1

[011] [101] [110]
2 2 2

  

  。生成的全位错 AB 的伯格斯

矢量不在任何一个滑移面内，所以此位错像被上了锁一样，不能轻易地在滑移面

上移动，只能攀移。我们形象地把它称为 90 Lomer 锁。（2）一个全位错分解为

两个肖克来不全位错。如图 3.1 中，有典型的反应 AC = A + C。如反应：

1 1 1
[011] [112] [121]

2 6 6

   

  。此反应常常伴随层错的产生。这两个位错常被称为扩

展位错，位错之间的距离即为层错的宽度。当其中一个不全位错在滑移面上滑移

时，另一个位错也会跟着运动。在一定的热力学条件下，此宽度是一个常数，使

得层错能最低。（3）两个肖克来不全位错生成一个 Lomer-cottrell 位错锁。如如

图3.1中，典型的反应：C + C = 。代表性的反应有：
1 1 1

[211] [121] [110]
6 6 6

  

  。

和 Lomer 锁类似，此位错也不能轻易在滑移面内滑移。 

3.4.1.2 界面位错 

    图 3.3（a）是典型的 AlSb/GaAs 界面的高分辨像。由图可很容易地辨别出在
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界面附近的 6 个失配位错，仔细研究发现，有 5 个位错有两个多余的{111}原子

面，对应着 90刃型全位错。有 1 位错只有一个{111}原子面，是个 60混合型全

位错。在图中多余的原子面用白线表示出来。界面上的失配位错弛豫应变的能力

可以用此式来表达：beffs，其中 beff 为失配位错沿着界面的刃型分量，s 为位错

间距。90位错的 beff是 60位错的两倍，在晶格失配一定的情况下，其释放应变 

的能力更强[17]。虽然 60位错形成的激活能要比形成 90位错要小，系统更容易

 

图 3.3 （a）AlSb/GaAs 界面[110]带轴 HREM 像，（b）傅里叶变换 

生成 60位错[18]，但由于 90位错弛豫应变的能力要比 60位错要强，且 60位

错反应生成 90位错后，能有效地降低系统应变能，故在退火后的薄膜中，90

位错数目常常要远多于 60位错[17]。图 3.3（b）是（a）的傅里叶变换，从图中

可以清楚地看到两套闪锌矿[110]带的衍射，外面一套对应的是 GaAs，里面一套

对应的是 AlSb。在后面的 GPA 分析中选择的两个非线性的 g 在图中分别用 1 和

2 标示出来。 

3.4.2 AlSb 薄膜中应变分布及界面处原子台阶的确定 

      图 3.4（a）为位错核心的应变示意图。在位错刃上部的晶格膨胀，呈现张

应变；刃下部的晶格压缩，呈现压应变。图（b）是为 AlSb/GaAs 异质结沿着[1-10]

方向的应变分布图，白点对应张应变极大值，黑点对应压应变极大。对于一个多

余原子面，通常亮斑和暗斑成对出现，这是由于多余原子面的插入，将使其前端

对着的两个原子面辟裂开，在这两个原子面和多余原子面的端前包围的区域，晶

面间距急剧变大，形成很高的的张应变，在应变图中呈亮斑；而在多余原子面的

前端两侧，由于多余原子面的嵌入，晶面间距则急剧变小而出现很高的压应变，
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在应变图中呈暗斑。为了简洁起见，我们用白点近似代表位错的刃的位置。值得

注意的是，90位错 1、2、3 的白点位置不尽相同。位错 1 和 2 的两个白点在不

同的（001）原子面上，而位错 3 的两个白点近似在同一个（001）面上。据此我

们推测 GaAs 衬底上有原子台阶的存在，这将在后面的章节中给予更多讨论。图

3.4（c）是沿着（b）的值的线扫描。可以看出，薄膜中的应变值接近失配度 8.4.

这是由于界面存在大量失配位错，AlSb 薄膜和 GaAs 衬底的应力得到了较为完全

的释放。测得的应变值与失配度稍小，这可能与薄膜中还有少量的残余应变有关。 

 

图 3.4 （a）位错核心应变示意图，（b）沿着[1-10]方向的应变图，在图中特意将位错 1、2、

3 的核心应变区局部放大以便分析，（c）沿着（b）中白线的线扫描 

为了把得到的应变图能直观、准确地和真实的原子结构关联起来，首先要确

定我们得到的高分辨像是晶格结构的真实反映。图像解卷是一种将不能直接反映

晶体结构的像转化成反应晶体结构的像处理技术，其在处理晶体缺陷结构方面的

应用相当广泛[19-22]。为此，我们将实验高分辨像进行了解卷处理[23]。在适合

做应变分析的的高分辨像中取出一块 AlSb 像区域，进行解卷。图 3.5 是实验高

分辨像和解卷处理之后的结果。根据赝弱相位物近似的像衬变化规律，可以判定
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Al 原子和 Sb 原子的位置关系。由于实验像是在近谢尔策欠焦（scherzer defocus）

下获得的，因此实验像中的黑点代表原子。通过仔细的对比可以发现，实验像和

高分辨像中的原子投影有一一对应的关系。因此我们可以确定，实验像是晶体结

构的真实反映，我们所得到的应变图也能反映真实晶体结构的应变。 

 

图 3.5 （a）AlSb 薄膜的实验像，（b）解卷像 

原子台阶（atomic step）对闪锌矿结构的半导体薄膜中位错行为有重要的影

响。薄膜在生长过程中，随着厚度不断增加，在薄膜表面会形成位错半环，这些

位错半环会沿着滑移面不断地滑向界面，形成失配位错，弛豫薄膜和衬底之间的

晶格应力[24]。当 60全位错滑移到界面附近以后，有相反螺型分量的 60全位错

会相互吸引，沿着界面不断攀移，最后形成一个 90全位错[25-27]。若两个 60

位错沿着同一个（001）水平原子面攀移，两个位错会靠得很近，形成一个具有

较对称的位错核心结构，如图 3.4（b）中位错 3。若衬底表面存在原子台阶，两

个 60位错沿着不同的（001）水平原子面攀移，当它们在原子台阶附近时，会

被台阶钉扎在不同的（001）水平原子面上，如图 3.4（b）中位错 1 和 2。还有

另外一种情况应该考虑到：位错可以在台阶处直接成核生长。理论计算表明，衬

底上的原子台阶是应力较为集中的区域[28]，常常成为位错择优成核的核心。Al

薄膜[29]和半导体薄膜中[30, 31]的原子台阶的理论研究也证实了这一点。在我们

的研究中，不管是哪种位错产生机制，原子台阶在其中的作用都是很明显的。 

为了进一步得到界面原子台阶的构型，我们根据实验像搭建出了台阶附近的
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原子模型，并用多层法进行了高分辨像模拟[32]。在一系列的模拟像中选择了一

