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Einleitung

Eigenschaften wie Verschlei- und Oxidationsbesténdigkeit oder Harte von technischen
Bauteilen werden heutzutage vielfach durch diinne Beschichtungen des Bauteils mit
einem Material mit den gewiinschten Eigenschaften beeinflufit. Metallische Schichtsy-
steme mit Schichtdicken im Nanometerbereich werden technologisch zunehmend inte-
ressanter und finden durch die stetige Verkleinerung der Strukturbreiten in der Halb-
leiterindustrie bereits schon vielfach Anwendung. Kontaktierungen von Halbleiterbau-
elementen, Lesekopfe fiir Computerfestplatten, beruhend auf dem sogenannten ,,Giant
Magneto-Resistance Effekt“ (GMR), sind nur zwei, meist unerkannte Beispiele fiir sol-
che Anwendungen aus dem téglichen Leben.

Von entscheidender Bedeutung fiir die physikalischen Eigenschaften dieser Schicht-
systeme ist die Interreaktion, die Wechselwirkung der Komponenten untereinander. Dif-
fusionsmodelle, die von einem thermodynamischen quasi-Gleichgewicht ausgehen, sa-
gen voraus, daf} sich alle intermetallischen Phasen des Gleichgewichtsphasendiagramms
withrend der Interreaktion gleichzeitig bilden [I]. Die groen Konzentrationsgradienten
an den Grenzflachen der Schichtsysteme stellen allerdings einen Zustand dar, an dem
sich das Interreaktionspaar weit weg vom thermodynamischen Gleichgewicht befindet.
Experimentell wird zu Beginn der Interreaktion die Bildung nur einer intermetallischen
Phase beobachtet. Die Entdeckung der Festkérperamorphisierungsreaktion [2, 3] hat
gezeigt, daf es vor der Bildung der ersten Gleichgewichtsphase in bestimmten Féllen
auch zur Bildung metastabiler oder amorpher Phasen kommt. Die Auswahl der ersten
sich bildenden Phase und der Verlauf der Bildungssequenz kann erheblichen Einfluf3
auf die Eigenschaften des Materials haben. Zur Beschreibung dieser Friihstadien der
Interreaktion wurden verschiedene theoretische Modelle entwickelt. Sie beriicksichtigen
kinetische Hemmungen fiir den Atomtransport iiber die Grenzflache [4], 5] und auch den
Atomtransport in Korn- und Grenzflichen[6, [7]. Die charakteristische Léngenskala fiir
die Friihstadien der Interreaktion ist nur wenige Nanometer groff. Daraus resultiert
das Hauptproblem der Verifizierung dieser Modelle. Fiir die experimentelle Untersu-
chung der Friihstadien der Interreaktion wird eine chemisch quantitative, rdumlich

hochauflésende Analysemethode benétigt.
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Die Tomographische Atomsonde (TAP), eine Weiterentwicklung der Atomsonde an
Feldionenmikroskopen, ermoglicht, dank ihres ortsauflésenden Detektors, solch che-
misch quantitative Untersuchungen auf Nanometerldngenskalen und ist somit préade-
stiniert fiir die Untersuchung der Friihstadien der Interreaktion. Ein oft betrachtetes
Modellsystem fiir die Untersuchung der Interreaktion ist das System Al/Ni [§]. Bisheri-
ge Untersuchungen am System Al/Ni wurden mit Methoden wie Differential Scanning
Calorimetry (DSC) und Rontgenbeugung durchgefiihrt, denen die raumliche Auflésung
fehlt, um Prozesse auf Nanometerldngenskala direkt nachzuweisen. In der jiingeren Li-
teratur finden sich widerspriichliche Berichte iiber die Frithstadien der Interreaktion im
System Al/Ni. Mégliche Vorlauferreaktionen [9, [10] vor der Bildung der ersten Gleich-
gewichtsphase werden genauso berichtet, wie die Beobachtung einer bloflen Durchmi-
schung der Grenzfliche vor der Gleichgewichtsphasenbildung [11]. Die Methode TAP
ermoglicht es, die kontrovers diskutierten Friihstadien der Interreaktion im System
Al/Ni mit dieser Arbeit zum ersten Mal mit einer chemisch quantitativen, rdumlich
hochauflésenden Methode zu untersuchen.

Die vorliegende Arbeit gliedert sich in fiinf Kapitel. In Kapitel eins wird ein Uber-
blick iiber die bereits angesprochenen aktuell diskutierten Modellvorstellungen der In-
terreaktion gegeben. Experimentelle Ergebnisse, die aus der Literatur zur Interreaktion
im System Al-Ni bekannt sind, werden vorgestellt. Die widerspriichlichen Beobachtun-
gen in den Frithstadien der Interreaktion im System Al/Ni, die die Motivation fiir die
TAP-Untersuchungen dieser Arbeit darstellen, werden herausgearbeitet.

In Kapitel zwei werden die verwendeten experimentellen Methoden vorgestellt. Der
experimentell anspruchsvollste Teil einer TAP-Untersuchung ist die Probenpraparati-
on. Da die theoretischen Modelle der Interreaktion einen EinfluB8 der Mikrostruktur
der Ausgangsprobe auf die Phasenselektion vermuten lassen, werden in dieser Arbeit
zwei verschieden Verfahren, die Elektronenstrahlverdampfung und die Sputterdeposi-
tion, zur Erzeugung von Schichtsystemproben fiir die TAP-Analyse verwendet. Durch
Wahl unterschiedlicher Substrate und Depositionsraten konnen so Proben unterschied-
licher Mikrostruktur prapariert werden. Die Auswertung der gewonnen TAP-Mefidaten
erfolgt mit Hilfe der Softwarebibliothek AVS5. Im Anschluf an die Beschreibung der
Praparationsverfahren werden die verwendeten Auswertetechniken erlautert. Das TAP
ermoglicht zwar eine chemisch quantitative Analyse auf Nanometerléingenskalen, auf-

grund der begrenzten rdumlichen Auflésung, ist es aber in der Regel nicht moglich,
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Informationen iiber kristallographische Strukturen aus den TAP-Mefdaten zu gewin-
nen. Fiir die Strukturbestimmung miissen daher vergleichende Analysen mit komple-
mentéren Untersuchungsmethoden durchgefiithrt werden. Das Kapitel zwei schliefit da-
her mit einer kurzen Beschreibung der Herstellung von Al/Ni-Querschnittspraparate
fiir vergleichende Analysen an Transmissionselektronenmikroskopen (TEM).

Kapitel drei ist der Beschreibung der Ergebnisse der TAP-Analysen an Proben bei-
der Mikrostrukturen und verschiedener Warmebehandlungsstufen gewidmet. In Ka-
pitel vier werden Ergebnisse vergleichender Hochauflosungs-TEM (HREM) Analysen
an Al/Ni-Schicht Querschnittsproben beschrieben. Eine vergleichende Diskussion und
Interpretation der gewonnenen Mefidaten erfolgt in Kapitel fiinf. Im Rahmen dieser
Diskussion werden die experimentellen Ergebnisse in einen qualitativen Bezug zu den
anfinglich diskutierten theoretischen Modellvorstellungen gesetzt. AbschlieBend wer-

den die Ergebnisse der Arbeit zusammengefasst.



Kapitel 1

Materialphysikalischer Hintergrund

Die Friihstadien der Interreaktion zweier Metalle eines mischenden bindren Systems
zeichnen sich insbesondere dadurch aus, dafl sich zu Beginn der Interreaktion nicht al-
le intermetallischen Phasen bilden, die das zugehorige Gleichgewichtsphasendiagramm
vorhersagt. Stattdessen wird zunichst nur eine Phase gebildet, die weiteren Phasen fol-
gen als Sequenz in spéteren Reaktionsschritten. Der genaue Mechanismus, welcher zu
solch einer Phasenauswahl fiithrt, ist noch nicht bekannt. Im Folgenden wird ein Uber-
blick iiber einige Modelle der Interreaktion gegeben, um zu zeigen, welche Parameter
experimentell bestimmt werden miissen, um eine theoretische Beschreibung der Pha-
senselektion zu ermdoglichen. Dies beginnt mit einer rein kinetischen Beschreibung bis
hin zu einem Modell, welches Grenzflichenreaktionen im Verhéltnis zu Grenzflachen-

diffusion aus thermodynamischer Sicht betrachtet.

1.1 Interreaktion und Phasenbildung

1.1.1 Kinetische Modelle

Die frithen Modelle zur Interdiffusion und Phasenbildung gehen von einem eindimensio-
nalen Lagenwachstum aus. Das Wachstum der Phasen wird damit zu einem kinetischen
Problem, bei dem der Antransport einer Komponente durch die neu gebildete Phase
zur Reaktionsgrenzfliche betrachtet werden mufl. Kidson [12] [I] beschreibt das Pha-
senwachstum in einem n-phasigem System, indem er mit Hilfe des ersten Fickschen

Gesetzes B¢

Jj= —Da—x (1.1)
Aussagen iiber die Positionen der Grenzflichen in der Diffusionszone als Funktion der
Zeit und der Temperatur trifft. Dieses Gesetz (Gl besagt, dafl der Materiestrom
j iiber eine bestimmte Flédche in einer bestimmten Zeit proportional zum Konzentra-
tionsgradienten ist. Die Proportionalitdtskonstante D ist der Diffusionskoeffizient, bzw.

im Falle einer intermetallischen Phase der Interdiffusionskoeflizient. Fiir die Breite z;
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der i-ten Phase ergibt sich ein parabolisches Wachstumsgesetz:
x; = BVt (1.2)

In die positiven Koeffizienten B; gehen mafigeblich ein die Interdiffusionkoeffizienten
der beiden benachbarten Phasen D, und D; ; sowie der der Phase selbst D;. Kidson
erklart das Fehlen mancher Phasen in Interdiffusionsexperimenten nun dadurch, dafl
die Interdiffusionskoeffizienten um Groflenordnungen voneinander abweichen kénnen.
Ist D; im Vergleich zu den benachbarten Interdiffusionskoeffizienten sehr klein, so wird
auch B; sehr klein und die i-te Phase nimmt eine nicht beobachtbare Breite an.

Im Modell von Kidson wird die Entwicklung der Phasenbreiten, ausgehend von
einem Punkt, an dem alle Phasen, wenn auch zu klein fiir die Beobachtung trotzdem
bereits vorhanden sind, beschrieben. Damit ist das Modell prinzipiell weder in der Lage
zu beschreiben, welches die erste gebildete Phase in den Friihstadien der Interreaktion
ist, noch kann das Auftreten etwaiger transienter oder metastabiler Phasen erklirt

werden. Denn geht man von einem konstanten Strom iiber eine Phase i aus, so folgt

aus Gl. [LL1 .
Ji X — (1.3)

i

Ein Verschwinden dieser Phase ¢ wiirde unphysikalischer Weise bedeuten:
r; — 0= j; — o0 (1.4)

Experimentell werden aber in den Friihstadien der Interreaktion durchaus meta-
stabile Phasenbildungen oder Amorphisierungen beobachtet. Ein beriihmtes Beispiel-
system fiir letzteres ist die Festkorperamorphisierung in Ni/Zr [2 3].

