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Quantitative Microanalysis of Impurity Segregations in Nanometer Wide 
Interfaces 

 
Xiao Feng Zhang 

Materials Sciences Division 
Lawrence Berkeley National Laboratory 

Berkeley, CA 94720, USA 
 
 
Abstract: 
 

A comprehensive review is given for recent developments of methodologies, experimental 
techniques, as well as instrumentation on quantitative electron microscopic analysis of impurity 
segregations in nanometer wide interfaces.  Spectroscopy and imaging are two main techniques.  
Both techniques rely on the state-of-the-art transmission electron microscope or scanning 
transmission electron microscope (STEM), equipped with high-spatial resolution X-ray 
energy-dispersive spectroscopy (EDS) detector, or spectrometer for electron energy-loss 
spectroscopy (EELS).  The microanalyses focus on a situation that impurity elements not only 
segregate in interfaces but also distribute in crystalline matrix grains. 

The spectroscopy analysis is based on the so-called spatial difference method, in which 
EDS or EELS spectra are acquired from the interface area and interior matrix grains.  The spectra 
acquisition can be performed in a 2-D frame, along a line, or within a circular spot, with a 
controllable dimension.  Electron probe scanning in a STEM is required in the area- and line-scan 
analytical modes, while a conventional analytical transmission electron microscope is needed in the 
spot analytical mode.  Equations are derived for determining atomic excess and site density of 
impurities within interfaces.  The methods are particularly useful for statistical analysis.  As an 
example, Al segregations in 1 nm-wide intergranular films in hot-pressed polycrystalline SiC 
samples were analyzed using the spatial difference EDS spot analytical method.  Detailed 
experimental procedure, considerations in choosing experimental parameters, theoretical data 
treatment, error sources, as well as effects of beam spreading on the analysis results were described. 

The methods for the imaging analysis include spectroscopic imaging and EELS-assistant 
Z-contrast imaging.  The spectroscopic image is formed using electron probe scanning over a frame 
or along a line across the interface.  During the scan, electron beam probe dwells at each spot to 
collect EDS or EELS spectra, all spectra are then stored in a computer for post-experimental data 
analysis.  In EELS spectrum acquisition, energy filter is introduced either inside microscope (Ω 
filter) or in the EELS spectrometer under the microscope to screen out elements that are not 
interested.  During post-experimental data processing, net counts under interested peaks in each 
spectrum are obtained.  The net counts are then correlated with the scanned spots to form chemical 
mapping at and in the vicinity of interfaces.  For any interested element, its net counts in all spectra 
can be integrated to obtain the total peak intensities, therefore atomic excess and site density of the 
element in interfaces can be quantitatively determined. 

Z-contrast imaging with simultaneous EELS analysis has been developed in the past years, 
allowing recording chemical-sensitive images and doing EELS with a truly atomic spatial resolution 
(1.3 Å).  This technique provides direct determination of chemical distribution and bonding 
configuration across the interface.  The most recent innovation in experimental procedure made the 
Z-contrast technique being able to differentiate atomic columns containing all Si atoms from those 
containing only one Sb atom per column.  With this progress, precise determination of segregation 
content in interfaces can be expected. 
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1．引言．引言．引言．引言 
 
德国科学家Ruthemann于 1941及 1942年先后发表文章报道了电子从铝样品出射后经过 

一个改良的磁谱仪后在照相底片上留下一系列的不连续谱峰，并且证实这些谱峰与电子在铝

样品中的能量损失有关[1,2]。Ruthemann的工作奠定了在透射电子显微镜中利用电子能量损
失谱（EELS）进行微区成分分析的基础。而与 EELS 在原理上互补、在技术上各有所长的
X-射线能谱（EDS）起源虽然更早，但真正用之于微区成分定量分析则是在 1951年 左右。
当时师从于法国巴黎大学著名固体物理家André Guinier教授进行X-射线能谱微区成 分分析
的Castaing在其发表的博士论文中详细介绍了如何会聚电子束以激发样品中原子 的EDS谱，
并利用波谱仪加以记录[3]。Castaing 的最大贡献还在于首次提出了微区成分 EDS 定量分析
方法。自这些先驱性工作之后，利用 EELS及 EDS进行微区化学成分分析逐渐成为电子显
微学的一个重要分支。经过半个多世纪的创新与发展，不论是在仪器及设备制造上,还是在
分析方法及理论上都有了质的飞跃。例如，英国曼彻斯特大学的 Cliff和 Lorimer在 Castaing
的 EDS定量分析方法基础上进行进一步的完善，于 1975年发展出一套薄样微区成分定量分
析技术[4]。这套以 Cliff-Lorimer方程为根本的定量分析方法，自面世以 来延用至今，成为
EDS定量分析的基础。现代的微区成分定量分析技术已经可以达到小于 1%的精确度。而分
析范围也从 1960年代的微米尺度大幅缩小到纳米尺度。严格地说，称为“纳米化学分析技
术”比仍然通用的“微分析技术”更为贴切。 

 
在应用方面，定量分析一直是一个重要目标[5-14]。其中一个重要的应用是定量分析 晶

体界面上杂质元素的含量以及晶界的化学成分。例如，在近来不断发展的先进陶瓷材料中，

利用高分辨电子显微术观察到在许多多晶陶瓷结构中，晶界结构并非总是如想像般地由晶体

间直接键合而成，而是在晶体间形成一层薄仅 1 nm左右的非晶晶界膜[15]。这方面 的例子
包括 SiC[16-18], Si3N4[13, 19-20],以及 TiO2 [11]等等。这层非晶晶界膜常含有许多来 自于烧
结添加剂的杂质元素。大量研究表明, 非晶晶界膜的结构及成分对于先进陶瓷材料的 力学性
能有着直接的影响[20-25]。因此对这类宽仅纳米的晶界膜之定量成分分析就变得 非常必要。 

 
一般地说，EELS及 EDS分析方法都是将电子束会聚于样品表面然后收集能谱。由于目

前在电子显微镜中实际可获得的最小电子束直径为大约 1nm 左右，因此当这个即使是纳米
尺寸的电子束会聚于即使是 1nm 宽的晶界膜时，仍不可避免地接触到晶界两侧的晶体。从
晶体而来的谱信号肯定会干扰对晶界膜成分的定量分析。这种干扰情况在以往很多分析工作

中常常被忽略，盖因在这些分析中都可以假设杂质元素仅偏聚于晶界而不分布于两侧的晶体

内[7]。然而在很多材料中（如上述先进陶瓷材料），一些杂质元素除了聚集于晶界 外，也分
布于两侧的晶体内部。这种在晶体上的杂质原子分布可以是热扩散造成的，也可以是高温下

杂质在晶格中掺杂造成的。例如实验发现在 SiC烧结过程中使用的 Al添加剂不仅大量聚集
于晶界膜内，也可置换 SiC晶格中的 Si而进入 SiC晶体内。在这类系统中，如何定量分析
晶界中杂质的含量而排除来自两侧晶体中同样元素产生的信号干挠就成为问题的中心。本文