组与实验像匹配最好的像（离焦量为-18 nm, 厚度为 4.8 nm）。结果如图 3.6 所示。

（a）图和（b）图分别对应图 3.4（b）中位错 1 和 2。（c）图和（d）图是对应

（a）图和（b）图的模拟像。由于实验样品是在 As 气氛下生长的，GaAs 衬底表

面终止面为 As 原子面。白色实线表示多余{111}原子面，白色点线划出了原子台

阶的位置。两个 90位错核心都是一个未重构的不对称 6-8 原子环[33]。仔细对

比发现实验像和模拟像符合很好，说明我们的原子结构模型是合理的。另外我们

从图 3.4（b）图中量出了两个白点之间的距离，约为 0.29 nm，这个和结构模型

中台阶的高度是非常接近的，也进一步说明了界面原子结构模型的合理性。 

 

图 3.6 在实验像上搭建的原子模拟及其对应的模拟像。（a）图和（b）图分别对应图 3.4（b）

中位错 1 和 2 

3.5 小结 

    在本章中，首先简要介绍了半导体异质结外延吧薄膜的背景知识，然后阐明

了 GPA 的基本原理和方法，并对 AlSb/GaAs 异质结界面做了分析。实验结果表

明，界面处的失配位错多数是 90刃型全位错，还有少量的 60全位错，这是 90

位错释放应变的能力更强，且 60全位错反应生成 90位错后系统能量更低的结

果。由于有高密度的位错，外延薄膜接近完全弛豫。通过分析应变图，构建界面

原子台阶的结构模型，结合像模拟证实了结构模型的合理性，从而确认了界面原
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子台阶的存在。 
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第四章 钨青铜型铁电单晶 Ca0.28Ba0.72Nb2O6中铁电畴及极化矢量方向

的透射电镜研究 

4.1 前言 

铁电体的本质是具有自发极化，自发极化可在电场作用下转向。铁电体的很

多性质都与铁电畴的电极化有直接的关系。从微观尺度原位研究电极化方向随外

界激励的响应对了解电畴的动力学行为很有帮助。这对铁电材料器件的制作和工

艺的改善有很重要的实用价值。 

一直以来，人们采用了各种分析手段对铁电畴结构进行了广泛的研究，如：

测量转化电流、电滞回线、刻蚀、液晶法、光学显微镜、原子力显微镜、压电反

应力显微镜、透射电子显微镜和拉曼光谱等[1-19]。其中透射电子显微镜技术因

其较高的空间分辨率和能量分辨率受到了人们广泛的关注[10-18]。传统的衍射衬

度成像和高分辨像理论是早期研究畴结构的主要方法[10, 12, 14]，后来电子全息

术也被用来研究畴结构[13]。随着电镜分析方法和硬件的不断改进（球差校正技

术出现[20]），空间分辨率不断提高，这都为更好地研究铁电畴结构提供了有力

的保障。德国 Julich 固态研究所的 C. L. Jia 教授等人用“负球差技术”对

Pb(Zr,Ti)O3中的铁电畴进行了研究，根据负球差像衬度的规律，确定了 180 度畴

两边的电偶极子的排布[15]，随后又在同一体系中发现了被理论预言过的矢量闭

合畴（flux closure domain）[16]。Q. H. Zhang 等人用先进的球差校正和环形明场

像技术在原子尺度对六方 RMnO3 (R = Tm, Lu) 中的铁电畴壁进行了系统的研究 

[21]。C. T. Nelson 等人也在 BiFeO3 外延薄膜中发现了与文献 16 类似的电极化闭

合畴 [22]。这都为在原子尺度下更好地理解畴和畴壁的结构，以期将结构和性

能关联起来提供了很好的实验支持。 

铁电体的自发极化和六方纤锌矿结构（如：ZnO，GaN）的极性可以认为是

类似的概念。会聚束电子衍射（CBED）在确定六方纤锌矿结构的极性方面有着

独特的作用。F. A. Ponce 等人用会聚束电子衍射并结合像模拟确定了 GaN 外延

薄膜和单晶的极性 [23]。C. Jager 等人利用大角度会聚束电子衍射中高阶劳厄线
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之间的相位关系来测定 GaAs 的极性 [24]。最近，我们组利用正焦 CBED 对

BaTiO3 单晶中的极化方向进行了研究，发现 (001) 盘和 (00-1) 盘之间的细节有

不同，并用原位加电场观察电畴在电场中的行为来确定了盘的细节和极化方向的

关系[25]。 J. M. LeBeau 等人在 STEM 模式下用所谓的位置平均 CBED (position 

averaged CBED) 技术，观察(001) 盘和 (00-1) 盘之间的差异，并结合像模拟技

术确定了 BaTiO3 薄膜中的极化方向。 

在本章中，我们利用衍衬像、STEM 低倍像、离焦会聚束电子衍射研究了

Ca0.28Ba0.72Nb2O6 单晶中的 180铁电畴。结合实验和 CBED 像模拟，我们直接给

出了铁电畴的极化方向，并对衍射盘中的衬度随厚度的变化规律进行了讨论，为

电畴的极化方向的确定提供了一种简便实用的方法。 

4.2 实验方法 

CBN-28 晶体由山东大学晶体所的宋化龙同学和张怀金教授提供，具体的晶

体生长方法可参考文献[27]。透射电镜样品经传统的切割、机械减薄、钉薄、离

子减薄等方法制备而成。在离子减薄中使用了低温冷台，以尽量降低离子损伤的

影响。在配备有 Gatan 公司能量过滤系统的 Tecnai F20 上进行 STEM 实验和

CBED 实验。利用能量选择狭缝来减少非弹性散射电子的影响，获得高质量的

CBED 花样。 

4.3 结果与讨论 

4.3.1 CBN-28 的基本结构 

    四方钨青铜型铁电体家族是铁电体材料中很重要的成员。比较经典的

Sr0.60Ba0.40Nb2O6 (SBN-60)因其优异的光电和介电性能受到了人们广泛的关注。

然而，SBN-60 的居里点温度大约为 80 摄氏度[28]，接近室温，由其制作的器件

不适合在高温区工作，限制了这种材料的应用。M. Esser 等人首先报道了用

Czochralski方法生长出大块CBN-28单晶体，其居里温度约为 280摄氏度[29, 30]，

比 SBN-60 的居里温度高约 200 摄氏度，这就使进一步扩大此类四方钨青铜型铁

电体的实际应用范围成为可能。最近山东大学晶体生长研究所的张怀金教授致力
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于各种单晶材料的生长与探索，成功地生长出了大块高质量的 CBN-28 单晶[31]。