Zur Beschreibung des Wachstums von Oxidschichten auf Silizium schlugen Deal und
Grove[I3] sogenannte Grenzflachenreaktionsbarrieren vor, die den Atomtransport iiber
die Grenzfliche hinweg hemmen. Eine Weiterentwicklung und Verallgemeinerung auf
die Interreaktion in einem binéren System ist als Modell von Gosele und Tu bekannt
[4, 5].

In diesem Modell werden zwei verschiedene Mechanismen betrachtet, die zur Pha-

senbildung beitragen.

1. Wie schon im Modell von Kidson wird die Diffusion einer Komponente durch die
neu gebildete intermetallische Phase an die Grenzfliache, an der die Bildung der
Phase stattfindet, betrachtet.
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2. Desweiteren wird der Transport der Atome iiber die Grenzfliche hinweg beschrie-
ben. Hier kann es durch die bereits erwéhnten Grenzflichenreaktionsbarrieren zu
einer Verhinderung der Einstellung der Gleichgewichtskonzentrationen kommen.
Aus dieser Abweichung der Konzentrationen an den Grenzflichen vom Gleichge-

wichtswert resultieren treibende Kriifte fiir den Atomtransport iiber die Grenz-

flache.

Je nach dem ob der erste, bzw. zweite Mechanismus der kinetisch limitierende Prozef3
ist, spricht man entweder von diffusionskontrolliertem oder grenzflichenkontrolliertem
Wachstum. In Abbildung ist der Konzentrationsverlauf eines binédren Reaktions-
paars AB mit einer intermetallischen Phase AgB mit und ohne Grenzflachenreaktions-
barrieren schematisch dargestellt. Dieses Modell lasst sich spéter auf n intermetallische
Phasen erweitern. Zur Vereinfachung wird in den terminierenden Randphasen eine
verschwindende Loslichkeit fiir das jeweils andere Element angenommen. Die Phasen-
breite x5 wird im Modell von Gosele und Tu wie auch schon bei Kidson als Differenz
der Position benachbarter Phasengrenzflichen .3 — 23, definiert und mit Hilfe des 1.
Fickschen Gesetzes bestimmt. Dazu werden die Anderungen der Positionen der Pha-
sengrenzflichen x,5 und xs, (Bezeichnungen s. Abb. betrachtet. In der folgenden
Rechnung wird der Interdiffusionskoeffizient Dy als konzentrationsunabhingig ange-

nomimen.
dx dC z dC
eq aff _ rveq By _
(Cofy = Csa) =2 = Dy (dw >@a und (G, = C55) “ = ~D; (dx )m (1.5)

Dabei bezeichnet C' die Konzentration der A-Atome in der Phase AzB. Die angespro-
chenen Grenzfléchenreaktionsbarrieren gehen in Form von Reaktionskonstanten x;; in

den FluB j3 an den Grenzflachen ein:

Js = ke (C5h = Caa)  und g = kg, (Cha — CF) (1.6)
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Innerhalb der neuen Phase wird ein konstanter Flufl angenommen. Es ergibt sich damit

aus dem 1. Fickschen Gesetz:

| e, dc Cl — Clan
js = —Ds (dx) = —Dg (dx) =—Ds 79{}7/6 (1.7)
Ba By B

Lost man die Gleichung (1.5) nach dxg,/dt — dz,p/dt auf und setzt Gleichung (1.7)

ein, so erhilt man als Ausdruck fiir die Anderung der Phasenbreite x4:

= c -+ c Js (18)
dt Coh— Csa  Cpy— C5
Aus Gleichung ([1.6) und (1.7)) ergibt sich fiir den Fluf§ jg:
, ACH k!
JB = : fgff (1.9)
L+zp D
Mit:
1 1 1 eq eq eq
—F =t und ACH = CF, - CF (1.10)
7 R

Setzt man Gleichung ((1.9) in Gleichung (|1.8]) ein, so folgt:

dzs

o (1.11)

1
mﬂn;ff

Dg

= Gﬁj@ = GﬁAOEqHEff :

Betrachtet man nun den vereinfachenden Fall, daf§ die Phase AszB nur einen engen
Homogenitétsbereich hat, so kann man Cjp, und Cjs, als nahezu gleich ansehen. Damit
wird Gz zu einer Konstanten, die von den Zusammensetzungen der drei betrachteten
Phasen abhéngt. Fiir den Fall, daB c,p — ¢, > 3, — caa gilt, ist sie vollstandig durch
das Phasendiagramm bestimmt. Um weitere Aussagen iiber das zeitliche Verhalten der

Phasenbreite x4 treffen zu kénnen, wird eine kritische Dicke xj; eingefiihrt.

Ds
Ty = —FF 1.12
B R;ff ( )
Eingesetzt in Gleichung (1.11]) folgt damit:
dzs eq eff . x
dIﬁ e 1 . *

Fiir das zeitliche Wachstumsverhalten der Phasenbreite x5 folgt daraus:
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rgoct  fir xp << g (1.15)
zgx vVt fir x> ) (1.16)

Das parabolische Verhalten aus Gleichung entspricht der Beschreibung des
Modells von Kidson (s. Gleichung (1.2)). Das Problem des Modells von Kidson von
unendlich hohen Transportraten bei gegen Null gehenden Phasenbreiten wurde in dem
Modell von Gosele und Tu durch das Einfiihren der Grenzflichenreaktionsbarrieren
gelost. Sie fithren auch fiir 3 — 0 zu einem endlichen Strom jg (s. Gleichung . Aus
den Gleichungen und wird ersichtlich, daf} jede Phasenbildung zunéchst
grenzflichenkontrolliert beginnt und ab einer kritischen Dicke z} in diffusionskontrol-
liertes Wachstum umschlagt.

Gosele und Tu gelang der entscheidende Fortschritt das Modell der Grenzflachen-
reaktionsbarrieren auf mehrere intermetallische Phase zu verallgemeinern. Wie sich
zeigen wird, ist dies insbesondere interessant, weil das Modell damit Aussagen iiber
eine Phasenselektion zuldfit. Um dies zu erldutern, wird der Fall zweier Phasen AgB
und A, B zwischen zwei Randphasen A,B und As;B betrachtet. Der Ubersichtlichkeit
halber wird wieder eine verschwindende Loslichkeit des jeweils anderen Elements in den
terminierenden Randphasen angenommen. In diesem rein kinetischen Modell werden
etwaige Keimbildungsbarrieren vernachlassigt, es wird daher davon ausgegangen, daf}
zuniichst beide intermetallischen Phasen vorhanden sind. Analog zu Gleichung

erhélt man fiir die Phasenbreiten der - und ~-Phase:

dl"/g

W = Gﬁjﬁ - Gﬁvjv (1'17)
dzx ) .
7; = G,Jy — GypJp (1.18)

Die Fliisse js und j, sind dabei die positiven Diffusionstréme in den bezeichneten
Phasen. Die Konstanten Gg, G, G und G. 3 beschreiben wieder die Gleichgewichts-
konzentrationsdnderung an den Grenzflichen. Aus Gleichung (|1.9)) folgt:

NG,
Js = iiﬁﬁgff (1.19)
1+ =5~
B
ACHR
= (1.20)

ef
Ty Ky

1+ =5
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AB wéchst
AB schrumpft

—_ Gy
2~ q
AﬁB wachst
A,B wachst . . .
s Abbildung 1.2: Zur Erklarung der Phasenselektion
r =G—B nach Gosele und Tu. Nur innerhalb des Bereiches
’ r1 < r < re konnen beide Phasen existieren.
AB SCh rumpft AuBlerhalb diese Bereiches bedeutet das Schrum-
AB wachst

pfen einer Phase, dafl sie im realen Diffusionsex-
periment gar nicht erst gebildet wird.

Aus den Gleichungen (|1.17] - [1.20]) lassen sich Bedingungen fiir die Phasenselektion
ableiten. Notwendige Bedingung fiir das Wachstum einer Phase ist, dafl dx/dt > 0 gilt.

Definiert man ein Verhéltnis r der Fliisse jz und j,:

Jg

roi= = 1.21
i (1.21)
so wird Gleichung (1.17)) zu:
drg gs _ Goy\ _ Gy
2 Ga [T s Ga = 222 1.22
dt j’Y B (]"/ G,@ -]7 Oﬂ r Gﬁ ( )
>
Analog ergibt sich fiir die y-Phase:
dr, . G,

Abhéngig vom Verhéltnis r sind nun drei verschiedene Situationen mdoglich (vgl. Ab-
bildung[1.2). Die Grenzwerte 1y = G,/Gg und 1, = G, /G5 der drei Bereiche hingen
von den Zusammensetzungen der betrachteten Phasen ab. Nur innerhalb des Bereiches
ry < r < ro konnen beide Phasen existieren. Das Schrumpfen einer Phase bedeu-
tet, dafl sich diese Phase in einem realen Diffusionsexperiment, bei dem diese Phase
nicht, wie hier zunéchst angenommen, zu Beginn bereits existiert, gar nicht bilden
wird. Die Bildung der betreffenden Phase wird durch Grenzflichenreaktionsbarrieren
unterdriickt.

Die Verifizierung des Modells von Gosele und Tu gestaltet sich schwierig, da die
Reaktionskonstanten k;;, die aus den Grenzflachenreaktionsbarrieren resultieren, und
die Abweichungen der Konzentrationen vom Gleichgewichtswert an den Phasengrenzen

experimentell nur duBlerst schwer zuginglich sind.



KAPITEL 1. MATERIALPHYSIKALISCHER HINTERGRUND 12

Power (arbitrary unils )

. . ] Abbildung 1.3: Zur heterogenen Keimbildung
500 600 700 800 900 in Grenzflaichen. DSC-MeBkurve aufgenom-
Tamparatug {K) men an Nb/Al Vielfachschichten[15]

1.1.2 Keimbildung

In den bisher betrachteten kinetischen Modellen ist die Keimbildung der neuen Pro-
duktphase vernachléssigt worden. Dies ist dadurch gerechtfertigt worden, dafl bei zwei
mischenden Interreaktionspartnern die treibenden Kréfte, resultierend aus den grofien
Konzentrationsgradienten an der Grenzfliche, so grof sind, dal Keimbildungsprozesse
keinen behindernden Einflufl auf die Reaktion haben[14].