将就此一中心问题介绍一些目前常用的解决办法。介绍的重点将放在实验原理和方法上。至

于在各定量分析方法中所用设备的详细情况，实验参数的选择，定量分析的具体处理过程（如

谱的校正，去除背底）以及分析结果等请读者参考相关文献。除了通常所用的能谱方法外，

本文也将介绍近年来逐渐成熟的成分电子显微像方法。当然，重点仍然是界面成分的定量分

析。 
 
 

2．一些基本概念．一些基本概念．一些基本概念．一些基本概念 
 
在定量分析晶界的杂质含量时，现在多采用确定元素在晶界上的个数密度（单位是 

atom/nm3,或 nm-3）。对于元素同时分布于晶界及晶体内部的情况，则首先确定元素在晶界 中
相对于晶体内部的每单位面积的净超出原子个数（单位是 atom/nm2,或 nm-2）。这比 传统分
析方法中以重量百分比或摩尔百分比做为表达方式更为直观，且因不需要假设晶界中含有多
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少其它种原子，所以结果更为精确。具体地说，假如元素 A 在晶界中均匀分布，每单位晶
界体积含 GB

AN （nm-3）个原子，同时在晶体中元素 A也均匀分布，含量为 G
AN （nm-3）(这

里上标 GB和 G分别代表晶界(Grain Boundary)和晶体基体(Grain), 则元素 A 在晶界中相对
于晶体内部的每单位面积净超原子个数为: 
 

GB
G
A

GB
AA wNNnm ×−=Γ − )()( 2                                                              （1） 

 
这里 wGB代表晶界宽度。本文所介绍的晶界成分定量分析方法，就是用来测定ΓA的值。注

意ΓA如果是负值，则表明元素 A在晶界中的含量少于在晶体中的含量。 
 
晶界成分的测定，基础仍然是 Cliff-Lorimer方程（EDS法。EELS法有类似方程）。 该

方程可以直接测定样品中两种元素 A和 B的含量百分比。即: 
 

B

A
AB

B

A

I
IK

C
C

=                                                                                                （2） 

 
这里 CA和 CB分别为元素 A和 B的重量百分比含量（wt%），IA和 IB分别为元素 A和 B在
EDS谱中对应谱峰的峰强度，KAB是 Cliff-Lorimer常数，与元素 A和 B，实验条件，以及样
品的几 何形状有关[26-28]。如果采用 EELS方法，则公式（2）变为 
 

A
k

B
k

B
k

A
k

B

A

I
I

n
n

σ
σ

=                                                                                                 （3） 

 
这里 nA和 nB分别代表元素 A和 B在样品中的面密度（atoms/nm2）。

B
k

A
k II 和 为 EELS谱中，

元素 A和 B对应的 K峰之积分强度（去除背底之后）， B
k

A
k σσ 和 则代表造成两元素 K峰的

部分散射截面[29]。需注意的是，公式(3)中采用 K峰，是为了表达上的方便。在具体实验中，
K 峰通常用于分析元素周期表中较轻的元素（Z<15），对于较重的元素，公式（3）中的峰

强值也可来自 L峰，M峰等等(如 B
L

A
k

I
I

,或 B
M

A
k

I
I

)。显然，公式(2)和公式(3)给出颇为类似的表

达方式。只是前者直接定出元素含量的重量比，后者给出的则是摩尔比。不论是公式（2）
还是（3），都可直接应用于单一基体中成分的分析。如果要分析两晶体间的晶界成分，则需
进一步的数学处理，在以后各章中将要一一介绍。 

 
在利用能谱进行微区成分分析时，一个必须要考虑的因素就是电子束穿过样品后的束斑

扩散问题。这一问题在 EELS分析中可能不太严重，因为 EELS分析通常在小于 10nm厚的
区域进行。对于这么薄的样品，电子束斑扩散一般可以忽略。但在 EDS 分析中，为了获取
足够的X-射线信号以减小统计误差，收谱通常都是在厚度为 100nm左右的区域进行。当电 子
束 穿过这种较厚样品区域时，因受到样品中原子核的散射而导致出射电子束直径增大。 这
时的电子束-样品作用体积不仅由入射束直径决定，也与出射束大小有关。电子束的扩 散程
度 与很多因子有关，如样品的构成元素，样品密度，样品厚度，电子束的加速电压， 以及
入射束直径等。精确计算电子束扩散因此较为复杂。最准确的方法莫过于用计算机进行电子

轨道的Monte Carlo模拟，即对电子穿过样品时所遭散射进行随机化综合，而得出出 射电子
束的大小[30-33]。也有人曾对电子束在样品中的多重散射提出计算理论，如 Rez的 传递 方
程理论(Transport Equation Theory[34])。而较为简化但用得很多的处理方法则是 Goldstein于
1979年提出并于 1982年由 Reed给予改良的电子单散射近似模型[35-36]。许多实 际的分析
工作中都采用了这一近似模型[9,14,37-39],并且实验证明单散射近似与 Monte Carlo 模拟结
果吻合良好[38]。在这里对单散射模型稍详细介绍。 
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图 1是一个电子束扩散示意图。单散射模型是假设电子在穿过薄膜样品时，只发生一次
散射（如图 1所示）。假设入射电子束直径为 d，出射直径 D (D≥d),样品厚度 t，则电子束与 
样品的作用体积并非是由 d和 t决定的圆柱形，而是由 d, D和 t共同决定的圆台形。单散射
模 型给出下面两公式： 

 
22 dbD +=                                                                                              (4） 

2
3

2
1

o
5 )/()(Z/E107.21b(cm) tA ××××= ρ                                               (5) 

 
这里 Z 为样品元素在周期表中的序数，A 为元素的原子数，Eo为电子加速电压（eV)，ρ为
样品密度（g/cm3），t为样品厚度(cm)。对于含有多种元素的化合物样品，可以取 Z和 A的
平均值。有关电子束扩散对分析结果的具体影响，在第四章第三节(4.3)会举例介绍。 
 

 

图 1：电子束穿过样品时束斑扩散之单散射模型示意图。d和 D分别代表入射束及出射束的直径。t为样品
厚度。 

 
 

在 EELS及 EDS分析中一般采用扫描式或点分析两种模式。前者常与 STEM（Scanning 
Transmission Electron Microscope)配合使用,而后者则使用装有相关谱仪的分析型透射电 镜。
在专用 STEM如 VG-系列中，一般可取得小于 1nm的电子束直径且束流仍可保证在 1nA 左
右。因此可以在扫描过程中逐点进行 EELS或 EDS谱的收集。再将所有的谱集成做成分分
析。当然，因为是专用 STEM，所以成像不如在一般透射电镜中那样方便。至于分析型场发
射枪透射电镜，束斑尺寸也可达几个纳米左右并能保证足够的束流强度。但因不便扫 描，
所以多用来做点分析或线扫描分析。最方便的还是配备了 STEM电子设备的透射电 镜，兼
具易扫描及易成像的特点，比较灵活。在以下的介绍中，会提到各分析实例中所用 仪器，
但不再作具体描述。 
 