我们实验所用样品由他们提供。 

钨青铜型铁电体是仅次于钙钛矿型铁电体的第二类铁电体，与钙钛矿型铁电

体相似，该类晶体同样是由共点氧八面体链接形成的。氧八面体沿着四重轴方向

以共顶点的方式堆垛，各堆垛再以共点的形式相链接起来。而与钙钛矿型铁电体

不同的是，这些堆垛在四重轴的平面内取向不一致，使得不同堆垛的氧八面体之

间形成了三种不同的间隙。图 4.1 是 CBN-28 晶体结构沿着[001]方向的投影（在

a/b 面内有四个单胞）。从图中可以看出有三种不同的间隙，分别是五边形间隙 A、

四边形间隙 B 和三角形间隙 C。A 和 B 的空间较大，常常可以容纳较大的掺杂

离子，而 C 较小，一般只能让很小的离子填入。 

 

图 4.1 CBN-28 [001]方向的投影 

CBN-28 是传统的位移型铁电体，室温下为四方结构，空间群为 P4bm，晶

格参数为：a = b = 1.245 nm，c = 0.396 nm，其自发极化沿着 c 轴。在顺电相时，

氧原子面重心和 Ca、Nb、Ba 等阳离子面的重心重合，没有铁电性。随着温度降 

 
图 4.2 CBN-28 沿着[010]方向的投影，在图中标示出了自发极化的方向 
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低到居里温度以下，阳离子面会相对于氧离子面整体发生偏移，形成电偶极子，

产生自发极化[32]。图 4.2 是 CBN-28 沿着[010]方向的投影，显然氧原子面和阳

离子面不重合，形成了自发极化，相对于其他原子，Nb 原子对极化的贡献最大

[32]。 

4.3.2 CBN-28 单晶中的 180铁电畴结构 

4.3.2.1 畴结构的衍衬像观察 

由于 CBN-28 的 a 轴与 c 轴差异较大（a  c 约为 3.2），单晶中主要存在 180

铁电畴，而没有 90铁电畴（若形成，弹性应力会很大）。C. J. Lu 等人首次在

CBN-28 发现了大量条状的 180畴，并用原位加热实验证实了在居里点附近存在

宏观畴到微畴的转变，从微观结构上说明了这种转变可能与正常铁电体到弛豫铁

电体的相变有关[33]。而且他们还对单晶中存在的无公度调制结构和电学性能进

行了研究[34, 35]。 

对于中心对称的晶体，弗里德尔定律（Friedel’s law）成立，即：对于一对

衍射 g 和-g，其结构因子振幅相等，相位相反。写成数学表达式：Fg = F-g，g 

= -g。而对于有极性的晶体，此定律破缺：Fg  F-g。 基于此，180铁电畴在

衍衬像中可被观察到。M. Tanaka 等人对 BaTiO3 中的 180 度铁电畴用衍衬的方法

进行了研究[36]，R. Serneels 等人从衍射动力学的理论角度出发进一步阐明了弗

里德尔定律破缺在研究非中心对称晶体的畴结构的有效性[37]。图 4.3是在近[010]

带轴的 g = 002 和 g = -002 的双束中心暗场像。仔细观察可以发现图中标示为 1、

2、3、4、5 的畴的衬度在 a 图和 b 图中是互补的，证明它们是互为 180 度的铁

电畴，和文献[33]的报道类似。此外，从图中可以发现大量的钉子状的畴，这些 

 

图 4.3 CBN-28 g =002 和 00-2 时的双束中心暗场像 

1 2

3 

4 

5 
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畴壁两侧的自发极化应该采取的是“头对头”或“尾对尾”的排列方式，因此在

畴壁上存在着束缚电荷[33]。 

4.3.2.2 畴结构的 STEM 观察 

STEM 技术自从 A. V. Crewe[38]等人提出以来，受到了人们广泛的重视，并

蓬勃发展起来[39-46]。利用环形高角暗场 (HAADF)探头来接收高角散射的电子

形成 Z 衬度像，可以得到与样品化学成分相关的像。其原理已在第二章中做了

详细介绍，这里不再赘述。在 STEM 模式下，可以通过改变相机长度，让不同

散射角度的电子落在探头上，从而得到不同衬度的像。D. M. Maher 等人讨论了

在 STEM 模式下不同的探头接收角对晶体缺陷成像的影响[47]。A. Amali 等人用

STEM 研究了层错，认为衬度的来源主要是衍射衬度[48]。在本节中，我们通过

改变相机长度，用 F20 的 HAADF 探头来观察 CBN-28 的 180畴，进一步说明

STEM 对缺陷成像的普适性。 

图 4.4 是 STEM 像收集的实验配置的简单示意图。一束会聚半角为  的小

束斑在样品上扫描，用 HAADF 探头在衍射平面上收集信号。通过改变相机长度

L 我们可以改变探头的接收角，让不同散射角度的电子落在探头上从而得到不同

衬度的像。图 4.5是在相机长度 L = 150 mm 时获得的低倍 STEM像，此时HAADF 

 

图 4.4 STEM 像收集的实验配置示意图 

探头收集到的是主要是高角的热漫散射 (thermal diffuse scattering, TDS) 电子，

像衬度主要与元素种类有关。电畴的元素分布一样，所以图 4.5 显示出一片均一

的衬度。仔细分析可以发现，图中还有一些横穿样品的亮线，这些主要是可能有
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一些高阶衍射落在探头上而产生的。 

文献[49]已经报道，在低倍 STEM 模式下，通过倾转样品，获得近似 CTEM

的双束条件来研究位错。用明场探头接收明场盘，形成明场像；用环形暗场 (ADF)  

探头接收衍射盘，形成暗场像。CTEM 的位错不可见判据 gb  0 在 STEM 中仍

然适用。在 gb  2 时，也可以观察到位错双象；通过进一步倾转样品获得 g-3g

衍射条件，同样也获得了较细的、衬度好的位错像。最后作者通过像模拟证实了

实验的可靠性。在本文中，我们在获得近双束衍射条件后，通过改变相机长 

度 L，用衍射偏转线圈，将双束条件下的强衍射落在 HAADF 探头上，实现类似

CTEM 的双束条件，来对 CBN-28 的 180畴成像。 

 

图 4.5 CBN-28 的低倍 HAADF 像 

    

图 4.6 衍射图在 HAADF 探头上的示意图（顶视图），更黑的衍射盘代表强衍射 

为了将衍射盘和透射盘能尽量分开，我们选用了最小的 C2 光阑。图 4.6 是 

实验示意图。在 L 较大时，衍射盘之间可以分得较开，利于我们操作。在获得

双束条件后，利用衍射平移线圈将强衍射移到探头上。值得一提的是，虽然此时

(a) (b) 
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其它的衍射也可以落在探头上，会对图像有贡献，但强衍射的贡献是主要的。图