Differential Scanning Calorimetry (DSC)-Untersuchungen an mehreren metallischen
Interreaktionspaaren haben aber die Existenz und den Einflufl von heterogener Keimbil-
dung auf den Interreaktionsprozef aufgezeigt. Coffey et al.[15] haben im System Nb/Al
in den DSC-Messkurven zwei klar voneinander getrennte exotherme Signale gefunden,
obwohl mit vergleichenden Rontgenanalysen nur eine einzige Produktphase identifi-
ziert worden ist. Ganz &hnliche Ergebnisse sind fiir das System Al/Ni[I1], Ti/Al[16],
Nb/Al [16] berichtet worden. In Abb. ist eine DSC-MeBlkurve dargestellt, die an
Nb/Al-Vielfachschichten aufgenommen worden ist [I5]. Coffey et al. [I5] schreiben
den ersten der beiden exothermen Peaks im Thermogramm der DSC-Untersuchungen
einem lateralem Zusammenwachsen mehrerer Keime in der Grenzflache zwischen den

beiden Reaktanden zu einer geschlossenen Lage zu. Erst wenn dies geschehen ist, folgt
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nach Coffeys Interpretation ein Wachstum der Produktphase durch Lagenwachstum
senkrecht zur Grenzflache, was sich im Thermogramm durch den zweiten exothermen
Peak bemerkbar macht. Diese experimentellen Befunde stehen im Widerspruch zu der
Annahme, dafl die treibenden Kréfte an der Grenzfliche so grofl sind, dafl es keine
Keimbildungsschwierigkeiten geben sollte. Die angesprochenen DSC-Untersuchungen
weisen darauf hin, daf§ die mittlere Dichte der Keimbildungszentren deutlich geringer
als angenommen ist und es so zunéchst zu einem zweidimensionalen Zusammenwach-
sen der Produktphase kommt. Auf diese Weise ist gezeigt worden gezeigt, dafl Keim-
bildungsprozesse in die theoretischen Betrachtungen der Interreaktion miteinbezogen
werden miissen.

Anhand von thermodynamischen Argumenten haben Desré und Yavari [I7] und
Gusak [18] aufbauend auf fritheren Arbeiten von Gusak et al. [19] gezeigt, dafi es zu
einer Reduzierung der treibenden Krifte fiir die Keimbildung bis hin zum voélligen
Verschwinden der Kréfte kommen kann, wenn sich scharfe Konzentrationsgradienten
im Bereich der Durchmischung zweier Reaktanden ausbilden. Im weiteren Verlauf der
Diffusion verbreitert sich der Bereich der Durchmischung, die Gradienten werden fla-
cher und die treibenden Krifte fiir die Keimbildung werden wieder hergestellt. Das
ganze Konzept dieser kritischen Gradienten, oberhalb derer es zu keiner Keimbildung
mehr kommen kann, hingt allerdings stark von der Form und den FEigenschaften der
betreffenden Keime ab. Dieser Umstand wird von den gleichen Autoren spéter erneut
aufgegriffen, wo sie zeigen, dafl die Existenz eines kritischen Gradienten, welcher vor
der Keimbildung iiberschritten werden muf}, abhéngt vom genauen Mechanismus der
Bildung des betreffenden Keims [20].

Allen Modellen, die bislang vorgestellt wurden, ist gemein, dafl sie lediglich den
atomaren Transport iiber Grenzflichen hinweg betrachten. Ein Transportmodell, wel-
ches von Coffey und Barmak [0, [7] vorgeschlagen wurde, betrachtet nicht nur den
Atomtransport iiber eine Korn- bzw. Phasengrenze hinweg, sondern auch den late-
ralen Atomtransport in der Ebene der Grenzfliche. Die treibenden Kréifte werden in
diesem Modell als Gradienten der chemischen Potentiale aller beteiligten Atomsorten
beschrieben. Der Flu8 J, einer Atomsorte A in Richtung z ergibt sich dann aus dem

Gradienten des chemischen Potentials p14 und der Mobilitat M 4:

diia
Jag=—My- —— 1.24
4= My (1.24)

Wird zunéchst nur der Transport {iber eine Grenzflache zwischen zwei Phasen o und (3
hinweg betrachtet, so ergibt sich die treibende Kraft fiir den Atomtransport der Sorte

A aus der Differenz der chemischen Potentiale in den beiden Phasen. Die atomare
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FluBidichte iiber die Grenzfliche von der a-Phase in die §-Phase ergibt sich aus:

I =137 (s = i) (1.25)

Der Faktor T' X*ﬁ ist ein kinetischer Koeffizient, &hnlich den Reaktionskonstanten x;; aus
Gl in den Ausfithrungen zu dem Modell von Gésele und Tu. Fiir den umgekehrten
Fluf§ der B Atomen von der -Phase in die a-Phase 148t sich ein analoger Ausdruck
aufstellen.

Fiir den atomaren Transport in der Grenzfliche werden eigene Flufigleichungen

aufgestellt.

dut
vy I A
ml . 1.26
Ja AT ( )

Mit pfy wird dabei das chemische Potential der A-Atome in der Grenzfliche sowie
mit m’ ihre Beweglichkeit bezeichnet. Betrachtet man nun beide Transportprozesse
gleichzeitig, so ist der Fluf3 iiber die Grenzflache hinweg nicht mehr notwendigerweise
erhalten und Gl. verliert ihre Giiltigkeit. Vielmehr mufl nun unterschieden werden
zwischen einer FluBdichte J§ ' aus der a-Phase in die Grenzfliche hinein und einer

zweiten FluBdichte J ™ aus der Grenzfliche heraus in die 3-Phase.

J5 =T s y) — ph(z,y)] (1.27)
e TN RN ETACHEN]

Die Verbindung beider Transportprozesse ergibt sich aus der Differenz der beiden Fluf3-
dichten J§ ! und Jfl_ﬁ . Der FluB iiber die Grenzfléche hinweg ist zwar nicht mehr er-
halten, da die Grenzflichen in diesem Modell aber als rein zweidimensional angesehen
werden, konnen sie kein Volumen besitzen. Fiir ein Fldchenelement der Grenzflache ist
daher die Summe der lateralen und transversalen Fliisse Null.

dj’
R R (1.28)

Abbildung [1.4] veranschaulicht diesen Zusammenhang. Zur Vereinfachung wird dabei
angenommen, daf} die x und y Abhéngigkeiten der p’ gleich sind und der Parameter
x ausreicht um die Position in der Ebene zu beschreiben. Gleichung [1.2§] ergibt mit
den Gleichungen [1.27] und [I.26] eine Differentialgleichung, die fiir die Definition der

chemischen Potentiale der Grenzfliche pf, verwendet werden kann:

Py o T T’ pa@) T+ ()T

1.29
dx? 4 ml, mi, (1.29)
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@ phase above

! Abbildung 1.4: Schematische Dar-
-8 stellung eines Fléchenelements einer
A Grenzfliche, fiir das der atomare Fluf3
erhalten sein mu8.[7]

f phase below

Gleichung[1.29]ist nicht explizit zeitabhéingig, sondern die Zeitabhéngigkeit ist implizit
durch die konzentrationsabhingigen und damit zeitabhéngigen chemischen Potentia-
len % (2) und 45 () der angrenzenden Phasen gegeben. Andern sich die Zusammen-
setzungen der Phasen mit der Zeit, so d&ndern sich auch die chemischen Potentiale.
Durch Festlegen der Potentialfunktionen p%(z) und p(x) auf konstante Werte kann
der Ausgangszustand beschrieben werden. In diesem Fall findet sich bei der Losung der
Differentialgleichung eine charakteristische Lange L 4, die die Lénge in der Grenzfliache
beschreibt, iiber die das chemische Potential pf, der Atomsorte A in der Grenzfliche
abfallt. In die Grole L 4 gehen die kinetischen Faktoren aus den Gleichungen [1.27]sowie

die Mobilitit m/ der Atome A in der Grenzfliche ein:

I

mA
Ly=,——2 1.30
4 e (1.30)

Anschaulich beschreibt die Grofle Ly die Lénge, iiber die aufgrund des abfallenden
chemischen Potentials p/) ein lateraler Atomtransport in der Ebene der Grenzfliche
gegeniiber dem Transport iiber die Grenzflache hinweg vorherrscht und dadurch eine
weitere Keimbildung in der Grenzflache verhindert wird. Dieser Zusammenhang ist in
Abb. schematisch dargestellt.

Kommt es in einer Grenzflédche zu einer heterogenen Keimbildung, so kann in geeig-
neten Systemen die charakteristische Lénge L in der Mikrostruktur der Produktphase
wiedergefunden werden. Denn hat sich ein Keim gebildet, so iiberwiegt in einem Be-
reich der Lange L um diesen Keim in der Grenzfliche die Grenzflichendiffusion, d.h.
der Keim wirkt als eine Art Senke und verhindert so eine weitere Keimbildung in die-

sem Bereich. Nachdem sich aus den heterogen gebildeten Keimen eine geschlossene



KAPITEL 1. MATERIALPHYSIKALISCHER HINTERGRUND 16

A ' Transport in : Keimbildung
: Grenzflache | moglich
2 < 2

Abbildung 1.5: Zur Veranschaulichung der

M%{ charakteristischen Lénge L4 aus dem Mo-
dell von Coffey und Barmak. L4 beschreibt
die Lénge, iiber die der atomare Transport

P in der Grenzfliche vorherrscht und weitere
X

Keimbildung in der Grenzfliche verhindern
I—A kann.

—>

Lage der Produktphase in der Grenzflache gebildet hat, sollte die mittlere Korngrofie
der Produktphase der Léinge L entsprechen, vorausgesetzt, dafl die Dichte der Keim-
bildungszentren in der Grenzfliiche vor der Reaktion gréfier als 1/L? gewesen ist.

Aus den chemischen Potentialen p! in der Grenzfliche leiten Coffey und Barmak
eine , Freie Enthalpiekurve der Grenzflache“ ab. Diese , Freie Enthalpiekurve der Grenz-
flache® kann aufgetragen gegen die Zusammensetzung, aufgrund von groflen Unterschie-
den der Diffusionskoeffizienten in den beiden begrenzenden Phasen, stark asymmetrisch
sein. Es wird gezeigt, dafl das chemische Potential und damit die freie Enthalpie in der
Grenzflache deutlich kleiner ist als es die hohen Konzentrationsunterschiede erwarten
lassen wiirden. Die treibenden Kréfte fiir die Keimbildung einer Produktphase werden
dadurch soweit abgesenkt, dafl eine homogene Keimbildung auf der gesamten Breite

der Phasengrenzflache nicht moglich ist.

1.1.3 Empirische Regeln

Der Mechanismus der Phasenselektion in den Frithstadien der Interreaktion ist noch

nicht genau bekannt. Da in die beschriebenen Modelle jeweils eine grofle Zahl von, zum
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Teil experimentell nur &uferst schwer zugénglichen, Parametern einflieen, ist eine Vor-
hersage der Phasenbildungssequenz nicht sicher moglich. In Ermangelung solcher theo-
retischen Vorhersagen sind einige Regeln entwickelt worden, die einzig auf empirisch
gut ermittelbaren Daten, wie dem Gleichgewichtsphasendiagramm, beruhen.