 
3．空间差值扫描能谱分析法．空间差值扫描能谱分析法．空间差值扫描能谱分析法．空间差值扫描能谱分析法 
 
3.1 EDS面扫描分析方法 

 
为了解决晶界成分分析过程中，电子束直径大于晶界宽度引起的来自晶体内信号的干扰

问题，Ikeda等人首先于 1993年引入后来称之为空间差值(Spatial Difference)的方法来定量 分
析多晶 TiO2中晶界的 Al和 Nb杂质的含量[10]。他们当时使用的是一台 100kV的 VG-HB5
专 用 STEM。具体实验方法如图 2所示。采用一个 1.5nm直径的电子束分别在晶界区和晶
体内部做一个 265×265Å的面扫描。扫描过程中，电子束在每个点停留 200-750秒以便收取
足够 的 EDS信号。对各 EDS谱中感兴趣的谱峰进行处理得到谱峰强度，再将各 EDS谱中
同一种元素的峰强叠加得到该元素的总峰强

GB
AI 和

G
AI （在本例中 A = Ti, Al, Nb, Ga。上标

t

Electron Beam

d

D
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GB和 G 分别代表晶界区和晶体区）。采用 TiO2基体之 Ti峰做为参照元素并假设杂质浓度不
高，由公式(2)中的 Cliff-Lorimer方程，可推出： 

 

GB
Ti

GB
A

ATiGB
Ti

GB
A

I
Ik

C

C
=             (6) 

 

G
Ti

G
A

ATiG
Ti

G
A

I
Ik

C

C
=              (7) 

 
由上二式可进一步导出 
 

)(ICPC

I
I

I
I

I
I

CCC Bulk
A

G
Ti

G
A

G
Ti

G
A

GB
Ti

GB
A

G
A

GB
A

Excess
A ×

�
�
�
�
�

�

�

�
�
�
�
�

�

�
−

=−=                                        (8) 

 
公式(8)中 Excess

AC 为元素 A在晶界上相对于晶体内部的净超浓度(wt%)。 Bulk
AC (ICP)是用 ICP

发射谱(Inductively Coupled Plasma Emission Spectroscopy)测得的元素A在大块样品中的 平均

浓度。因为
Excess
AC 是利用晶界区（GB）与晶体区（G）信号强度之差值( G

Ti

G
A

GB
Ti

GB
A

I
I

I
I

− )来计算

得出的，因而后来称这种方法为空间差值法。由公式（8）可以进一步推导出元素 A在单位
晶界面积上的净超面密度： 
 

wNC
S

VNC G
Ti

Excess
i

G
Ti

Excess
A

A ××=
××

=Γ                                             (9) 

 
其中

G
TiN 为 Ti 离子在 TiO2晶格中的数密度（

G
TiN =32.1nm-3），V 是电子束-样品作用体积 

（V=lwt),S是电子束覆盖的晶界面积（S=lt）。Alber等人用类似的方法研究了 Bi在 Cu晶界 
中的含量并详细说明了实验中各参数的选择与测定方法以及误差来源[12]。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
图 2：面扫描空间差值法分析晶界成分之工作示意图。GB代表晶界。电子束沿垂直于晶界的方向 逐点扫描、

收谱。电子束扫描总覆盖体积为 lwt。 

GB

Grain B

Grain A

l
t

w

e--probe rastering

Electron Beam
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注意，公式(8)和公式（9）的运用实际是采用了内标法，即采用 TiO2基体之 Ti信号做
为内部固有的参照信号。这种做法实际上是假设 Ti元素的分布是完全均匀的，并且在晶界
上与晶体内 Ti浓度相同。这种假设当然具有相当的不确定性。但是由于本方法采用的是垂
直于晶界的扫描模式，电子束途经晶界的时间远远短于在晶体中的扫描时间，因此这种 Ti
平均分布假设带来的误差是非常有限的。当扫描面积足够大时，这种误差甚至可以完全被忽

略。另外，较大的扫描面积及较薄的样品厚度也可以使电子束扩散效应降到最小。当然扫描

面积也不能太大，以保证扫描区内样品厚度基本恒定。电子束强度的恒稳性也必须有所保障。 
 
3.2 EELS面扫描分析方法 

 
根据同样的空间差值原理，顾辉等人采用 EELS面扫描方法对 Si3N4中 1nm宽晶界膜的

成分进行了分析[13,40]。所用的扫描方式与图 2所示的类似。扫描面积为 35×45Å。使用一
台 100kV VG-HB501专用 STEM，束斑直径小于 1nm，束流 0.5nA。每一扫描点上停留时间
为 0.025秒。与上一节中信号处理方法类似，对各谱中有关元素的谱峰进行处理后得到积分
净峰强。然后将所有谱中同种元素的峰强迭加得出该元素对应的总峰强。如果选择元素 r为
参照元素，则根据方程(3)及 3.1节中的推导方式，可导出元素 A的单位面积晶界净超值： 

 

wN
I
I

I
I G

r
A

G
r

r
G
A

A
G
r

r
GB
A

A ⋅⋅−=Γ )(
σ
σ

σ
σ

                                                               (10) 

 
这里 I为总峰强度， G

rN 为元素 r在晶体内的数密度，w则为扫描区在跨越晶界方向的宽 度。
公式（10）与公式（9）有着极为相似之处，只是公式（10）是以 EELS为基础，因而引入

部分截面参数σ。每个元素的σ值可以通过计算获得[41-42],或用 EELS方法直接测出 
A

r

σ
σ
的

比值[27,29,43],类似于 EDS法中 Cliff-Lorimer常数的确定。 
 
如果没有合适的外部参照元素，常可选择材料中的某个含量高且分布均匀的元素做为参

照。例如在 Si3N4中可选择 Si做参照元素，则公式（10）中 33.41 −== nmNN G
Si

G
r 。除了 用

公式（10）测定晶界中杂质含量外，EELS方法的优点还在于可以用 ELNES（Energy-Loss Near 
Edge Structure）方法得出元素在晶界中分布的化学宽度[13,44],但是需要知道准 确的晶界宽 
度值。这时化学成分显微像就非常有用，在后面会介绍到。 

 
从上面的介绍可以看出，不论是 EDS法的公式（9）还是 EELS法的公式（10）都不需

要知道晶界宽度而可直接推导出ΓA。这一点很有利于对大量晶界进行统计分析。由于多晶

样品中晶界数目众多，且杂质在晶界上的含量也不会完全一样，所以通常要求在确定样品的

ΓA值时对尽可能多的晶界进行分析然后进行统计平均并计算标准差。由于不需要用高分辨

像测量每一个晶界的宽度（高分辨像测量最为准确[45]）,所以统计分析可在较短的时间内完
成。在统计分析过程中，因为大量的计算都是重复式的，可以借助于计算机程序进行运算工