4.7 (a)和(b)是对应于 4.6 (a)和(b)的 STEM 像，图中标示为 1-5 的区域在两图中衬

度反转，表明它们是互为 180的铁电畴。从图中可以看出畴的密度较高，这和

衍衬像得到的结果一致，表明在 STEM模式下利用弗里德尔定律破缺来研究 180

畴成像同样成立。 

CTEM 和 STEM 这两种模式可以通过倒易原理 (reciprocity theorem) 等效起

来[50]。图 4.8 是联系两种模式的倒易原理的光路图[47]。等效的必要条件是： 

c s

c s

 
 


  

为了增强信噪比，在 STEM 模式下，接收角 s 往往比较大，可以是 c 的几十

倍 (典型的倍数是 20 倍) 以上。由于信号的平均效应，在 CTEM 像中常常见到

的等厚和等倾条纹及动力学衬度（如倾斜位错线的摇摆衬度）在 STEM 像里要

少很多。这样就更有利于观察缺陷的细节，得到更完整的信息。 

   

图 4.7 (a)和(b) 是分别对应于图 4.6 (a)和(b) 的两幅 STEM 低倍像 

 

图 4.8 CTEM 和 STEM 等效的光路图 

(b)(a) 

1 

2 

3 
4 5 
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用 STEM 像模式观察缺陷时，最重要的步骤就是调整好入射角、所用衍射

的布拉格角、相机常数之间的关系。因为这几个参数直接决定了所成像的衬度来

源。经过合适的光路调整，STEM 模式既能在高空间分辨率给出缺陷化学成分和

电子结构(如位错核心结构原子的成键) 的信息[51]，又能同时在低倍模式下给出

高质量的晶体缺陷的像信息。由此可见，STEM 模式将来在研究结构缺陷化学等

领域有独到的作用。 

4.3.3 CBN-28 中铁电极化方向的离焦 CBED 确定 

在前面两节中，我们用衍衬像技术和 STEM 技术研究了 CBN-28 中 180铁

电畴，但每个畴的极化方向还没有直接确定。如前所述，确定极化方向有助于了

解电畴在外界响应下的动力学特征，从而在微观上理解铁电材料和器件的宏观性

质。CBED 是研究材料极性的有力手段之一，在研究半导体材料(如 ZnO)的极性

中得到了广泛的应用。在本节中，我们利用离焦 CBED 并结合像模拟确定了铁

电畴的极化方向。离焦 CBED 能同时给出衍射强度和时阴影像的信息。通过衍

射强度可以直接定出极化方向。由于盘中的阴影像和对应的衍射没有磁转角，利

用阴影像和衍射的取向关系，可以直接在衍射盘中标出极化在实空间中的方向。 

 

图 4.9 CBN-28 靠近[010]带轴的 g = 001 的对称轴衍射离焦 CBED 图；（a）样品较薄，（b）

较厚 

图 4.9 是靠近[010]带轴的 g = 001 的对称轴衍射离焦 CBED 图。图(a)和(b)

分别是在较薄(估算约为 18 nm)和稍厚的样品区域(约为 50 nm)所获得。仔细观察 

可以发现，在两图中，Friedell’s law 的破缺依然有所表现，即：同一对衍射盘(如

002 和 00-2)同一个区域衬度有所差别。有意思的是，002 盘和 001 盘中同一个畴 
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的衍射强度在样品较薄的时候是相反的（一亮一暗），随着厚度的增加会变为一

致（同亮或者同暗）。这就给我们直接根据衍射强度来确定极化方向带来了不确

定性。 

为了更好地把衍射强度和极化直接联系起来，我们进行了 CBED 像模拟。

模拟方法是用多片法 (FFT-multislice) [52]。把 CBN-28 的极化方向定为沿着[001] 

 

图 4.10 (a) 模拟的 CBED 图,（b）沿着 a 中细线的强度线扫描值 

 

图 4.11 (a) 模拟的 CBED 图,（b）沿着 a 中细线的强度线扫描值 

方向，认为晶体是一个单畴，我们模拟了近[010]带轴的 g = 001 对称轴衍射，并

研究了衍射强度随着厚度的变化规律。图 4.10 和图 4.11 是在样品厚度分别约为

20 nm 和 40 nm 时所模拟的结果，同时也给出了其对应的强度线扫描值。经过仔

细对比，发现在样品较薄的时候，002 盘的衍射强度比 00-2 的高，而 001 盘比

00-1 盘要低；在样品变厚之后，002 盘的衍射强度依然比 00-2 的高，而此时 001

盘比 00-1 盘要高。这个模拟结果正好能够解释我们的实验结果，即：在样品较
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薄时，002 盘比 00-2 盘要亮，001 盘比 00-1 盘要暗。在样品较厚时，002 盘和

001 盘分别比 00-2 盘和 00-1 盘都要亮。由此，我们可以总结出以下的判据：对

于 002 对，gPs  0，盘是亮的，gPs  0，盘是暗的。对于 001 对，在样品较薄

时，gPs  0，盘是暗的，gPs  0，盘是亮的，在样品稍厚时，gPs  0，盘是亮

的，gPs  0，盘是暗的，和 002 对规律一致。这点和文献[53]用衍射衬度像判定

PbTiO3 薄膜中的极化方向相似，但他们未仔细考察厚度的影响。如前所述， 

离焦 CBED 能同时提供衍射和实空间像的信息，因此我们可以把极化矢量的方

向直接在实验图中标示出来，这样就有利于原位分析电畴在各种外场作用下的行

为特征，从而快速得到样品电畴的动力学行为。 

根据如上讨论，我们把极化方向直接标示在实验图上，如图 4.12 所示。在

直接将极化方向与样品形貌联系起来时，我们还要考虑会聚电子束与样品的相对 

 

图 4.12 CBED 实验图，在图中用红色箭头标示出了极化方向 

位置关系：会聚于样品上方是过焦；反之是欠焦。欠焦状态下，盘中的阴影像与

衍射有 180 度的旋转关系。在实验中我们的电子束是过焦状体，故阴影像与衍射

是同向的。图 4.12 中的极化方向就是在实空间的真实分布情况。 

显然，在用此方向判定极化方向时，选用较大的倒易矢量是首选。这很容易

理解：较大的倒易矢量对应着更大的动力学消光距离，衍射强度随着厚度的振荡

要缓慢的多。但选用更大倒易矢量在对称轴衍射时会导致更小的衍射强度，不利

于成像，这点也必须考虑到。因此选用合适的衍射是上述两者综合考虑的结果。 

4.4 本章小结 

    在本章中，我们综合运用电子显微学方法研究了 CBN-28 中的铁电畴结构。
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由于弗里德尔定律的破缺，180铁电畴在衍衬像中产生衬度。在 STEM 模式下，