Eine der ersten empirischen Regeln ist die von Walser und Bené [21]. Fiir die Be-
schreibung der Metal / Silizid-Bildung aufgestellt, geht sie von der Annahme aus,
daB sich bei einer Warmebehandlung des Reaktionspaares an der Grenzfliche eine Zo-
ne mit der Zusammensetzung des tiefsten Eutektikums einstellt, da man bei dieser
Zusammensetzung aufgrund der grofiten Mobilitét die effektivste Durchmischung der
Grenzflache erwartet. Geméaf3 der Regel von Walser und Bené bildet sich jeweils die sta-
bilste, kongruent schmelzende Phase als erste Gleichgewichtsphase, die am dichtesten
an der Zusammensetzung des tiefsten Eutektikums liegt.

Eine erfolgreiche Erweiterung der Regel von Walser und Bené auf Metall / Metall-
Systeme stellt die Regel von Pretorius [22], 23] dar. Pretorius beriicksichtigt in seiner
Regel die thermodynamische Komponente der treibenden Kraft fiir die Keimbildung
einer bestimmten Phase. Dazu wird die sogenannte effektive Bildungsenthalpie AH’
betrachtet. AH’ wird aus Bildungsenthalpie AH° der intermetallischen Phase wie folgt
bestimmt:

AH = AHOZ!L (1.31)

Cp
Wobei ¢, die stéchiometrische Zusammensetzung der Phase und ¢y die tatséchliche
Zusammensetzung in der interdiffundierten Grenzfliche bezeichnet. Anschaulich ist der
Quotient in Gleichung , der in die Phase umwandelbare Volumenbruchteil. Die
Konstruktion der effektiven Bildungsenthalpien ist fiir das in dieser Arbeit untersuchte
System Al/Ni in Abbildung gegeben. Genau wie Walser und Bené betrachtet
auch Pretorius die Zusammensetzung des tiefsten Eutektikums. Die Phase, welche an
dieser Zusammensetzung die grofite effektive Enthalpie und somit die grofite treibende
Kraft fiir eine Keimbildung hat, ist nach der Regel von Pretorius die erste Phase, die
gebildet wird. Die Bildungssequenz der weiteren Phasen ergibt sich dann als Reihe
absteigender effektiver Bildungsenthalpien. Anstelle nur der Bildungsenthalpie AHY
miifite fiir die Festlegung der grofiten treibenden Kraft eigentlich die freie Enthalpie
AG® = AH? —TAS° betrachtet werden. Da es sich hier aber um Festkorperreaktionen
handelt, darf der entropische Term vernachléssigt werden. Als Bildungssequenz der

Gleichgewichtsphasen fiir das System Al/Ni ergibt sich mit der Regel von Pretorius
(vgl. Abbildung [1.6)):
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Abbildung 1.6: Diagramm der ef-
, fektiven Bildungsenthalpien nach
0 20 40 60 80 100 Pretorius und Gleichgewichtspha-

Al _ N sendiagramm fiir das System
ATOMIC “%Ni AI/NI [22]

An dieser Stelle wird auch der grofie Unterschied zur Regel von Walser und Bené
deutlich, da es sich bei NiAl3 um eine nicht kongruent schmelzende Phase handelt,
die in dem Modell von Walser und Bené formal nicht erfalt wird. Mit dem Modell
von Pretorius ist fiir sehr viele bindre metallische Systeme eine Phasenbildungssequenz
vorausgesagt worden, die dann auch experimentell bestétigt worden ist [23]. Mogliche
metastabile oder amorphe Phasen, die sich noch vor der ersten Gleichgewichtsphase
bilden, so wie man sie z.B. in Ni/Zr [2] oder Fe/Zr [24] 25] beobachtet hat, werden von

dem Modell von Pretorius allerdings nicht erfafit.

1.2 Das System Al/Ni

Die intermetallischen Phasen des Systems Al/Ni finden in verschiedensten technischen
Anwendungen Verwendung. NizAl ist die Basis fiir hochtemperaturfeste Werkstoffe[20],
wéhrend die aluminiumreicheren Phasen bei diesen sogenannten Ni Basissuperlegie-
rungen als Oxidationsschutzschichten eingesetzt werden[27]. Die B2 NiAl-Phase wird
in der ITI-V Halbleiterindustrie als Kontaktierungsmaterial verwendet, da sie sich auf-
grund geringer Gitterfehlpassung epitaktisch auf GaAs aufbringen 148t [28]. Abbildung
zeigt das Gleichgewichtsphasendiagrammm mit fiinf intermetallischen Phasen. Eine
Reihe von fritheren Arbeiten, die sich vor allem auf Rutherford Backscattering (RBS),
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Abbildung 1.7: Gleichgewichtsphasendiagramm des Systems Al/Ni nach Massalski [29]

Differential Scanning Calorimetry (DSC) und Rontgenbeugungs- (XRD) Untersuchun-
gen an planaren Vielfachschichtpaketen stiitzen, geben eine Phasenbildungssequenz der
Gleichgewichtsphasen von der Al reichen Seite, unter Auslassung der Phase Al3Nis,
hin zu Phasen hoheren Ni Gehaltes an [30)], [§, BT, B2, [11]. Diese Sequenz stimmt mit
der Sequenz iiberein, die nach dem Modell von Pretorius vorhergesagt worden ist (vgl.
Abschnitt . Die Einheitszellen der an dieser Sequenz beteiligten intermetallischen
Phasen des Systems Al/Ni sind in Abb. dargestellt. Beziiglich der Phase Al3Ni5 ist
man bislang davon ausgegangen, daf} sie aufgrund zu hoher Keimbildungsbarrieren in
einem Interdiffusionsexperiment nicht gebildet wird, stattdessen wird sie nur in Expe-
rimenten mit rasch abgeschreckten Proben beobachtet [33]. Dagegen berichten Farber
et al. in einer neueren Arbeit von Hinweisen auf die Bildung der Phae Al3Ni5 in einem
Diffusionsexperiment[34].

In der jiingeren Literatur befassen sich mehrere Untersuchungen am System Al/Ni
mit moglichen Vorlduferreaktion vor der Bildung der ersten Gleichgewichtsphase. Ma
et al. [IT] beobachten in DSC-Untersuchungen zwei exotherme Signale, die sie beide

der Bildung von NiAl3 zuschreiben. Ein derartiger zweistufiger Reaktionsverlauf ist
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b.) c.)

o

Aluminium  Nickel

Abbildung 1.8: Darstellung der kristallographischen Einheitszellen der intermetalli-
schen Phasen des Systems Al/Ni. a.) NiAl3 (D0y), b.) NigAls (D513), ¢.) NiAl (B2)
und d.) NigAl (L1y), dargestellt jeweils aus [123] Richtung.

bereits in Abschnitt beschrieben worden. Vor den beiden exothermen Signalen der
NiAl3-Bildung beobachten sie in den DSC-Kurven einen kontinuierlichen exothermen
Anstieg. Sie schreiben dies einer Durchmischung der Grenzfldche auf einer Lange von
bis zu 16 nm zu.

Im Gegensatz zu dieser breiten Durchmischung beobachten Edelstein et al.[35] in
gesputterten Vielfachschichten mit einer Doppelschichtdicke von mehr als 20 nm mit
Rontgenbeugungsexperimenten die metastabile 7 Phase (NigAlg) vor der Bildung von
NiAls.

Michaelsen et al. [9] haben DSC-, Elektronen- und Réntgenbeugungsexperimente
an Al/Ni Vielfachschichten der Doppelschichtdicke 10 und 20 nm von unterschiedlichen
Gesamtzusammensetzungen zwischen 48 und 88 at% Al durchgefiihrt. An den Vielfach-
schichten der unterschiedlichen Zusammensetzungen sind DSC-Untersuchungen vorge-
nommen worden. Bei hohen Aluminiumkonzentrationen hat sich ein Peak fiir die Bil-
dung der Phase NiAls gezeigt. Ein doppelter Peak, wie ihn Ma et al. [I1] beobachtet
haben, ist hier nicht registriert worden, da die Doppelschichtdicke der Vielfachschich-
ten nur 10 nm betragen hat. Auch bei Ma et al. ist schon ersichtlich geworden, dafl mit
abnehmender Doppelschichtdicke der Vielfachschichten die beiden Peaks in den DSC-
Kurven immer dichter ,,zusammenrutschen®. Bei einer Doppelschichtdicke von 10 nm
lassen sich die beiden Peaks nicht mehr getrennt auflosen. Abbildung[1.9]zeigt eine Serie
von DSC-Messungen an Vielfachschichten unterschiedlicher Gesamtzusammensetzung.
In den DSC-MeBkurven aus Abbildung [I.9]ist neben einer exothermen Tieftemperatur-
reaktion ein scharfes exothermes Signal zu erkennen, welches der Bildung von NiAl;

zugeschrieben wird. Bei einer Zusammensetzung der Vielfachschichten mit weniger als
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Abbildung 1.9: DSC-Messungen an
_______________________________ Ni/Al-Vielfachschichten —mit unter-
schiedlichen Gesamtzusammenset-
Ty zungen. Bei einer Gesamtzusammen-
. : . L setzung von 63 at% Al wird kein
300 400 500 600 700 800 .y, ihermes Signal fiir die Bildung der
Temperature (K) Phase NiAly mehr registriert. [9]

52 at.% Al

63 at% Al wird dieses exothermes Signal fiir die Bildung der Phase NiAl3 nicht mehr
beobachtet. Michaelsen et al. argumentieren so, daf§ fiir Gesamtkonzentrationen kleiner
als 63 at% Al das gesamte Aluminium in einer Tieftemperaturreaktion verbraucht wird
und es zu keiner NiAl3-Phasenbildung kommt. Daraus schliefen Michaelsen et al., daf3
sich vor der Bildung von NiAl3 eine Phase der Zusammensetzung Nis; Algz bildet. Zur
Identifikation der Kristallstruktur dieser 63 at% Al-Phase wurden Vielfachschichten
dieser Gesamtzusammensetzung im DSC ausgelagert und anschlieflend fiir das TEM
priapariert. Durchgefiihrte Elektronenbeugungen an diesen Vielfachschichten weisen auf
eine B2-Struktur hin.

Barmak et al. [36] beobachten in gesputterten Vielfachschichten ein unterschiedli-
ches Verhalten in Abhéngigkeit der Doppelschichtdicke. So beobachten sie an kleinen
Doppelschichtdicken eine B2 Phase und eine amorphe Phase bereits im as sputtered
Zustand. In Proben mit einer Doppelschichtdicke von mehr als 20 nm beobachten sie
wie Edelstein et al. die n-Phase NiyAlg.
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Aufgrund dieser unterschiedlichen Ergebnisse mutmaft K. Barmak [36], daf§ der
Grad der anfinglichen Durchmischung sowie die Mikrostruktur der Proben einen ent-
scheidenden Einflufl auf den Verlauf der Frithstadien der Interreaktion hat. Die typische
Langenskala dieser Prozesse ist nur wenige nm grof. Das grofle Interesse an den méogli-
chen Vorlauferreaktionen liegt darin begriindet, dafl diese transienten oder metasta-
bilen Phasen moglicherweise die treibenden Kréfte und somit die Phasenselektion der
Gleichgewichtsphasen bestimmen. Im Gegensatz zu den Methoden, die in den zitier-
ten Arbeiten benutzt worden sind, steht mit der Tomographischen Atomsonde (TAP),
die im folgenden Kapitel genauer beschrieben wird, eine Methode zur Verfiigung, die
chemisch quantitative Analysen auf Nanometerlingenskalen erlaubt. Die kontrovers
diskutierten Frithstadien der Interreaktion im System Al/Ni werden daher mit dieser
Arbeit zum ersten Mal mit einer chemisch quantitativen, raumlich héchstauflosenden
Methode untersucht.