作。 
 
在实验确定了ΓA的值之后，也可进一步通过公式（1）来得出元素在晶界中单位体积的

原子数： 
 

G
A

GB

AGB
A N

w
N +

Γ
=                                                                                        (11) 

 
当然这时就需要知道确切的晶界宽度 wGB了。计算出

GB
AN ，

GB
BN ，

GB
CN ……后就可以确定

晶界上所含 A,B,C......等元素间的比例从而得出化学成分。还可以计算出每种元素在晶界的
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化学分布宽度。通常以Monolayer作为单位。以Monolayer为单位的杂质含量表达法可以更
直观地反映杂质原子在晶界的覆盖程度。Monolayer 的一个简单而又合理的定义乃由 
Hondros和 Seah给出[46]。计算方式则如下面公式： 
 

3
2

)/(NM GB
AAA Γ=                                                                                         (12) 

 
MA为元素 A在晶界的Monolayer数。也可用 
 

nM AA /Γ=                                                                                                   (13) 
 
来做近似估算。这里 n定义为界面原子单位面积数密度。对于晶体来说 n大约等于 1015/cm2。 
 
3.3 线扫描分析方法 

 
除了做面积扫描外，还可以将空间差值法用于线扫描，以方便在分析型电镜中做分析工

作。图 3给出线扫描工作方式示意图。以 EDS线扫描为例，在分别做跨晶界扫描及晶体内
扫描之后，将在各扫描点所收取之 EDS谱中有关谱峰处理后得到峰强值，再将所有 EDS谱
中相应元素谱峰迭加得到总峰强。如果两侧晶体成分相同的话，晶体内部元素之总峰强可采

用两晶体中扫描所得平均值。若选择元素 r为参照元素，则有： 
 

wN
I
I

I
Ik G

rG
r

G
A

GB
r

GB
A

ArA ⋅⋅−=Γ )(                                                                    (14) 

 
公式（14）中各符号含义前面都介绍过了，不再重复。EELS或 EDS线扫描分析方法还常用
来测定元素的跨晶界分布曲线（如[14,18]）。借助于图 3的扫描方式，辅以多变量统计分析
法(Multivariate statistical analysis)及EDS或EELS谱模拟，晶界偏析元素在亚纳米距离上的 含
量分布变化可以被测定[47-49]。 

 
 

 

图 3：线扫描空间差值法分析晶界成分之工作示意图。GB代表晶界。电子束沿垂直于晶界的方向逐点 扫描、
收谱。电子束扫描总覆盖长度为 w。 

 
 
本章所介绍的扫描分析方法的一大优点就是分析结果几乎不受束斑尺寸扩散的影响。当

然确切了解所用束斑尺寸可以帮助决定采用合适的扫描点间距等实验参数。使得被予定区域

能够最终被电子束全部扫描覆盖。 
 
 

GB

Grain B

Grain A
e--probe rastering

w
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4．空间差值点式能谱分析法．空间差值点式能谱分析法．空间差值点式能谱分析法．空间差值点式能谱分析法 
 
4.1 实验方法及束斑尺寸的选择 

 
由于现代 EDS系统很多采用无窗口探头，可以探测到硼的谱峰，加上 EDS分析理论成

熟、处理简便，所以 EDS比 EELS较经常用于成分的快速定量分析。本章因此着重介绍以
EDS 为手段的晶界成分点分析方法。正如前面介绍过的扫描分析方法一样，EDS 和 EELS
的分析公式是颇为类似的，感兴趣的读者可以自行推导空间差值法 EELS点分析公式。在这
里需再次强调的是，本文的重点是针对晶界及两侧晶体都含有相同杂质元素的系统进行成分

分析，比杂质仅偏聚于晶界的情况复杂一些。当然，所采用的实验方法及相关的公式普适性

也就较高。 
 
相对于扫描分析而言，点分析具有更为快捷的特点，并且可达到很高的探测率（现在已

可探测到 2 个原子的含量[39]）。如果杂质在晶界上是均匀分布的话，那么点分析可以用比
扫描分析短得多的时间得出结论。另外点分析一般也可保证在电子束照射范围样品厚度的均

一性。当然，由于点分析是采用会聚电子束进行微区分析，束斑扩散成为必须要考虑的因素。

如果样品较厚而又不考虑束斑扩散的影响，则所计算出来的晶界杂质浓度会大于实际值。作

者利用空间差值的原理对 EDS点分析晶界成分的方法进行了详细的研究，包括束斑尺寸及
样品厚度的影响。并用此方法实际分析 Al在 SiC晶界的含量。 

 
作者所用的点分析取谱方式显示于图 4。其中实线圆代表直径为 d的入射电子束之覆盖

范围。取谱分别在晶界上的圆区内（GBC）及晶体内部的圆区（GC）内进行。所使用的是
200kV的 Philips CM200(FEG)分析型透射电镜。所采用的电子束直径应当大于晶界宽度。 束
斑尺寸的实验测定方法是使电子束跨越一个两侧成分不同的突变界面做 EDS扫描并将包含
90%电子的束斑范围定为束斑直径。具体方法及实例见[38,50]。图 4中三处取谱点间距大约
50nm。图 4也显示了束斑扩散效应的立体图，电子束-样品作用体积是园台形的，下底直 径
D大于入射束直径 d。 
 

图 4：空间差值点式能谱法分析晶界成分之工作示意图。GB代表晶界。晶界宽度 wGB。GBC标明晶界收谱
区,GC标明晶体内收谱区。d和 D分别代表入射束及出射束的直径。t为样品厚度。三维立体图中实线圆台
示意电子束扩散效应，虚线圆柱为电子束扩散效应可被忽略时的电子束-样品作用体积。 
 
 
由公式（4）和（5）可知在样品厚度 t，加速成电压 Eo,及样品成分不变时，d越小，束

斑扩散的程度越大。可见选择什么样的电子束尺寸用于 EDS点分析，要经过多方面的考 虑。
首先，尽管所用电镜的电子束斑可小至大约 1nm，但本方法并不需要那么小的束斑尺寸。原
因是束斑尺寸除了必须大于晶界宽度外，还要兼顾到束流大小，信号强度，信噪 比，易操
作性及束斑扩散程度等因素。较大的电子束直径（几十纳米）比较便于形成，也可以增强

GB

dGC

GC

GBC

Grain A

Grain B

wGB t

Beam

Specimen

d

D

wGB

GB

dGC

GC

GBC

Grain A

Grain B

wGB t

Beam

Specimen

d

D

wGB

t

Beam

Specimen

d

D

wGB
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X-射线信号强度，并可降低由束斑扩散、束斑或样品漂移、束斑尺寸的微小变 化、以及晶
界面不完全平行电子束等因素产生的负面影响。但是过大的束斑尺寸会导致 点分析的空间
分辨率及探测率下降，且易造成样品表面较大面积的污染。基于上述各方面优、缺点的平衡