调整光路，形成类似于 CTEM 下的双束条件，也可揭示 180电畴。相对于 CTEM，

此模式下研究晶体缺陷受等厚或等倾条纹及动力学效应的影响较小，利于研究缺

陷的细节。利用离焦 CBED 实验技术并结合像模拟的方法，我们直接给出了电

畴中极化矢量的方向，这为确定铁电体中的极化方向提供了一个简便、实用的方

法。 
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第五章 锂电池正极材料 LiFePO4中锂离子的扫描透射环形明场直接

成像及成像条件对像衬度的影响 

5.1 锂离子电池[1] 

5.1.1 锂离子电池的基本工作原理 

锂电池的研究历史可以追溯到上个世纪 50 年代，于 70 年代进入实用阶段。

相对于其他几种电池（如铅蓄电池、镍氢电池等），其具有比能量高、电池电压

高、工作温度范围宽、存储寿命长等优点，已经广泛应用于军民两用的小型电器

中。锂离子电池则是在锂电池的基础上发展起来的一类新型电池。锂离子电池与

锂电池在原理上的相同之处是：两种电池都采用了一种能使锂离子嵌入和脱出的

金属氧化物或者硫化物做为正极，采用一种有机溶剂-无极盐体系作为电解质。

不同之处在于：在锂离子电池中采用可以使锂离子嵌入和脱出的碳材料代替纯锂

作为负极。锂电池的负极用的是金属纯锂，这样在充电过程中，金属锂会沉积在

负极上，形成所谓的枝晶锂。这样，枝晶锂很有可能穿透隔膜，造成电池内部短

路，以致发生爆炸。因此，为了安全起见，锂离子电池出现了。 

锂离子电池是指其中的锂离子嵌入和脱出正极材料和负极材料的一种可以

充放电的高能电池。其本质是电化学里面的氧化还原反应。常用正极材料有：

LiCoO2[2]，LiNiO2，LiMn2O4 等。负极材料有：石墨，改性碳材料等。锂离子电

池充放电的工作原理如图 5.1 所示。充电时，Li 离子从正极材料逐渐脱出，运动

到负极。此时，正极欠锂，负极富锂，电能转化为化学能；反之，放电过程 Li

离子从负极材料脱出，进入正极材料。此时，正极富锂，负极欠锂，化学能转为 

电能。锂离子在层状的碳材料和层状结构的氧化物的层间嵌入和脱出，一般只引

起层面间距的变化，不会破坏其晶体结构，在充放电过程中，负极材料的化学结

构基本不变。因此从充放电的可逆性来看，上述反应是一种理想的可逆反应。锂

离子电池的主要优点有：工作电压高，工作电压为镍氢电池的三倍左右。电池容

量大；电荷保持能力强，允许工作的温度范围高；循环使用寿命长；安全性高，
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可安全地进行充放电；无环境污染，无铬、镍等重金属，是一种相对绿色的新能 

 

图 5.1 锂离子电池充放电示意图 

源；无记忆效应，可以随时充放电使用；体积小，重量轻，比能量高。其主要存

在一些缺点：锂离子电池内部的阻抗高，其内部用的多是有机溶剂作为电解液，

它的电导率比镍氢电池的水溶液要低很多；工作电压变化较大；正极材料成本较

高，如商业用的 LiCoO2 的价格较贵；要有特殊的保护电路以防其充电过度。虽

然有这些缺点，但是和其优点相比，不足限制锂离子电池的大量应用和迅猛发展。

现在很多全球知名的公司都在积极研发更高质量的锂离子电池。 

5.1.1 锂离子电池的电极材料 

锂离子电池的核心是电极材料。正负极材料是产生电能的源泉，是决定电池

基本特性的主要组成部分。现在商业用的正极材料主要是 LiCoO2，其具有较大

的吉布斯自由能，电压相对稳定，比容量大，锂离子扩散系数大等优点，但是由

于钴是一种较贵的战略元素，且有毒，因此 LiCoO2 制作的电极成本比较高。而

且 LiCoO2 在充电过度后会产生 CoO2 对电解质氧化的催化活性很强，同时，CoO2

起始分解温度低，放出的热量很大。因此用 LiCoO2 制作电极还存在安全隐患。

所以人们一直都在寻找既相对便宜，又能满足实用需求的新的正极材料。 

相会于金属 Co 而言，Ni 要便宜很多。LiNiO2[3, 4]和 LiCoO2 具有相同的结

构，适合锂离子的脱出和嵌入。而且，其不存在过充和过放电的问题，具有较强

的化学稳定性，一种很有前途的锂电池正极材料。但是，在这种材料中，其结构

不是很稳定，制作的工艺繁杂，不是很容易得到和 LiCoO2 一样稳定的具有二维

层状结构的 LiNiO2。 
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随着研究的不断深入，锂锰氧化物因其安全性好，耐过充性好，原料锰来源

丰富，价格低及无毒性等特点，日益受到人们的广泛关注。锂锰氧化物主要有两

种：层状结构的 LiMnO2[5]和尖晶石结构的 LiMn2O4[6]。LiMn2O4 具有尖晶石结

构，其具有适合锂离子自由脱出和嵌入的三维通道。但是在充放电过程中，其易

由立方晶系转变成四方晶系，导致容量大幅降低，性能受到很大影响。层状结构

的 LiMnO2 有同 LiCoO2 类似的结构，在空气中稳定，是一种具有潜力的正极材

料。其制备方法多样，容量也很高，但是当其经过几次充放电后，正交晶系的

LiMnO2 会转变成尖晶石结构的 LiMn2O4，电池可逆容量很差。 

最近，Padhi 等人报道了 LiFePO4 这种全新的锂离子电池正极材料[7, 8]。锂

离子可以在具有橄榄石结构的 LiFePO4 中自由嵌入和脱出，因此受到了人们广泛

的关注[9-11]。它具有规则橄榄石晶体结构，属于正交晶系。纯相的 LiFePO4 实

际比容量较高。稳定的橄榄石结构使其具有如下的优点：（1）较高的比容量和工

作电压（3.4 V）；（2）很好的循环性能，特别是高温循环性能；（3）优良的安全

性能；（4）其单位质量和单位体积的能量密度较高；（5）制作 LiFePO4 的原材料

非常丰富，且无毒和污染，是一种很环保的材料。但它也有缺点：此材料的离子

和电子电导率很低；在合成过程中 Fe2+容易被氧化成 Fe3+；需要工作在还原气氛

的条件下；合成工艺较困难等等。 

众所周知，锂电池的性能（如寿命、冲放电时间、容量等）与锂离子在寄主

材料里面的动力学行为有很大的关系，因此若能在很高分辨率下了解和掌握锂离

子在充放电时的行为信息对提高锂电池的性能有重要意义。然而，锂离子是很轻

的元素（相对原子序数是 3），其散射电子的能力比较弱，因此，在电子显微学

领域人们一直在探索能在原子尺度揭示锂的存在。为此，人们做了很多的尝试。

传统的 HREM 加上出射波重构技术能够在原子尺度揭示氧原子[12]。Shao-Horn

等人首次利用HREM出射波相位重构和像模拟技术成功对LiCoO2中锂离子进行

成像[13]。随后，Rossell 等人利用球差和色差校正电镜的高信息极限，结合 HREM

实验像和像处理技术也观测到了 Al3Li 中的锂离子[14]。然而，这些技术都需要

大量的图像计算和处理，而且不是实时原位的观察。因此人们试图能找到一种能

够实时原位观察锂离子的成像方法。直到最近，一种新型的扫描透射环形明场像

（Scanning Transmission Electron Microscopy-Annular Bright Field, STEM-ABF），
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技术被日本电子公司的科学家首次应用在观测轻元素原子上[15]。这种新颖的成