Kapitel 2

Experimentelle Methoden

2.1 Tomographische Atomsonde (TAP)

In Abschnitt wurde aufgezeigt, dafl fiir die Untersuchung der Frithstadien der In-
terreaktion eines bindren Systems eine chemisch quantitative, raumlich hochauflésende
Analysemethode benétigt wird. Eine solche Analyse wird ermoglicht durch die Tomo-
graphische Atomsonde (TAP). Mit dieser Methode lassen sich leitende Proben von der
Form feinster Spitzen untersuchen, deren Kriimmungsradius am Apex etwa 50 - 100
nm betragt. Das TAP ist eine Weiterentwicklung des bekannten analytischen Feldio-
nenmikroskops. Ein analytisches Feldionenmikroskops besteht aus zwei Einheiten, dem
Feldionenmikroskop (FIM) und der Atomsonde (AS). Der Unterschied des TAPs zum
analytischen FIM besteht in der Detektortechnik der Atomsonde. Da das Prinzip eines
FIMs schon oft beschrieben worden ist, wird es hier nur kurz umrissen. Detailliertere
Beschreibungen finden sich z. B. in [37, 38, [39).

2.1.1 Feldionenmikroskop (FIM)

Das FIM ermoglicht die Abbildung der Oberfliche der spitzenformigen Probe mit ato-
marer Auflésung. Dazu wird die Spitze in einem Ultrahochvakuum (UHV) mit einem
Abstand von einigen cm einem lonenverstérker, bestehend aus Mikrokanalplatte und
Bildschirm, gegeniiber gestellt. Die Spitze wird fiir die FIM-Abbildung auf eine Tem-
peratur zwischen 20K und 100K abgekiihlt. Zwischen Spitze und Kanalplatte wird
eine Hochspannung von bis zu 20 kV angelegt. In das UHV eingelassene Bildgasato-
me (z.B. He oder Ne) werden im elektrischen Feld polarisiert und zur Oberflache der
Spitze gezogen. An den Kanten der atomaren Ebenen, an denen das elektrische Feld
lokal am hochsten ist, werden die Gasatome, deren laterale Bewegung auf der Ober-
fliche der Spitze durch die Kiihlung stark verlangsamt ist, ionisiert und entsprechend
dem Kriimmungsradius der Spitze radial auf die Kanalplatte beschleunigt. Die so ent-
stehenden Leuchtpunkte auf dem Bildschirm geben ein Abbild der Realstruktur der

Oberfliche der Spitze in etwa 10°-facher Vergréferung. Das entstehende Ringmuster

23
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Abbildung 2.1: a.) FIM-Bild der Oberfliche einer Ni-Spitze. Aufgenommen mit 21075
mbar Ne Bildgas bei 8,5 kV. b.) Identifizierung der kristallographischen Pole

ist charakteristisch fiir die Kristallstruktur der Spitze und riihrt von den Kantenato-
men der Ebenen in unterschiedlichen kristallographischen Richtungen her. Ein Beispiel
fiir solch ein FIM-Bild, wie es im Rahmen dieser Arbeit aufgenommen wurde, ist in
Abbildung zu sehen. Durch weiteres Erhchen des elektrischen Feldes kann das
Probenmaterial selbst Atom fiir Atom von der Oberfliche der Spitze abgelost wer-
den. Dieser Vorgang wird als Feldverdampfung bezeichnet und ist im FIM-Bild als
yochrumpfen® der Ringe zu erkennen, da auch bei der Feldverdampfung bevorzugt
die Atome an der atomaren Terassenrdndern abgelost werden. Das Feldverdampfen
des Probenmaterials macht man sich in den Atomsondenmessungen, die im folgenden
Abschnitt beschrieben werden, fiir eine chemische Analyse zunutze. Die Feldstérke, die
benotigt wird, um das Material feldzuverdampfen, ist materialspezifisch. Die Verdamp-
fungsfeldstérke fiir Ni betrdgt 35 V/nm, die des Al 19 V/nm. An diesen Werten wird
deutlich, warum die Probengeometrie fiir FIM- und AS- und TAP-Untersuchungen so
einen kleinen Kriimmungsradius haben miissen. Nur aufgrund des kleinen Kriimmungs-
radius lassen sich geniigend hohe Felder an der Oberflache der Probe erzeugen, die eine

Feldverdampfung ermoglichen.
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2.1.2 Atomsondentechnik

Atomsonden sind Flugzeitmassenspektrometer, bei denen die Feldverdampfung vom
Probenmaterial ganz gezielt fiir die chemische Analyse genutzt wird. Durch Uberla-
gerung der angelegten Hochspannung mit Hochspannungspulsen von wenigen Nano-
sekunden Lénge kann das angelegte Feld kurzfristig etwas iiber die benotigte Ver-
dampfungsfeldstirke angehoben werden. Der Hochspannungspuls wird gleichzeitig als
Startsignal fiir das Flugzeitmassenspektrometer benutzt. Nach einer definierten Flug-
strecke registriert ein Kanalplattendetektor das Auftreffen eines feldverdampften lons
des Probenmaterials. Aus der Flugstrecke d, der angelegten Gesamtspannung Uy, in
die die angelegte Hochspannung und der iiberlagerte Puls eingehen, der Elementarla-
dung e und der gemessenen Flugzeit ¢ kann so das Masse zu Ladungsverhéltnis m/n
bestimmt werden: )
m

d
g:2€Ugest72 (21)

Ein grofler Fortschritt in der Atomsondentechnik war die Einfithrung sogenannter 3D-
Atomsonden [40] 41]. Bei diesen Atomsonden ist der Detektor ortsauflosend, d.h. neben
der Flugzeit wird auch der Auftreffort des Ions auf dem Detektor registriert. Der an
der franzosischen Universitdt Rouen entwickelte TAP-Detektor[41] besteht aus einer
Kanalplatteneinheit, die wie im FIM zur Ionenverstiarkung benutzt wird und einem 10
x 10 em? grofien Multianodenarray von 96 Anoden. Das Auftreffen des Ions auf der Ka-
nalplatteneinheit generiert das Stopsignal fiir die Flugzeitmessung. Am Aufschlagort
des Ions wird in der Kanalplatteneinheit eine Elektronenkaskade erzeugt, so dafl auf
der Riickseite der Kanalplatte eine Elektronenwolke austritt, die dort auf das Multi-
anodenarray trifft. Die Kanalplatteneinheit wird so eingeregelt, dafl die erzeugte Elek-
tronenwolke soweit aufgeweitet wird, daf§ in der Regel der erzeugte Ladungsfleck auf
dem Multianodenarray mehrere der Anoden iiberstreichen. Die auf den angesproche-
nen Anoden deponierten Ladungen werden durch eine Fastbus AD-Wandler-Elektronik
ausgelesen. Mit Hilfe eines Computers wird aus den einzelnen Ladungswerten der An-
oden der Schwerpunkt des gesamten Ladungsflecks ermittelt, welcher die Position des
Auftreffortes des Ions auf dem Detektor angibt. Eine Ubersicht iiber das Funktions-
prinzip des TAP-Detektors wird in Abbildung gegeben. Uber eine Riickprojektion
kann aus den registrierten Daten die ehemalige Position des Ions auf der Oberfliche
der Probenspitze ermittelt werden. Die erreichbare Auflésung in der Positionierung der
Atome ist lateral etwa 5 A und in die Tiefe der Spitze atomar scharf. Das limitierende
Element der lateralen Auflosung ist nicht die Anzahl der Anoden auf dem Anodenar-
ray. Die Positionsbestimmung des Auftreffortes mit einer Genauigkeit von weniger als

einem mm wiirde sogar eine viel bessere laterale Auflosung erlauben. Limitiert wird die
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Abbildung 2.2: Ubersicht iiber das Funktionsprinzip des ortsauflésenden TAP-
Detektor.[39]

laterale Auflosung aber durch die nétige Riickprojektion auf die Oberfliche der Probe.
Aufgrund der nicht exakt bekannten elektrischen Feldverteilung ist diese nur mit einer
Genauigkeit von etwa 5 A auf der Oberfléche der Probe maglich.

Eine typische Messung ergibt die Flugzeit- und 3D-Ortsdaten fiir etwa 10° Ato-
me in einem Volumen von etwa 10 x 10 x (mehrere) 100 nm?. Die laterale Grofie des
Mefvolumens ist durch die Grofle des Detektors und den Abstand Spitze-Detektor im
wesentlichen festgelegt. Der einzige variable Parameter, der die laterale Ausdehnung
des Analysevolumens beeinflufit, ist der Spitzenradius. Bei grofleren Kriimmungsradien
wird der vergréflernde Effekt der radialen Beschleunigung der feldverdampften Ionen
im angelegten Feld etwas kleiner. Dadurch vergréflert sich das lateral erfalite Volumen
auf maximal 15 x 15 nm. Ein solcher TAP-Detektor steht an einem Feldionenmikro-
skop, welches in Gottingen geplant und gebaut wurde, fiir die Untersuchungen der
Friihstadien der Interreaktion im System Al/Ni zur Verfiigung [42]. Eine schematische
Aufsicht auf das Vakuumsystem des Gottinger TAPs ist in Abbildung zu sehen.
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Abbildung 2.3: Aufsicht auf das Vakuumsystem des Gottinger TAPs [42]

2.2 Probenpriparation fiir die TAP-Untersuchungen

In Abschnitt wurde erlautert, dafl die Proben fiir eine TAP-Analyse die Form fein-
ster Spitzen haben miissen. Um die Frithstadien der Interreaktion im System Al/Ni
untersuchen zu koénnen, miissen daher Schichtsysteme in Form von FIM-Spitzen her-
gestellt werden. Es gibt verschiedene Moglichkeiten, Schichtsysteme fiir TAP-Analysen
herzustellen. Einerseits kann das Schichtsystem direkt auf FIM-Spitzen aufgebracht
werden. Zum anderen konnen mittels eines lithographischen Verfahrens spitzenformige
Proben aus planar deponierten Schichten herausprapariert werden [43]. Der wesentliche
Unterschied zwischen diesen beiden Methoden liegt in der Geometrie der Proben. Die
Praparation von Schichten auf FIM-Spitzen fithrt zu Grenzflichen, die senkrecht zur
Spitzenachse und somit auch senkrecht zur Meflrichtung im TAP liegen. Bei der litho-
graphischen Prédparation aus planaren Schichten sind die Grenzflachen zwischen den
Schichten parallel zur Spitzenachse ausgerichtet. Bei lithographisch préaparierten Pro-
ben kann die Ausrichtung der Grenzflichen zu einem mefitechnischen Problem fiihren,
wenn sich die Verdampfungsfeldstéirken der beteiligten Komponenten stark voneinan-
der unterscheiden. Dies fiihrt zu einer bevorzugten Feldverdampfung nur einer Kom-

ponente und kann eine Messung in bestimmten Féllen unmdoglich machen [44]. Da die
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Verdampfungsfeldstarken im System Al/Ni mit 19 V/nm und 35 V/nm sich fast um
einen Faktor zwei unterscheiden wurde von der lithographsichen Praparationsmetho-
de fiir die folgenden Untersuchungen abgesehen. Dieses Problem 148t sich mit einem
von Larson et al. [45] entwickelten Verfahren umgehen, welches die Priparation von
planar deponierte Schichten fiir TAP-Analysen gestattet, bei denen die Grenzflichen
wieder senkrecht zur Mefirichtung ausgerichtet sind. Dazu werden zunéchst in einen
hochdotierten Si-Wafer Stdbe von ca. 1 uym x 1 um Grofle strukturiert. Mittels eines
Ga-lonenstrahls einer Focused Ion Beam (FIB)-Anlage werden die beschichteten Stéabe
bis zu einem geniigend kleinen Radius an der Spitze kegelféormig abgetragen.