考虑，在不需要最高探测率的情况下，可以认为 10-20nm的电子束直径对 分析宽度大约为
1nm的晶界是比较合适的。 

 
由于如图 4所示的，电子束即照射在晶界也同时照射到了晶体上，所以有必要区分电子

束-样品作用总体积（V）与电子束覆盖下的晶界体积（VGB）。由图 4的三维示意图，可以 直
接推导出： 

 

GBGBGB w
q

dDDd
dDDd

wV
V =

++
++=

22

4
π

                                                       (15) 

 

dDDd
dDDdq

++
++=

22

4
π

                                                                                 (16) 

 
d和 D的关系可由公式（4）和（5）确定。当然公式（4）和（5）是采用单散射模型得出的
结果，并且没有考虑穿过样品时电子密度的减小。Keast等人给出了考虑电子密度减小时电 子
束-样品作用体积的表达式[13]。这种样品厚度的影响在选择仅数纳米直径的小束斑时尤 为
明显，必须进行厚度效应校正[6,14,51]。 
 
4.2 一个实例：SiC晶界中 Al成分的定量分析 

 
为了使读者对空间差值点分析法有一个更直观的了解，在这里举一个具体的例子。所分

析的样品是经高温热压而成的多晶 SiC。热压过程中使用了 Al,B和 C作添加剂[16]。这些添
加剂在高温下形成液体，有利于 SiC的致密化。这种液相烧结的结果是在 SiC晶粒间形成了
宽约 1nm左右的晶界非晶膜[18]，如图 5所示。EDS分析发现晶界膜中含有 Si, Al, O和 C 元
素（其中氧是来自于 SiC粉末表面的氧化层）。一些元素如 Al不仅在晶界膜中存在，也分布
于 SiC晶体内部（取代 Si）。在此我们将介绍定量分析 Al在晶界膜内含量的具体方法与分析
结果。 
 
 

 
图 5：SiC中非晶晶界的高分辨像。晶界宽 1 nm。 

 

1 nm

SiC

SiC
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首先，在分析理论方面，仍然由公式（2）的 Cliff-Lorimer方程出发，参照图 4中的收
谱 位置示意图（注意 GBC和 GC的含意），可得： 
 

Si

Al
G
Si

GB
G
AlGB

GB
Al

GC
Si

GBC
Al

AlSiGC
Si

GBC
Al

A
A

VN
VVNVN

I
I

K
C
C )( −+

==                      （17） 

Si

Al
G
Si

G
Al

GC
Si

GC
Al

AlSiGC
Si

GC
Al

A
A

N
N

I
I

K
C
C

==                                                               （18） 

 
公式(17)和（18）中 A代表原子数，N为原子分布的数密度(nm-3)。由公式（15）-（18） 及
（4）和（5），可推导出： 
 

GC
Si

GC
Al

GBC
AlG

Si
Al

Si
AlSiGB

G
Al

GB
AlAl I

II
N

A
A

qkwNN
−

=⋅−=Γ )(                     （19） 

 

GC
Si

GC
Al

AlSi
Al

SiG
Al I

I
k

A
A

N =                                                                                 （20） 

 
这里 q是与电子束斑大小有关的常数（公式（16））， G

SiN 为 Si在 SiC晶格中的数密度（对

六角结构 SiC, G
SiN =16.1nm-3)。公式（19）表明要确定ΓAl，只需知道 Al峰及 Si峰的峰强度， 

而不需要知道确切的晶界宽度。 
 
实验所得ΓAl数值可能的误差来源包括 EDS收谱统计误差，q因子误差，kAlSi误差，X-

射线吸收、荧光误差，谱峰形状的高斯分布拟合误差，束斑扩散及漂移误差，以及晶界面小

角度倾斜（不完全平行电子束）误差。其中 q因子误差是由束斑尺寸测量及样品厚度微小起
伏造成，总和误差小于 10%。kAlSi的测定使用了样品内部存在的含 Al和 Si的第二相，所以
误差不会超过 4%。由于 Al和 Si原子序数相邻，因此具有相似的 X-射线吸收率[8]，X-射线 
吸收及荧光误差很小，可忽略。电子束或样品漂移可以采用计算机程序在收谱时每隔数秒校

正一次，使这方面误差可以忽略。另外，应通过仔细的倾转样品使晶界面与电子束尽量平行

（偏差小于 1o）。这些误差考虑及校正的结果表明ΓAl的最大误差来源是 EDS收谱的统计误
差。如果采用 99.7%的统计误差置信度，并综合上述所有的误差来源分析，可得 

 

22222 )
3

()
3

()()()( GC
Al
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Al

GC
Al

GBC
Al

GC
Si

GC
Si

AlSi

AlSi

Al

Al

II
II

I
I
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−
−

++
∆

+∆=
Γ
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GC
Al

G
Si II −

++≈ GBC
AlI

9901.0                                                                          （21） 

 
一般来说，ΓAl的相对误差范围在 10-15 %左右。 
 
还要说明的是，上述方法中实际是预设了各收谱点的样品厚度基本相同。实际上在制备

电镜样品的过程中有时会出现晶界处与晶体内部减薄速率不一样的情况，使得在晶界处样品

厚度稍薄（或相反）。如果出现这种情况，公式(17)和(18)中统一采用晶体内部所得 Si 峰强
度（

GC
SiI ）做为参照就可能产生新的误差。一个解决的办法是在分析中分别采用晶界区及

晶体区之 Si峰强度 GBC
SiI 和

GC
SiI 进行各自区域之信号处理的参照。换句话说，在计算中使用

GBC
Si

GBC
Al II / 和

GC
Si

GC
Al II / 来区别对待晶界区及晶体区的信号处理。但是在推导ΓAl时则需引
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入假设。例如，若假设 Al的含量在各处都不高，而 Si的含量在各处分布基本是均的，则有
G
Al

G
Si

GB
Al

GB
Si NNNN +=+ 。依据前面公式（19）的推导方法，可得 

 
G
SiAl Npq ××=Γ                                                                                          （22） 

 

AlSik

p
1

I
I

I
I

I
I

GBC
Si

GBC
Al

GC
Si

GC
Al

GBC
Si

GBC
Al

+

−
=                                                                                        （23） 

 
由于在我们研究的 SiC中并未发现明显的晶界区与邻近晶体区之厚度差异，所以我们在分析
中采用了不需假设的公式(19)。下面给出一个分析例子。 

 
首先对加有 3wt% Al, 0.6wt% B及 2wt% C的 SiC进行分析。采用 10nm直径电子束，按 

图４所示收集 EDS谱。图 6显示典型的 EDS谱。比较晶界区及晶体区之 EDS谱可知晶界膜
中有明显的 Al偏聚，而 SiC中亦含少量 Al。去除谱峰背底后，对 Al-Kα峰及 Si-Kα峰进行
高 斯分布拟合,然后积分得净峰强，分别为： 