像技术配合像差校正技术能够实现原子级别的重元素原子和轻元素原子的同时

实时观测。随后 STEM-ABF 技术得到了人们广泛的关注，并被广泛地应用起来。

Findlay 等人用此种技术甚至对氢原子进行了成像[16]。Ishikawa 等人通过

STEM-ABF 也观察到了氢原子，并通过倒易原理结合 Hollow-Cone image 计算了

环形明场的分辨率可达到 44.4 pm，从这个角度解释了 ABF 像能对氢原子成像的

原因[17]。随后，Oshima等人利用ABF技术首次对LiV2O4中锂离子实现成像[18]，

从此掀开了 STEM-ABF 在锂电池电极材料中应用的热潮。最近，Gu 等人在半放

电的 LiFePO4 中发现了锂离子隔行脱出的现象，形象地称为“Lithium staging”（台

阶），这和传统认为的 FePO4 和 LiFePO4 两相分离的观点不甚相同，从而提出了

一种新的放电过程中锂离子的动力学行为[19]。由此可见，STEM-ABF 像技术在

高空间分辨率下实时观察轻元素原子，特别是锂离子，有着独到作用。 

    在本章，为了更好地理解 STEM-ABF 的成像机制，探索在何种条件下能够

得到更好的像，我们利用基于快速傅里叶变换的多片法[20]，结合 LiFePO4 的

STEM-ABF 实验像，进行了 ABF 像模拟。研究了改变各种成像条件（样品厚度，

加速电压，入射角，接收角），ABF 像衬度的变化，以及 ABF 像能否在理论上

探测到很小的晶格畸变和空位。结果表明，ABF 像对厚度有很大的容忍度，能

在很大的厚度范围内依然有较好的衬度；更高的加速电压能得到更好的衬度，当

接收角范围为入射角一半到全角范围时，像的质量较好；ABF 像对晶格畸变和

晶格空位也较敏感，在像衬上有所反映。 

5.2 实验方法 

LiFePO4 纳米线通过电仿丝方法生长，具体生长方法可以见[21]。纳米线通

过 X 射线衍射证明都是单晶的。STEM 实验由物理所谷林研究员在日本东北大

学用配有六级 Cs球差校正器的 JEOL 2100F 完成。HAADF 像和 ABF 像是同时收

集的。实验参数如下：加速电压 200 keV，Cs = 0.01 mm, defocus = 2 nm，入射

半角为 20 mrad，HAADF 探头接收半角为 90-260 mrad，ABF 像的接收半角设为

11-20 mrad。LiFePO4 入射方向设定为[010]方向。模拟软件基于快速傅里叶变换

的多片法[20]。模拟参数可以方便地进行人为调整。我们通过改变模拟像的成像
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条件，试图探索实验条件对像衬度的影响。 

5.3 结果和讨论 

图 5.2 是 STEM-ABF 实验配置示意图。如图所示，一束经过会聚镜球差校

正过的小束斑在样品表面进行连续扫描，若在明场探头上用一个圆形的 beam 

stop 遮住，只接受明场盘剩下的环形区域，就得到了 ABF 像，同时也可以得到

HAADF 像。结果如图 5.3 所示。在 HAADF 像中，亮点代表原子，在 ABF 像中， 

 

图 5.2 ABF 像的实验示意图 

暗点代表原子。在两幅实验图中，把锂离子和氧原子标示出来。发现 HAADF 像

中基本不能分辨出锂和氧，只能看见较重的磷原子和铁原子。而在 ABF 像同时

能分辨这四种原子。这表明，ABF 像在揭示轻元素原子方面的确有效。图 5.3(c)

是沿着[010]方向的结构投影，仔细对比发现，与实验像符合较好。HAADF 像的

主要贡献来自热漫散射电子(Thermal diffuse scattering)，像强度约与 Z1.7成正比（Z

是相对原子序数）。故 Fe 和 P 原子都能分辨，而 Li 和 O 原子散射电子的能力相

对较弱，在 HAADF 像难有衬度。而对 ABF 像而言，其像强度与 Z 的关系近似

为 Z13 的关系[22, 23]，所以相对而言减缓了像强度与 Z 的变化率，此时重、轻两

种原子都可见。值得一提的是，图中 Fe 和 P 原子对不能分辨开来，这很有可能

与材料在制备过程中的畸变有关。 

透射电镜的 STEM 分辨率主要由束斑大小决定，而影响束斑大小的因素主
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要有以下几种：（1）衍射极限（diffraction limit），其限定的分辨率表示为 d = 0.61 

/，（2）球差（spherical aberration），分辨率公式为 Cs3，（3）色差（chromatic 

aberration ），以
0

c

E
d C

E


 限制分辨率，（ 4 ）非弹性散射的离域效 应

（delocalization），以 d = 0.61 / 限制分辨率。其中， 是入射电子束的波长，

 是光阑的孔径半角，Cs球差系数，Cc色差系数，E 是电子能量扩展宽度，E0

初始入射电子能量， 为非弹性散射角。对于我们的实验而言，前面两者的影响

是主要的。STEM 模式要求一个相干性很好的束斑以达到衍射极限分辨率，而

CTEM 主要要求物面和像面有较好的相干性。在下面的模拟中，我们主要考虑弹

性散射的影响，热漫散射电子虽对像衬有所贡献，但相对弹性散射而言，不是主

要的[24]。为了简明起见，我们把原子的徳拜瓦勒因子设为了 0。 

 

图 5.3 实验得到的 HAADF 像和 ABF 像，锂离子和氧原子在图中标示出来：（a）HAADF

像，（b）ABF 像，（c）沿着[010]方向的结构模型 

图 5.4 是一组不同厚度下的明场（BF）像和 ABF 像的模拟像及其强度线扫

描。线扫描中，每种颜色与各自的选区矩形框对应。模拟参数和实验参数一致，

即：加速电压 200 keV，Cs = 0.01 mm, defocus = 2 nm，入射半角为 20 mrad，

BF 像的接收半角为 0-20 mard，ABF 像的接收半角设为 10-20 mrad。模拟的两组

像的厚度分别为 3 nm，60 nm，120 nm。仔细对比可以发现，普通 BF 像可以分 

辨较重的 Fe 和 P，但是对于 O 和 Li 分辨能力较弱，只在样品较薄的时候（3 nm）
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能勉强分辨 O 和 Li，样品稍厚，已经没有了 Li 原子的衬度。而在 ABF 像中，