In Abschnitt ist bereits darauf hingewiesen worden, dafy die Mikrostruktur und
damit die Depositionsmethode der Schichten einen entscheidenden Einflul auf den Ver-
lauf der Interreaktion haben kann. Aus diesem Grund sind fiir die TAP-Untersuchungen
dieser Arbeit Al/Ni-Schichtsysteme mit zwei verschiedenen Depositionsmethoden, der
Elektronenstrahlverdampfung und der Sputterdeposition, hergestellt worden, um durch

einen direkten Vergleich den Einflufl unterschiedlicher Mikrostrukturen aufzudecken.

2.2.1 Probenpraparation durch Bedampfung

Interreaktionspaare, die mit dem TAP untersucht werden, bestehen bei dieser Prapara-
tionsmethode aus der FIM-Spitze selbst und einer aufgebrachten Schicht eines zweiten
Materials. Untersucht wird die Interreaktion zwischen Substratspitze und aufgebrach-
ter Schicht. Da FIM-Spitzen eines Reinelementes auf den betrachteten Langenskalen
als einkristallin angesehen werden konnen, ermoglicht diese Methode die Praparation
von Proben, bei denen eine Komponente einkristallin ist. Fiir die Herstellung der Pro-
ben wird das Bedampfungs-FIM (BFIM) verwendet. Es ist ein normales Feldionenmi-
kroskop, in dessen UHV-Kammer ein Elektronenstrahlverdampfer integriert ist. Das
Prinzip der in-situ Elektronenstrahlbedampfung von FIM-Spitzen geht auf eine Idee
aus der Gruppe von Seidman zuriick[46]. Die Préparation erfolgt in zwei Schritten.
Zunachst werden die Spitzen im FIM-Modus abgebildet und bis zu einer bestimmten
angelegten Spannung feldverdampft. Durch das Feldverdampfen wird den Spitzen ei-
ne fiir die Feldionenmikroskopie optimal gerundete Form gegeben und gleichzeitig die
Oberflache gereinigt. Der zweite Schritt der Praparation besteht aus dem Aufbrin-
gen einer Schicht mittels des Elektronenstrahlverdampfers. Da der Verdampfer in die
UHV-Kammer integriert ist, kann durch einfaches Drehen der Probe zwischen FIM-
Abbildung und Schichtauftrag ohne Bruch des Vakuums umgeschaltet werden. Auf
diese Weise wird eine duflerst saubere Grenzfliche zwischen den beiden Reaktionspart-
nern erzeugt. Das verwendete BFIM basiert auf eigenen Vorarbeiten[47] und wurde

im Rahmen dieser Arbeit beziiglich Vakuumqualitdt und Verkiirzung der Transferzeit
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FIM-Modus: Bedampfungs-Modus:
Kanalplatteneinheit
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FIM-Spitze Elektronenstrahlverdampfer

Abbildung 2.4: Schematische Darstellung des FIM-Modus und des Bedampfungs-Modus
des verwendeten BFIMs. Das Umschalten zwischen beiden Modi erfolgt durch Drehen
der Spitze und Zuriickfahren der Kanalplatten in weniger als 30 sec.

zwischen FIM- und Bedampfungs-Modus optimiert. Eine schematische Darstellung der
beiden Modi ist in Abbildung [2.4] zu sehen.

Im Falle der Ni/Al-Interreaktionspaare wurde wie folgt vorgegangen. Wie bereits
erwahnt, verfiigt Ni mit 35 V/nm im Vergleich zu 19 V/nm bei Al [39] iber die deutlich
héhere Verdampfungsfeldstéarke. Dies bedeutet, dal bei gleichem Kriimmungsradius bei
Ni eine héhere Spannung angelegt werden muf}, um eine Feldverdampfung zu erreichen.
Um wihrend der Analyse einen Sprung von hoéheren zu niedrigeren Feldern an der
Grenzfliche zwischen den beiden Reaktanden zu vermeiden, wird Ni als Material fiir
die Spitzen ausgewihlt. Die Ni-Spitzen werden aus hochreinem Ni-Draht (99,99+%)
vom Durchmesser @ = 0,1 mm hergestellt. Vor dem elektrolytischen Diinnen wird der
Ni-Draht gerade gezogen und unter Ar-Atmosphére fiir 24 Stunden bei 900°C span-
nungsarm gegliiht. Als Elektrolyt fiir das Diinnen wird ein Gemisch aus Perchlorséure
(60% ig) und Essigsdure (96% ig) im Verhéltnis 1 zu 10 verwendet. Wahrend des
Diinnens mit 8V Wechselspannung kommt ein Platinblech als Gegenelektrode zum
Einsatz.

Die elektrolytisch gediinnten Ni-Spitzen werden im FIM-Modus des BFIMs bei ei-
ner Temperatur von 7' ~ 50K mit 3 - 107° mbar Ne als Bildgas abgebildet. Um eine
moglichst gute Reproduzierbarkeit der Probengeometrie zu gewéhrleisten, werden alle
verwendeten Ni-Spitzen bis zu einer angelegten Spannung von 9,0 kV feldverdampft.
Das Umschalten vom FIM-Modus in den Bedampfungs-Modus geschieht durch Ab-
schalten der angelegten Hochspannung und Drehen des Probenhalters vor den Elektro-

nenstrahlverdampfer sowie Zuriickfahren der Kanalplatten (vgl. Abbildung [2.4)). Der
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Al-Schicht

Abbildung 2.5: TEM-Aufnahme einer im BFIM
entwickelten und anschlieBend mit Al bedampften

/ B Ni-Spitze. Die Schichtdicke betrit ca. 20 nm. Im
1 0_0 A Ni-Spitze Bereich des Spitzenapex ist in der Al-Schicht nur

i ein groferes Korn zu erkennen.

Verdampfelﬂ wird noch vor Abschaltung der Hochspannung auf die gewiinschten Be-
triebswerte eingeregelt, so dafl die Zeit zwischen Abschalten der Hochspannung und
Beginn der Deposition des Al typischerweise unter 30 Sekunden bleibt. In den Elektro-
nenstrahlverdampfer ist ein FluBmonitor eigebaut. Ein bestimmter Teil des verdampf-
ten Materials wird wahrend der Verdampfung ionisiert. Der Flumonitor mifit diesen
Ionenstrom und ermdoglicht so fiir das verdampfte Material eine Kalibrierung der De-
positionsrate. Da Al erst weit oberhalb des Schmelzpunktes einen geniigend hohen
Dampfdruck fiir eine Deposition erreicht, wird es aus einem pyrolytischem Bornitrid
(BN)-Tiegel verdampft. Ein Wert von Iy, = 40puA entspricht ungefahr einer Depo-
sitionsrate von 1 nm Al pro Minute. Eigene Vorarbeiten haben gezeigt, dal bei den
tiefen Temperaturen des Substrates, d.h. der Ni-Spitze, eine derart geringe Depositi-
onsrate bendtigt, wird um eine gleichméflige, geschlossene Al-Schicht auf der Spitze zu
deponieren [47].

Eine TEM-Aufnahme einer typischen, fertig praparierten Ni-Spitze mit aufgedampf-
ter Al-Schicht ist in Abbildung zu sehen. Charakteristisch fiir die Mikrostruktur
dieser Proben ist, daf§ der Apex der Ni-Spitze auf der fiir die Analyse relevanten
Langenskala als einkristallin angesehen werden kann. Dariiberhinaus wiirde eine et-
waige Korngrenze im Bereich des Apex noch vor der Deposition des Al im FIM-Modus
des BFIM sichtbar werden. Die aufgedampfte Al-Schicht weist in den TEM-Aufnahmen
(vgl. Abbildung eine grobkristalline Struktur auf, wobei auf dem Apex der Spitze

sich typischerweise ein grofieres Al-Korn bildet.

2.2.2 Probenpriparation durch Sputterdeposition

Ziel der zweiten Praparationsmethode ist es, Al/Ni Interreaktionsproben zu erzeugen,

deren Mikrostruktur deutlich von der der bedampften Proben abweicht. Als zweite

'Fa. Omicron, Typ EFM 3
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Abbildung 2.6: Schema der Sputteranlage zur Erzeugung von Schichtsystemen auf FIM-
Spitzen. [4§]

Methode der Schichtpréaparation wird dafiir die Sputterdeposition von Doppelschich-
ten auf einer Trigerspitze benutzt. Bei diesem Verfahren werden FIM-Spitzen aus bei-
spielsweise Wolfram als Tréger fiir ein Schichtsystem der gewiinschten Komponenten,
welches durch Argon-Ionenstrahlzerstduben (,, Sputtern“ ) hergestellt wird, verwen-
det. Untersucht wird dabei die Interreaktion zwischen den aufgebrachten Schichten,
die Grenzfliche Spitze / aufgebrachte Schicht wird in der Regel nicht betrachtet. Die-
ses Experiment wird dadurch motiviert, dafl davon ausgegangen werden darf, dafl in
diesem Fall das gesputterte Ni auf den relevanten Léngenskalen der TAP-Analyse nicht
mehr einkristallin ist und somit ein wesentlicher Unterschied dieser Mikrostruktur zu
der Mikrostruktur der BFIM-Proben besteht. Die von Schleiwies aufgebaute Anlage
[48] erméglicht vor der Beschichtung das Reinigen der Tragerspitzen im Ar-Tonenstrahl.
Fiir die mechanische Stabilitdt und Haftung der aufgebrachten Schichten wéahrend der
Analyse im TAP ist dies ein d&uferst entscheidender Schritt. In die Anlage kénnen maxi-
mal vier verschiedene Targetmaterialien eingebaut werden. Eine schematische Aufsicht
auf die Sputteranlage findet sich in Abbildung [2.6, Die Temperatur der Spitzen wird
wéahrend des Ionenstrahlreinigens und der Beschichtung mit einer Wasserkiihlung auf
Raumtemperatur gehalten. Im Vergleich zu der BFIM-Préparation ist die Substrat-

temperatur damit deutlich hoher, was wiederum eine hohere Depositionsrate gestattet.
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Tabelle 2.1: Parameter fiir die Sputterdeposition auf FIM-Spitzen.