 
14021=GC

SiI    254=GC
AlI    1558=GBC

AlI  
 

其它计算所需实验参数为： 
 

q = 7.9 nm  KAlSi = 1.03  04.1=
Al

Si

A
A

  1.16=G
SiN nm-3 

 
由公式(19)和(21)，马上可计算出ΓAl=12.7±1.7nm-2。采用同样的方法还可测定晶界膜中 其它
元素的含量从而计算晶界的化学成分。 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 6：按照图 4所示在(a) SiC晶界区，及(b) SiC晶体内部收取的 EDS谱。注意晶界上 Al和 O明显增多。 
 
 
由这个例子可见这种空间差值 EDS点分析法是简单易行的。为了取得更为可靠的结果,

可以选择在同一晶界的不同点上做类似的分析。对于每个样品而言，应对尽可能多的晶界进

行分析以取得统计分布及统计平均值。由于不需要知道每个被分析晶界的宽度，所以可以在

收集完 EDS谱后，直接利用计算机程序对大量数据进行处理，非常快速、方便。在研究工
作中，我们对加有不同含量 Al的 SiC样品进行了分析。例如在图 7中给出了加有 5wt% Al
（B，C量不变）的 SiC样品中晶界膜之ΓAl值的统计分布。显然ΓAl值多集中于 15-20nm-2，

而统计平均值是 17.5±4.5 nm-2。 
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图 7： 对含 5wt% Al, 0.6wt% B, 2.0wt% C的热压 SiC样品中晶界 Al含量(ΓAl)进行点式 EDS分析的统计结果。
ΓAl平均值为 17.5±4.5nm-2。 
 
 
4.3 关于样品厚度影响的讨论 

 
前面曾提到 EDS点分析易受到样品厚度的影响。这种影响在分析晶界偏聚时尤其明 显。

Doig和 Flewitt在 1982年对钢中晶界偏聚进行分析时就注意到样品厚度增加会 使总的 X-射
线信号增强，但是从晶界中出来的信号之强度占全部信号总强度的比例反而下 降了[6]。 在
对 SiC样品中晶界的研究中，我们也发现了同样的现象[52]。例如，我们选择了一个沿电 镜
样品中心孔径向延伸的晶界进行样品厚度与 X-射线信号强度的关联性研究。由于晶界向 离
孔渐远的方向伸展，所以样品厚度渐增。我们在晶界上大约等间距地选则一些分析点。 在
这些点处按图 4所示方案收集 EDS谱。然后利用会聚束电子衍射的方法测量各点处的样品
厚度。所得结果如图 8中曲线所示。由图 8可见，在晶体内部之 GC

Si
GC
Al II / 比值几乎不受样

品厚度的影响。这也证明了 Al和 Si之间并无明显的 X-射线吸收现象。但是如果比较晶界区 
之

GBC
AlI 与晶体内部之

GC
SiI 的比值，则可见

GC
Si

GBC
Al II / 比值随样品厚度增加而快速下降。 这

一变化将直接影响到利用公式(19)对ΓAl进行计算，导致因样品厚度变化带来的巨大误 差。 
 

图 8：沿单一 SiC晶界测得晶界区 Al信号强度随样品厚度增加而迅速减小。但 SiC晶体内 Al信号强度不受
样品厚度的影响。电子束直径为 10nm。 
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图 8 中 GC
Si

GBC
Al II / 比值随样品厚度的增加而骤降的根源可以从束斑扩散造成的圆台形

电子束-样品作用体积来理解（图 4）。由于包含于这一圆台体积中的晶界体积呈梯形（图 4
中 之立体图），所以当样品厚度增加时，梯形晶界体积的增加小于圆台总体积的增加幅度。
或者说公式(15)中的 V/VGB并非常数而是随样品厚度增加而增大。显然，要想消除这一误差

来源，关键就在于找到使 V/VGB保持不变的样品厚度范围。 
 
因已知 SiC中晶界膜厚度为 1nm，所以可以由公式(15)和(16)计算出不同电子束直径所

对应的 V/VGB与样品厚度 t的函数关系(
GBV
V

-t曲线)。图 9中显示了束斑直径 d=10nm，5nm, 

和 20nm时的
GBV
V

-t曲线（小方块构成）。同时还给出了出射束直径 D与 t的 D-t关系曲线。 

由图 9a可见当 d=10nm时，只要样品厚度小于 70nm，就能保证 V/VGB比值基本不变。我们

因此可以定义一个样品厚度临界值。当样品厚度小于此临界值时，ΓAl分析值可以不受厚度

变化的影响。从图 9还可了解到这一厚度临界值正比于束斑直径。当束斑直径从 10nm改为
5nm（图 9b）或 20nm（图 9c）时，临界厚度分别变为 40nm或 100nm。因而除了在 4.1节
中列举的选择束斑尺寸的诸般考虑因素外，还应考虑到较大的束斑尺寸可以增大厚度临界值

这一优点。对比图 9各组曲线，可知 V/VGB-t曲线与 D-t曲线具有相似的走势。说明在厚度
临界值以 下的厚度范围内，束斑扩散效应可以忽略。这时的电子束-样品作用总体积不再是
圆台形而 变为园柱形（图 4立体图中虚线)，相应地晶界体积也成为长方板状，V/VGB因此

为常数而不随厚度变化。需要注意的是，上述这种厚度效应是几乎所有以 TEM及 STEM为
基础的微区分析方法中固有的问题。当然，在 EELS分析中，由于多使用很薄的区域（～10nm）
以及 EELS谱仪入口光阑档掉了大角散射电子，使得束斑扩散效应大为减弱。但 EELS方法
对厚 度方面的要求较高且谱分析较为复杂，在成分分析的灵活性及简捷性方面逊于 EDS方
法。 
 
样品临界厚度的确定对于 EDS 点分析晶界杂质含量有重要的意义。在对大量晶界进行

统计分析时，对每个晶界的样品厚度进行测定太费时间而显得不实际。一个较好的解决办法

是采用适当的判断方法来选择厚度小于临界值的分析区域。厚度通常可以由 EDS 探头的计
数率来进行估算[53]。也可以利用样品厚度与 EDS谱中背底强度的正比关系[6,12]。就我们
所研究的 SiC样品来说，EDS谱中 Al峰的背底强度与样品厚度的正比关系在实验中得到了
肯定。 