一直到 120 nm，O 和 Li 原子都清晰可见。从图像质量和后面的强度线扫描值，

可以清楚的看出这一点。这说明，ABF 像对厚度不敏感，对厚度变化有很高的

容忍度。这和 BF 像截然不同，倒和 HAADF 像有些相似。文献[22, 23]也通过模

拟像报道了 ABF 像在一定的离焦范围内，对厚度不敏感的规律。 

为了进一步探究加速电压的影响，我们模拟了加速电压分别为 100 keV，200 

keV，300 keV 时的 ABF 像，其他的模拟参数如下：Cs = 0.01 mm, defocus = 2 nm，

入射半角为 20 mrad， ABF 像的接收半角设为 10-20 mrad，样品厚度为 9 nm。

在这里我们选择的样品较薄，主要是因为低电压下的弹性散射自由程较小，对图

像影响较大。图 5.5 是模拟的结果。从图中线扫描可以看出，高的加速电压能够 

给出较好的图像质量和衬度。这和文献[25]模拟的结果是一致的。但是同时也要

考虑加速电压太高，电子束对样品的辐照损伤更严重。尤其是对于 Li 基材料而

言，这种效应更明显。 

 

图 5.4 BF 像（a，b，c）和 ABF 像（e，f，g）随着不同厚度的变化，三组厚度分别为 3 nm，

60 nm，120 nm，（d）和（h）分别给出了相应的强度线扫描值 

 

图 5.5 ABF 像随着不同加速电压的变化：(a)100 kV，(b)200 kV，(c)300 kV，(d)强度线扫描 

入射角的大小对像衬也有很大的影响。我们模拟了入射半角分别为 12.5 
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mrad，20 mrad，30 mrad 时的 ABF 像。接收半角都设为入射半角的一半至全角，

这样的收集角配置有利于获得高质量的像[22, 23]。其他的模拟参数如下：加速

电压 200 keV，Cs = 0.01 mm, defocus = 2 nm，样品厚度为 30 nm。图 5.6 是模拟 

 

图 5.6 不同入射半角下的 ABF 模拟像：（a）12.5 mrad，（b）20 mrad，（c）30 mrad，（d）强

度线扫描 

的结果。通过对比像和强度扫描，可以发现，入射半角为 20 mrad 时，像的衬度

最好。这正是我们实验时所取的入射半角。这样说明了像模拟对我们如何选择合

适的实验条件能够给出很好的指导作用。入射角的大小在一定程度上影响电子束

斑的大小，从而影响分辨率。但从 s 态的布洛赫波的通道模型角度出发，高质量

的 STEM 像除了需要一个更小的束斑以外，还要一个择优的入射角来更大程度

地满足 s 态的布洛赫波的通道效应[26, 27]。 

我们也考察了接收角的不同对 ABF 像的影响。模拟的参数如下：加速电压

200 keV，Cs = 0.01 mm, defocus = 2 nm，样品厚度为 30 nm，入射半角为 20 mrad，

接收半角分别为 5-20 mrad，10-20 mrad，15-20 mrad。图 5.7 是相对应的模拟像

和线扫描值。从图像质量和线扫描可以看出，在接收半角为 10-20 mrad 时，图

像整体的衬度最好。如果我们只关注 Li 离子和 O 原子，在接收角为 15-20 mrad

时的图像也还差强人意。但是图像整体衬度一般。我们并没有去改变接收半角的

最大值，而是使其与入射半角一致。这里主要是考虑到，过大的接收角会减小相

干性，过小又会得不到足够的像强度。因此，合适的接收半角的内角大小是我们 

 

图 5.7 不同接收半角下的 ABF 模拟像：（a）5-20 mrad，（b）10-20 mrad，（c）15-20 mrad，

（d）强度线扫描 
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图 5.8 成像参数一致，完整晶格和在晶格中引入锂空位的 ABF 模拟像：（a）完整晶格，（b）

锂空位，（c）强度线扫描 

得到好的 ABF 像的一个重要因素。正如讨论入射半角时一样，为了得到更好的

实验条件，在进行实验之前，可先进行像模拟，看什么样的条件能够给出更好的

图像质量，从而指导我们的实验。 

为了探究 ABF 像能否对晶格空位敏感，模拟了完整晶体和含有 Li 空位的晶

体的 ABF 像。模拟参数为：加速电压 200 keV，Cs = 0.01 mm, defocus = 2 nm，

样品厚度为 30 nm，入射半角为 20 mrad，接收半角为 10-20 mrad。图 5.8 是比较

结果。仔细对比发现，在引入空位的原子柱上，衬度不一样，可见 ABF 像在理

论上也是能探测晶格空位的。但实际情况肯定比理论计算要复杂。根据 ABF 像

做出定量的结论还需要大量的理论计算和模拟。 

    最后我们关心的问题是晶格畸变在 ABF 像上是否有所反映。因此，我们模

拟了完整晶体和畸变晶格的 ABF 像。在畸变晶格中，一个 Li 离子沿着 a 方向位

移了 0.03 埃。模拟参数是：200 keV，Cs = 0.01 mm, defocus = 2 nm，样品厚度

为 30 nm，入射半角为 20 mrad，接收半角分别为 10-20 mrad。结果如图 5.9 所示。

结果发现，位移了的原子在像衬度上也能看出，表明 ABF 像在理论上对原子位 

 
图 5.9 成像参数一致，完整晶格和在晶格中引入锂位移的 ABF 模拟像：（a）完整晶格，（b）

锂位移，（c）强度线扫描 

移引起的晶格畸变也敏感。根据 s 态布洛赫波通道模型，布洛赫态能够在一定程

度上反映这种晶格无序和畸变[28]。和空位情况类似，根据 ABF 实验像做出任
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何定量的结果，需要考虑各种复杂情况和进行大量的理论计算模拟，这里的模拟