Prozef3schritt Discharge- Beam- Beam- Ar-Druck Zeit
voltage [V] | current [mA] | voltage [V] | [mbar]
Targetreinigung 59 20 600 2,1-107* | je 2 min
Spitzenreinigung 45 10 500 2,1-107* | 20 sec
Ni Deposition 55 12 600 2,1-107* | 6 min
Al Deposition 55 12 600 2,1-107* | 5 min

Im Falle der Al/Ni-Schichtsysteme wird eine Ni- und eine Al-Schicht auf FIM-
Tréagerspitzen aus W aufgesputtert. Die benotigten W-FIM-Spitzen werden aus hoch-
reinem Wolframdraht elektrolytisch gediinnt. Als Elektrolyt wird 2 molare Natronlau-
ge verwendet. Als Gegenelektrode wird ein gebogenes Platinblech verwendet, gediinnt
werden die Spitzen zu Beginn mit 5V Wechselspannung, zum abschliefenden Polieren
mit nur noch 2V Wechselspannung. Die W-Spitzen werden zur Formgebung in einem
FIM bis zu einer angelegten Spannung von 9,0 kV feldverdampft und anschliefend
in die Sputtteranlage eingebaut. Da sie fiir den Wechsel der Anlagen aus dem UHV
ausgeschleust werden miissen, ist eine Reinigung der Oberflaiche der FIM-Spitzen vor
der Beschichtung sehr wichtig. Eine mangelhafte Reinigung der Grenzflache Spitze /
erste aufgebrachte Schicht wird als die wesentliche Ursache fiir das mechanische Ver-
sagen, also das Abreiflen des kompletten Schichtpaketes, wiahrend einer TAP-Messung
angesehen[49].

Mit dem zentralen Drehflansch der Sputteranlage (s. Abbildung wird der FIM-
Spitzenhalter zunéchst aus dem Ar-lTonenstrahl gedreht, so dafl die Targets gereinigt
werden konnen. Der zweite Schritt besteht im Reinigen der Spitzen. Sie werden dazu
frontal in den Ionenstrahl gedreht (Position 1 in Abbildung [2.6]). Nach diesen beiden
Reinigungszyklen werden die Spitzen in die Position fiir die Beschichtung gebracht.
Die verwendeten Parameter der Ionenquelle fiir die Herstellung der Al/Ni-Schichten
auf W-Spitzen sind in Tabelle 2.1] zusammengefasst. In Abbildung [2.7 ist eine TEM-
Aufnahme einer W-Spitze mit aufgesputterter Ni- und Al-Schicht zu sehen. Die auf-
gebrachten Schichtdicken betragen jeweils ca. 30 nm. Beide aufgesputterten Schichten

sind nanokristallin mit einer Korngréfie von ca. 10 bis 20 nm.
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Al-Schicht
Ni-Schicht

Abbildung 2.7: TEM-Aufnahme einer mit Ni und
Al besputterten W-Spitze. Beiden deponierten
Schichten sind nanokristallin mit Korngréfien von
10 - 20 nm

Tabelle 2.2: Durchgefiihrte Warmebehandlungen an Al/Ni-Schichtproben fiir die TAP-
Analysen.

Temperatur [°C] Elektronenstrahl- Besputterte
bedampfte Ni-Spitzen | W-Spitzen
150 5 min -
200 9, 15, 30 min 5 min
250 9, 15 min 5 min
300 - 5 min
400 5 min -

2.2.3 Wirmebehandlung der Proben

Zur Analyse der Frithstadien der Interreaktion wurden Spitzen, die mit den Verfahren

aus den Abschnitten [2.2.1] und [2.2.2] hergestellt wurden, verschiedenen Wirmebehand-

lungen unterzogen. Verwendet wurde dafiir ein UHV-Ofen, der von zwei 150W Halo-
genlampen geheizt wird, die sich aulerhalb des Vakuums befinden. Fiir die Warmebe-
handlungen wird die Kupferhiilse mit Innengewinde, die als Heizplatz des Ofens dient,
zunéchst ohne FIM-Spitze auf die gewiinschte Temperatur gebracht. Erst danach wird
die Spitze mittels einer Magnettransferstange und eines FIM-Bajonetthalters, wie er
auch im TAP verwendet wird, in die Hiilse eingeschraubt.

Frithere Messungen an der konventionellen Atomsonde [47, [50] haben nach einer
Wirmebehandlung von mit Al bedampften Ni-Spitzen bei 350°C bereits die Bildung
der intermetallischen Phase NiyAls gezeigt. Um die Friistadien der Interreaktion zu
untersuchen, mufl die Auslagerungstemperatur also deutlich tiefer gewéhlt werden. Ta-
belle gibt eine Ubersicht iiber die durchgefiihrten Wirmebehandlungen. Neben
den aufgefithrten wéirmebehandelten Spitzen wurden auch die jeweiligen as-prepared

Zustande untersucht.
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Auf die Einzelheiten der eigentlichen TAP-Analysen wird im folgenden Kapitel
eingegangen. An dieser Stelle soll zuniichst ein Uberblick iiber die verwendete Software

fiir die Auswertung der gewonnenen TAP-Mefidaten gegeben werden.

2.3 Auswertungssoftware

Die dreidimensionale Rekonstruktion des Probenvolumens aus den gewonnenen Mef3-
daten wird mit Hilfe der Software AVS5 auf Unix-Workstations durchgefithrt. AVSS
ist ein Visualisierungsprogramm, welches mittels einer ganzen Bibliothek von speziellen

Modulen an die Bediirfnisse der TAP-Auswertung angepaflt ist.

2.3.1 Volumenrekonstruktion

Das Standardmodul fiir die 3D-Rekonstruktion der TAP-Mefidaten beruht auf einem
Verfahren, welches von Blavette et al. angegeben worden ist [51]. Dieses Verfahren
verwendet eine Punktprojektion, bei der die sphérische Oberfliche des Spitzenapex
beriicksichtigt wird. Um vom registrierten Auftreffort des Ions auf dem TAP-Detektor
auf den Herkunftsort auf der Oberfliche der Spitze zuriickschlieBen zu konnen, wird
der momentane Radius R der Spitze wiahrend der Messung benétigt. Blavette et al.
schliefen anhand der angelegten Gleichspannung Vpe, der Pulsspannung Vp und der
materialspezifischen Verdampfungsfeldstirke E, wie folgt auf den Spitzenradius R:
Voo + Vp
k¢ E,
Wobei kf einen Geometriefaktor bezeichnet, der den Schaftwinkel der Spitze beriick-

R= (2.2)

sichtigt. Eine genauere Betrachtung der lIonentrajektorien sowie tabellierte Werte fiir
die Materialkonstanten E, finden sich in 38 [39)].

Das beschriebene Verfahren von Blavette et al. fiir die Rekonstruktion der TAP-
Daten verwendet lediglich einen fixen Wert fiir die materialabhéngige Verdampfungs-
feldstéirke E,. Dies fithrt zu einer fehlerhaften Radiusberechnung an der Grenzfliche
zwischen zwei Materialien mit stark unterschiedlichen Verdampfungsfeldstiarken. In
dem in dieser Arbeit untersuchten System Al/Ni ist dies der Fall, da die Verdam-
pfungsfeldstirke von Ni mit 35 V/nm gegeniiber Al mit 19 V/nm um fast einen Faktor
zwei grofler ist. Wird im Blavetteschen Schema fiir £, der Wert von Ni angenommen,
so wird der Radius der Spitze in der Al-Schicht zu klein berechnet und die Bedingung
der konstanten Atomdichte, welche fiir die Tiefenskalierung benotigt wird, fithrt zu
einer Uberstreckung des rekonstruierten Volumens entlang der MeBrichtung. In Abbil-
dung[2.8h.) ist die Rekonstruktion der TAP-Analyse einer Al/Ni Grenzfliche nach dem

Schema von Blavette zu sehen.
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a.) b.)

Abbildung 2.8: TAP-Analyse einer Al/Ni Grenzfliche. a.) Rekonstruktion nach Blavet-
te. Die fehlerhafte Radienberechnung fiihrt zu einer Uberstreckung der Al-Schicht b.)
Rekonstruktion nach dem geometrischen Modell. Korrekte Radienberechnung fiir das
ganze Analysevolumen

Detektor

Abbildung 2.9: Radiusbestimmung wihrend der Feldverdampfung[52]

Die Radiusbestimmung fiir die Riickprojektion kann auch ohne Einbezichung der
Materialkonstante E, durch eine geometrischen Betrachtung geschehen[52]. Der Radius
R wird dabei nach folgender Gleichung bestimmt:

dR  siny

B A 2.3
dz 1—sinvy (23)

Dabei wird mit v der Schaftwinkel der Spitze bezeichnet (s. Abbildung . Fiir

die Rekonstruktion werden der anfingliche Radius sowie der Schaftwinkel der Spitze
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benotigt. Diese beiden Werte kénnen entweder anhand von TEM-Aufnahmen ermittelt
oder auch als freie Fitparameter betrachtet werden. In Umkehrung der Gleichung
kann mit den wiahrend der Messung registrierten Werten der Spannung und der geo-
metrischen Rekonstruktion des Probenvolumens auf die Verdampfungsfeldstirke F,
geschlossen werden. Die beiden freien Parameter, anfanglicher Radius und Schaftwin-
kel, werden so lange variiert, bis sich die bekannten Werte der Verdampfungsfeldstérken
der beiden reinen Interreaktionspartner zu Beginn bzw. zum Ende des Volumens erge-
ben. Die Rekonstruktion einer Al/Ni Grenzflache unter Verwendung der geometrischen
Radienberechnung ist in Abbildung [2.8b.) zu sehen.

2.3.2 Visualisierungs- und Analysemodule

Die einmal gewonnenen Daten einer TAP-Analyse kénnen im nachhinein mit unter-
schiedlichsten Modulen des AVS5 Programms bearbeitet werden. Das analysierte Vo-
lumen kann in der Darstellung um alle Raumachsen frei gedreht werden, es konnen ein-
zelne Teilbereiche der Analyse herausgegriffen und vergroflert betrachtet werden. Die
rdumliche Verteilungen einer oder mehrerer Atomsorten in einer inhomogenen Probe
148t sich in der reinen Volumenrekonstruktion allerdings nur schwer erkennen. Um dies
zu erleichtern, konnen in das analysierte Volumen sogenannte Isokonzentrationsflachen
gelegt werden. In Abb. ) ist die Volumenrekonstruktion einer bei 250°C wirme-
behandelten Al/Ni Probe zu sehen, die durch Sputterdeposition erzeugt wurde. Schon
in der Volumenrekonstruktion lésst sich eine Inhomogenitét in der reagierten Zone im
Bereich der aufgebrachten Al-Schicht erkennen. Dies wird noch wesentlich deutlicher
in Abb. 2.10p.), in der zwei Isokonzentrationsflichen bei Al Konzentrationen von 75
und 90 at% eingezeichnet sind. Die Atome sind aus Griinden der Ubersichtlichkeit aus-
geblendet. Der gewihlte Konzentrationswert fiir die Fliche kann variiert werden, so
daB am Computer durch Betrachten mehrerer Isokonzentrationsflichen nacheinander
die dreidimensionale Morphologie der Probe gut veranschaulicht werden kann.