 
最后要强调的一点就是关于晶界上杂质探测率与束斑尺寸的关系。虽然图 9显示了较大

束斑对应较大的样品厚度临界值因而选区灵活性较高，但不应忘记较大束斑也降低了对晶界

元素的探测率。仍以我们的 Al-SiC 系统为例，探测率的定义要求当公式（19）中 
b
Al

GC
Si

GBC
Al III 23>− (99%置信度。 b

AlI 为 Al峰的背底强度)才认为晶界上的 Al净超数可

被探测到。因此单位面积晶界上最小可被探测 Al净超数（ min
AlΓ ）可表达为： 

 

GC
Si

b
AlG

Si
Al

Si
AlSiAl I

I
N

A
Aqk

23min =Γ                                                               （24） 

 
注意公式（24）中 q 因子是由束斑尺寸决定的，因此 min

AlΓ 与束斑直径有着正比的关系。对

于直径为 10nm的束斑， min
AlΓ =0.7nm-2（大约 0.07 monolayer）。在我们所研究的 SiC晶界膜 

中，Al含量远远大于 0.7nm-2。因此在本例中选择 10nm电子束并不受探测率方面的影响。 
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图 9：入射束直径分别为 d=10nm,d=5nm,和 d=20nm时 
GBV

V
-t(以小方块表示)和 D-t(以小三角形表示)计算 曲

线图。虚线框区范围内的样品厚度小于临界值，因而电子束扩散效应可被忽略。 
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5. 成成成成分电子显微像晶界成分分析方法分电子显微像晶界成分分析方法分电子显微像晶界成分分析方法分电子显微像晶界成分分析方法 
 
前面两章中介绍的分析方法都属于能谱分析方法。其特点是只进行单一的成分分析而没

有晶界形貌的配合。而成分电子显微像方法可以一举两得，将所分析对象（如晶界）与其化

学成分分布相结合。比之单一的能谱成分分析可传达更多的信息。这种方法以前一直受到仪

器性能方面的限制使得空间分辨率只能达到微米量级。但近些年来电镜及其附属设备性能的

大幅改善以及实验方法的进步已使成分显微像的空间分辨率达到了原子尺度。因此这种方法

正受到越来越多的关注。大体上说，显微像与成分分析相配合的分析方法可分为两大类。一

类可称为能谱显微像法，另一类则为 Z-衬度像为主的分析方法。在下面分 别给予简单介绍。 
 
5.1 能谱显微像方法 

 
这一方法的基本原理是采用面扫描的工作模式使电子束在被分析样品区域（如晶界）上

逐点扫描，在每一扫描点上收集 EDS或 EELS谱。将所有收集的谱存储于计算机中。通过
计算机程序将各谱中某一元素对应的峰强计算出来。再把峰强与取谱点相结合而构成显微

像，就称为该元素的成分电子显微像。在这种像中每一个像点的强度都直接正比于该点处某

元素的含量。像点越亮代表某元素的含量越高。因此显微像中各点的明暗程度就一目了然地

勾画出了元素在该区域的二维分布图。这类成分显微像因而又称为化学成分图 (Chemical 
map)。 

 
由于使用面扫描模式，所以这种方法多配合 STEM 使用。这种能谱像方法看起来与第

三章中的扫描能谱分析法类似，但在实际操作过程中有很大区别。其中主要的一个区别就是

能谱像的构成要求扫描的空间分辨率要尽可能高。因此不仅要使用可获得的最小电子束直

径，一般还要在高倍数下（如 50万倍到 100万倍）选择扫描面积(Pixel×Pixel)以使扫描像中
每一个像素(pixel)大小约与电子束直径相仿。这样才能最大程度地使电子束扫描覆盖整个区
域而又保证最高空间分辨率，从而给出全面而高分辨率的成分形貌图。在每一个扫描点收谱

的时间大约为 50微秒至一分钟，所以总的收谱时间是十分可观的。对于一幅 64×64 pixel的
显微像，以每个 pixel上停留一分钟计算，则总收谱时间可达三天之久。克服样品漂移就变
得非常重要。而且大量的能谱收集也要占据计算机可观的存储空间。当然在实际工作中可视

情况减少在每一扫描点的停留时间。尤其是在收取 EELS谱时，可以不必顾虑 EDS定量分
析所要求的～105总计数，收谱时间可以大大减少(比如 1秒/点)。 

 
取决于收 EDS谱还是 EELS谱，所得的能谱像分别称为 EDS谱像（又名 X-射线显微像） 

或 EELS谱像（又名 ESI，即 Electron Spectroscopic Image）。对于 EELS谱像，在扫描时多
配 以能量过滤系统的使用。能量过滤系统可以是装在电镜内部的Ω过滤器，或是装在 EELS
谱 仪中的能量过滤装置[29]。能量过滤系统可使具有指定能量的电子通过而屏蔽掉其它电 
子。由于穿过样品的电子束中电子能量损失程度与其在样品中遭遇的元素有一一对应的关

系，所以能量过滤器的使用可以仅允许指定的元素参与成像。图 10显示一个例子。图 10a
是 Si3N4-SiC纳米复合材料之明场像，而图 10b则为利用 EELS能量过滤所得氧元素的化学
分布 图。可以发现氧主要分布于晶界和三晶界的交点区(氧的来源为 SiC颗粒表面氧化层)。
有关 EELS 谱像的详细成像原理、方法、应用、和影响成像的因素等可参阅[27,54-57]。近
年来 EELS谱像的最高空间分辨率已达到 5Å的水平。 
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图10： (a) Si3N4-SiC纳米复合材料之明场像。 (b) 相应的EELS能量过滤氧分布图。亮区为富氧地带。 (Courtesy 
of Matt Gasch, NASA Ames Research Center, California, USA) 

 
 
能谱像应用于晶界成分分析的最大优点就是可直观显示杂质元素在晶界及其附近的分

布图，并可直接测量晶界的化学宽度（而能谱法只能间接计算化学宽度）。除直观性外，当

然也可以进行杂质含量的定量分析。如果通过成分显微像看到元素 A 仅分布于晶界，则一
幅晶界区扫描像就可给出定量成分分析结果。将各扫描点得的 EDS谱之元素 A及参照元素
r对应的谱峰迭加得到总谱峰 IA及 Ir,则有: 
 

G
r

r

A
Ar

GB

GB
A N

I
Ik

w
qN ⋅⋅⋅−= )1(                                                            (25) 

G
r

r

A
ArGBGB

GB
AA N

I
IkwqwN ⋅⋅⋅−=×=Γ )(                                       (26) 

 
公式(25)和(26)所用符号与前面各公式中符号同义，不再复述。若采用 EELS 方法，则根据 
Plitzko等人文章，可得: 
 

� ⋅∆⋅∆
∆=Γ GBw

o Ao

A
A tI

I
),(),(

),(
βσβ

β
                                                             (27) 