结果只能给我们一个很定性的认识。 

众所周知，STEM 和 CTEM 可以通过倒易原理（reciprocity theorem）联系起

来。ABF 像的倒易原理可通过示意图 5.10 来表示。在 STEM 里面，探测器接收

角的范围决定了所得像的相干性，正如 CTEM 里面入射角的大小影响成像相干

性一样。非弹性散射电子影响 CTEM 的分辨率比在 STEM 里要大很多，因为在

STEM 里最重要的是需要一个相干性好的电子束。这里，我们主要认为队 ABF

像衬的主要贡献来自相干的弹性散射电子[23, 24]。非弹性散射电子对 ABF 像的

影响可以通过一个特定的在 STEM 模式下的能量过滤系统来研究[29]。 

在综合考虑电镜几何像差和物理光学的衍射极限对分辨率的影响之后，我们

从电镜能得到的分辨率还与像记录系统的统计规律有关。此分辨率可以写成下面

这个表达式： 1/ 2 1/ 2( / )( / ) ( )d SNR C e D DQE  ，其中，SNR 代表信噪比，C 是衬

度比，e 代表电荷，D 是辐照剂量，DQE 指探测器的量子探测效率。可以看出，

剂量越大，可达到的分辨率就越高，但是此时还要考虑辐照损伤也会变大。在 

 

图 5.10 联系 CTEM 和 STEM 的倒易原理的示意图 

实验中，可以用冷台冷却样品，或者是用飞秒级激光调制的电子束来照射样品，

以减小样品的辐照损伤。降低高压也可以减小辐照损伤，但是此时撞击损伤

（knock-on damage）也会变大，因此要综合考虑这些因素[14]。 
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5.4 本章小结 

在本章，我们利用先进的球差校正技术结合环形明场像方法对锂电池正极材料

LiFePO4 中的锂离子进行直接成像。结合基于快速傅里叶变换的多层法模拟了

STEM-ABF 像。通过改变成像条件，我们探究了各种实验条件，如：加速电压、

入射半角、接收半角、样品厚度等对像衬的影响。并探索了在晶体结构中引入晶

格原子位移和晶格原子空位后，ABF 像的变化。所有结果表明，ABF 像对样品

厚度的容忍性大；高的电压会有更好的像衬度；接收半角范围为入射半角一半至

全角时像比较好；ABF 像对晶格畸变和晶格空位敏感，但是从实验 ABF 像来解

释畸变和空位需要更小心的计算和处理。 
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第六章 结论与展望 

6.1 论文总结 

本论文第一部分利用高分辨电子显微术和几何相位分析（Geometric Phase 

Analysis，GPA）研究了 AlSb/GaAs 异质结界面的位错类型和外延薄膜中的应变

分布。第二部分综合利用衍衬像、低倍扫描透射电子显微像、离焦会聚束电子衍

射（Convergent Beam Electron Diffraction, CBED）等技术研究了 Ca0.28Ba0.72Nb2O6

单晶中的 180铁电畴。利用先进的球差校正技术结合环形明场（Annular Bright 

field，ABF）像的方法对锂电池正极材料 LiFePO4 中的锂离子直接成像，并结合

STEM 像模拟研究了成像条件对 ABF 像的影响。主要得到了以下有意义的结果： 

1. 用 HREM 像和 GPA 方法研究了 AlSb/GaAs 异质结薄膜中的位错类型和

应变分布。发现在界面处存在有大量的失配位错，其中大部分是 90位错，有少

量的 60位错。由于这些失配位错有效地释放了晶格失配产生的应力，AlSb 薄膜

接近完全弛豫，仅存有少量的残余应变。通过分析应变图中 90位错核心的应变

构型并结合高分辨像模拟，确定了界面处存在原子台阶。在原子台阶附近的 90

位错核心是未重构的 6-8 原子环。这些原子台阶在位错成核和钉扎沿着界面攀移

的 60位错有重要的作用。 

2. 综合利用衍射衬度像、低倍 STEM 像和离焦 CBED 等方法研究了 CBN-28

中的 180铁电畴。这些高密度的电畴呈条带状或钉子状。利用离焦 CBED 并结

合 CBED 像模拟的方法，直接确定了电畴的极化方向。在不同的厚度样品上收

集的 CBED 花样表明，002 衍射和 001 衍射强度随着厚度的变化规律不一致。这

个规律在 CBED 像模拟上也有所体现。通过阴影像和衍射强度相结合的方法，

可以直接在实空间中得到极化分布。这有利于快速得到电畴的极化方向和研究它

们在各种外场下的演变过程。 

3. 利用先进的球差校正扫描透射电子显微镜并结合 ABF 成像技术实现了对

LiFePO4 中的锂离子直接成像。基于 FFT-multislice 的像模拟方法，模拟了成像条

件，如：厚度、加速电压、入射半角、收集半角等的改变对像衬的影响。发现，

ABF 像对厚度不敏感，更高的加速电压能够有更好的像衬度，接收角为入射半
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角一半至全角时，像的质量较好。此外还在结构模型中，引入锂空位和因锂原子

位移产生的畸变，发现模拟像对原子空位和晶格畸变有敏感性，但若用 ABF 像

方法来进一步确定晶体中的空位和畸变还有待更充实的计算和模拟。 

6.2 研究展望 

本论文系统地研究了 GPA 方法在测量 AlSb/GaAs 薄膜应变中的应用，

CBN-28 中 180铁电畴的极性确定以及锂电池正极材料 LiFePO4 中锂离子的直接

成像。关于以上几个部分，在当前的研究背景下还有一些问题值得进一步的探索

和研究： 

1. 纳米材料中应变弛豫的研究 

在本工作中，用 GPA 方法研究了外延薄膜中的应变。得到的结果和传统的

应变弛豫的规律基本一致。纳米球、纳米方块等纳米颗粒中的应变变化规律是一

个很有意思的话题。但关于这方面的报道不多。主要可能有以下的影响因素：（1）

成像系统畸变引入干扰。（2）由于颗粒很小，需要利用球差校正电镜来减小边缘

的离域效应。（3）需要结合相应的模拟计算来验证实验结果。在以后的研究工作

中，我们将在这个方向展开研究。 

2. 180铁电畴的原位电场研究 

在本工作中，我们利用离焦会聚束电子衍射确定了 CBN-28 中铁电畴的极

性。关于 90电畴的原位电场实验已经有很多的报道。关于 180铁电畴对电场的

响应，虽有大量的理论计算，但鲜有实验方面的报道。主要原因可能是单纯含有

180电畴的铁电材料并不太多且 180电畴对电场的响应较慢且复杂的缘故。我们

也在 180电畴的原位电场实验上做了一些尝试，但效果欠佳。在以后的研究中，

我们会继续在 180铁电畴的原位电场演变方面展开研究。 

3. ABF 像的成像机制研究 

本文利用 STEM-ABF 对锂离子直接成像，并初步探讨了成像条件对像衬度

的影响。这些结果都有利于获得高质量的 ABF 像和了解其成像机制。但是关于

ABF 像的解释还存在很多值得深入探讨的地方。尽管有的小组利用动力学衍射

理论对 ABF 像进行了大量的模拟研究，得到了一些丰富的结果，但更好地揭示

其成像机制，还需要做大量的工作。这为我们未来的研究提供了研究的动力。
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