 
IA为元素 A之去背底谱峰强度，Io为零损失峰强度，σA为元素 A部分散射截面，t为样品厚 
度。实际上，在 Plitzko等人的工作中，还在(27)式分母上引入了一个校正因子用以校正Ω能
量过滤装置带来的系统性偏差[56]。不论是公式（26）还是（27），都可应用计算机对能谱
进行处理后，再进行一系列重复性运算操作得到ΓA值。同样地不论是公式（24）或 （25），
在ΓA的运算过程中都需要提供准确的晶界宽度值（wGB）。不过，这一wGB值可以从高分辨

成分像中直接测量获得。 
 
如果能谱电子显微像显示杂质元素同时分布于晶界及两侧之晶体内部，则定量分析晶界

上杂质含量仍需采取空间差值法。这将至少需要在晶界区和晶体内部各获取一幅成分能谱

像。至于数据处理及Γ的计算方式则与第三章中方法相似，不再重复。总之，成分能谱显微
像将元素分布与形貌直接结合起来，可以表达很多信息并具很好的直观性。再加上其原子空

间分辨率，因而是个十分有用的方法。但谱的收取，信息的存储和处理，及至最终成像需要

大量时间和计算机内存，故不适合于对大量晶界进行统计分析。 

20 nm

b Oxygen Mapping

20 nm

a Si3N4-SiC



 18

5.2 Z-衬度像与同步 EELS分析方法 
 

Z-衬度像技术是一种基于 STEM的，利用非相干高角散射电子束进行成像的技术。这 种
技术最早由 Crewe等人于 1970年提出并有实际应用[58]，但真正使成像达到原子分辨率 水
平而名噪一时的是美国 Oak Ridge国家实验室的 Pennycook。他与他的同事于 1988年借助 于
一台新购买的 100kV高分辨 STEM发展出一整套对晶体结构进行原子分辨率 Z-衬度成像的
方法和理论[59,60]。 

 
Z-衬度原子像的工作原理见图 11。在 STEM中将直径仅为原子尺度(例如 1.3Å。小于 1 

Å的束斑直径也将成为现实[61])的电子束在晶体样品上逐点扫描。样品下方的中空环形探测
器接收经过样品非弹性散射后出射的高角散射电子束（100kV时，～75-150mrad)来构成 电
子显微像。由于环形接收器仅接收高角散射束成像，所以这类显微像也称高角环形暗场像

(HAADF）。因为是非相干电子束成像，各电子束之间没有固定的相关系。所以每一个像点
的强度只与电子束的强度相关，确切地说就是取决于电子束强度分布与样品之物函数的相互

作用（卷积）。其结果是像点的强度正比于 Z2，Z是原子的元素周期表序数。这就是 Z-衬度
原子像名称的由来。Z-衬度原子像的原理在本书其它章节有详细介绍，这里不再深 入讨论。 
 

 

图 11：Z-衬度像成像原理图。会聚电子束逐点扫描晶体，所产生的高角散射电子出射束被一个中空环形探 测
器接收并经处理后成像。穿过环形探测器中空区的电子束可被用于进行 EELS分析。 

 
 

可想而知的是 Z-衬度原子像不仅仅能够显示晶体结构的原子显微像，而且每一个像 点
的强度变化还反应了晶体中化学成分的分布。更为可观的是，1993年 Browning和 Pennycook
合作对 STEM进行改装，在环形探测器下方加装了 EELS谱仪。利用穿过环形 探测器中空
部分的电子束做 EELS 分析，实现了与 Z-衬度原子像同步的原子空间分辨率的 EELS 分析
[62-63]。至此，不仅 Z-衬度像本身直接显示样品中化学分布特征，在每一个像 点所对应的
原子柱上进行同步的 EELS分析还可以直接辨别该像点对应的原子种类及其电子结构。可以
想像，这种同步对应的、原子分辨率水平上的像、谱结合对于研究晶界面的结构和成分有着

极大的助益。 
 
例如，Browning 等人利用这种综合技术对 CdTe/Si 界面进行了研究[64]。在利用一台

300kV VG-HB603U STEM及 1.26Å电子束所获得的 Z-衬度像中清楚地显示了 CdTe薄膜在
Si衬底 上的外延生长结构。由于 Cd和 Te的原子序数（Z=48，52）远高于 Si的原子序数
（Z=14），所以在 Z-衬度像中很容易将 CdTe与 Si区分开来。两者之间的界面清晰可辨。采

EELS

Z-contrast
Image

Crystal
Structure

Annular Detector

Spectrometer

Incident e -probe-
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用 EELS对界 面处各单一原子柱进行分析获知 Si衬底表面上膜的第一原子层为 Te,而且在
CdTe膜生长过程 中 Te也扩散进入 Si衬底 4个原子层深。扩散的 Te取代 Si位置，但 Cd却
未有扩散进入 Si中。Te扩散进入 Si不仅由 EELS探测到，也在 Z-衬度像上反映了出来。Si
中部分接 近界面的像点呈 现比其它 Si像点更亮的衬底。显然，如果点算这些 Si衬底中的超
亮点，就可计算出 Si衬底在靠近界面之处各原子层中的 Te含量及 Te的分布图。 

 
由于 EELS分析还可测知电子结构，所以这种同步像、谱结合技术还可用于研究界面处

电子态的改变。但必须认识到的是，这种技术在分析过程中仍然存在着一些问题。例如成像

中的背底（噪音）干扰，样品漂移以及电子束照射导致局部结构变化等[65]。 
 
在利用 Z-衬度像进行化学分布的定量分析时，还必须注意的一点就是尽管在上面的 

CdTe/Si例子中，含大量 Te的 Si原子柱能够被分辨出来，但却不易定量判断出每个原子柱
内含有多少杂质原子。造成点算杂质原子的数目时出现误差。为了克服这一问题，美国贝尔

实验室的 Voyles等人花了近两年时间对实验方法进行改进并于最近成功地对 Si原子柱中的 
Sb (Z=51)掺杂原子的数量进行了定量分析[66]。首先借助于对 Z-衬度像的计算机模拟，他 们
发现只有当样品厚度小于 5nm时，才能使含有一个 Sb原子的 Si原子柱在 Z-衬度像中所成 的
像点比纯 Si原子柱所成像点亮度高 25%。也就是说，如果样品厚度大于几个纳米的话， 用
Z-衬度像定量分析杂质含量将产生较大误差。Voyles 等人因而舍弃传统的离子减薄方 法，
转而采用化学-机械抛光的手段制备电镜样品，并腐蚀掉样品表面的氧化层。Z-衬度像 是在
一台 200kV JEOL 2010F-ARP STEM中使用小于 2Å的电子束扫描获得的。经过一定的 图像
处理并与模拟相结合，最终可以辨别出 Si基体中那些仅含一到两个 Sb掺杂原子的 Si原 子
柱。进一步通过点算一定面积内的 Sb原子个数得出了 Sb在 Si中掺杂浓度[66]。可以预见的
是，如果将这种改进的技术用于界面成分的定量分析，必可得出既有直观原子结构又有 极
精确含量分布的最佳结果。 
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