Eine weitere Moglichkeit der Visualisierung rdumlich inhomogen verteilter Ato-
me sind zweidimensionale Konzentrationsschnitte (2D-Schnitte). Bei dieser Visualisie-
rungsmethode wird das Probenvolumen in einer wahlbaren Richtung in diinne Scheiben
zerlegt. Innerhalb einer solchen Scheibe wird die Verteilung der einzelnen Konzentra-
tionen durch einen Farbverlauf dargestellt. Abbildung zeigt zwei solcher Schnitte,
die in unterschiedlichen Richtungen durch das Volumen der bei 400°C wérmebehan-
delten Probe gelegt wurden. Die Schnitte in den einzelnen Richtungen kénnen an der
Workstation ebenfalls durch das Analysevolumen bewegt werden. Dieses Verfahren des

Zerlegens eines Meflvolumens in einzelne Schnittebenen ist allgemein besser bekannt



KAPITEL 2. EXPERIMENTELLE METHODEN 37

a.) b.)

Abbildung 2.10: TAP-Analyse an einer 250°C wiarmebehandelten Probe. a.) Volumen-
rekonstruktion b.) Isokonzentrationsflichen bei 75 und 90 at% Al.

aus medizinischen Anwendungen wie der Kernspinresonanz- und Computertomogra-
phie. Aus dieser Analogie erklart sich auch der Name Tomographic Atom Probe.

Der wesentliche Unterschied zwischen beiden Visualisierungsmethoden besteht dar-
in, dafl bei Isokonzentrationsflachen die gesamte dreidimensionale Morphologie einer
Konzentration sichtbar wird, wiahrend bei 2D-Schnitten das gesamte Spektrum von
Konzentrationen in einer Ebene dargestellt wird. Um die teilweise recht komplexen
Morphologien der Analysevolumen verstehen zu kénnen, werden beide Methoden nach

Bedarf und auch miteinander kombiniert eingesetzt.

2.3.3 Konzentrationsbestimmung

Im Verlauf des vorigen Abschnittes wurde stillschweigend der Begriff ,, Konzentration®
benutzt. Fiir die hier betrachteten Léngenskalen von nur wenigen Nanometern muf
allerdings etwas genauer erldutert werden, wie Konzentrationswerte gemessen werden.
Fiir Konzentrationsmessungen in TAP-Daten wird ein sogenanntes Probenvolumen de-
finiert, welches dann in kleinen Schritten durch das analysierte Volumen ,,geschoben*
wird. Bei jedem Schritt werden die Atome, die gerade in das Probenvolumen fallen,
ausgezahlt. Daraus wird fiir jeden Schritt ein Konzentrationswert fiir alle beteiligten

Atomsorten bestimmt. Die Wahl der Grofle und der Form des Probenvolumens héngt
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<30 at% Al Abbildung 2.11: Zwei zuein-
ander senkrecht stehende 2D-
Konzentrationsschnitte durch das
Analysevolumen einer bei 400°C
T > r0ath Al wérmebehandelten Al/Ni Probe.

ab von der Art der Analyse, die gerade durchgefiihrt werden soll. Da es aus statistischen
Griinden nicht sinnvoll ist, eine Konzentration aus nur drei Atomen bestimmen zu wol-
len, gibt es allerdings immer eine gewisse untere Grenze fiir die Groflie des Volumens.
Der rein statistische Fehler, der bei jeder Konzentrationsbestimmung bei Flugzeitmas-
senspektrometrieuntersuchungen auftritt, entspricht der Standardabweichung o einer
Binomialverteilung. Zwei bestimmte Konzentrationswerte werden als klar voneinander
getrennt angesehen, wenn sich die 20 Intervalle, die um jeden Konzentrationswert ge-
legt werden, nicht {iberlappen. Diese 20 Grenzen berechnen sich aus der ermittelten
Konzentration ¢ und der an der Bestimmung der Konzentration beteiligten Anzahl von
Atomen N wie folgt:

c-(1-rc¢)

N -1

Wie bereits angesprochen, wird das Probenvolumen je nach Anwendungszweck des

20 =2- (2.4)

Analysemoduls gewahlt. Fiir die Isokonzentrationsflichen sowie fiir die 2D-Schnitte
wird ein Probenvolumen von 15x15x15 A gew#hlt, welches mit einer Schrittweite von je-
weils 5 A, sich teilweise iiberlappend, in allen drei Raumrichtungen durch das komplette
Analysevolumen geschoben wird. Fiir jeden einzelnen Schritt wird in dem Probenvolu-
men jeweils die Konzentration der betrachteten Atomsorten bestimmt. Dieser (chemi-
sche) Wert wird dann rdumlich dem Mittelpunkt des jeweiligen Probenvolumens zuge-

ordnet. So entsteht ein dreidimensionles Gitter von ,,Konzentrationspunkten®, die dann
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wiederum fiir die Erzeugung der Isokonzentrationsflaichen bzw. der 2D-Schnitte heran-
gezogen werden. Wichtig ist an dieser Stelle die Unterscheidung zwischen rdumlicher
Auflésung in der Positionierung einzelner Atome, wie sie in Abschnitt beschrieben
ist, und rdumlicher Auflésung bei einer chemischen Analyse. Um fiir diese Module die
rdaumliche Auflésung der chemischen Analyse zu optimieren, mufl das Probenvolumen
insgesamt moglichst so klein gehalten werden, dafl die chemische Auflésung, ndmlich
die 20-Grenzen es noch erlauben, den gesuchten Effekt zu beobachten.

Ein Fall, in dem die rdumliche Auflésung der chemischen Analyse nur in einer Rich-
tung interessant ist, ist die Erstellung von Konzentrationsprofilen iiber ebene Grenz-
flachen hinweg. Dies ist der Fall bei den Interreaktionsproblemen an diinnen Schichten.
In diesem Fall wird ein Probenvolumen nur in einer Richtung bewegt, ndmlich senkrecht
durch die ebene Grenzfliche. Dies erlaubt die Wahl eines lateral viel groleren Proben-
volumens. Dadurch verliert man zwar die rdumliche Auflésung der chemischen Analyse
in der Ebene parallel zur Grenzfldche, aber dadurch, daf} gleichzeitig viel mehr Atome
in jede einzelne Konzentrationsbestimmung mit einbezogen werden, wird der statisti-
sche Fehler nach GI. sehr klein. Dies erlaubt auch kleine Konzentrationshiibe von
nur wenigen at% signifikant voneinander zu trennen. Genau wie die Betrachtungsrich-
tung des analysierten Volumens, so ist natiirlich auch die Ausrichtung und der Verlauf
solcher Konzentrationsprofile frei wéhlbar. In Abb. sind die beiden beschriebe-
nen Typen von Probenvolumina schematisch dargestellt. Neben rechteckigen Volumi-
na besteht auch die Moglichkeit, zylindrische Formate zu wéhlen. Solch ein Zylinder
ist mit den Mefzylindern der konventionellen Atomsonden vergleichbar, bei denen die
Form durch die Bohrung in den FIM-Kanalplatten vorgegeben ist. Prinzipiell besteht
zwischen rechteckigen und zylindrischen Probenvolumen kein Unterschied. Form und
Grofle miissen den jeweiligen morphologischen Gegebenheiten der untersuchten Probe
angepafit werden.

Im Zusammenhang mit der Konzentrationsbestimmung miissen an dieser Stelle die
in der TAP-Analyse nicht positionierbaren Ionen angesprochen werden. Die Positi-
onsbestimmung beruht, wie in Abschnitt beschrieben, auf einer Messung des
Schwerpunktes eines Ladungsflecks, der auf einem Array von Anoden erzeugt wird.
Diese Schwerpunktsbestimmung ist vollstdndig nur moglich, wenn in beiden Richtun-
gen des Arrays mindestens zwei Anoden von dem Ladungsfleck getroffen werden (vgl.
Abb. 2.2). Die GroBe des erzeugten Ladungsflecks kann mittels der angelegten Span-
nungen an der Kanalplatteneinheit des TAP-Detektors variiert werden. Allerdings darf
dieser Fleck auch nicht zu viele Anoden iiberstreichen, da sonst bei zwei zeitgleich
auftreffenden Ionen der Uberlapp der erzeugten Ladungsflecke so grof wird, daf sie

nicht voneinander zu trennen sind. Fiir das jeweils untersuchte System mufl daher die
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Probenvolumen

\ /

Analysiertes Volumen

a.) b.)

Abbildung 2.12: Schematische Zeichnung zweier moglicher Probenvolumina zur Kon-
zentrationsbestimmung. a.) typisch fiir Isokonzentrationsflichen b.) typisch fiir Kon-
zentrationsprofile

Einstellung des Detektors optimiert werden. Liegt nun ein Ladungsfleck in mindestens
einer Richtung vollstdndig nur auf einer Anode des Arrays, so ist in dieser Richtung
keine Schwerpunktbestimmung mehr méglich. Die Positionierung des Ions erfolgt dann
fehlerhaft auf der Mittelachse der betreffenden Anode. Fiir die Volumenrekonstrukti-
on werden solche fehlpositionierte Ionen verworfen und nicht beriicksichtigt. Da die
Wahrscheinlichkeit fiir einen zu kleinen Ladungsfleck abhéingig ist von der Energie
und damit vom Ladungszustand der Ionen, kann es zu einem statistischen Ungleich-
gewicht der Anzahl fehlpositionierter Ionen unterschiedlichen Typs kommen. Fiir die
Bestimmung von gemittelten Konzentrationen ist die Fehlpositionierung um eine hal-
be Anodenbreite jedoch vollig belanglos. Die fehlpositionierten Ionen miissen also in
die Berechnung der Konzentrationen mit einbezogen werden, wenn es zu dem gerade
beschriebenen Ungleichgewicht gekommen ist. Im Falle des hier untersuchten Systems
Al/Ni hat sich gezeigt, dal durch geeignetes Aussteuern der Kanalplatteneinheit des
TAP-Detektors das ionenspezifische Ungleichgewicht in der Fehlpositionierung auf ein
vernachlissigbar kleines Mafl von ca. einem at% gedriickt werden kann. Im Folgenden
werden daher sowohl in der Volumenrekonstruktion, als auch in der Konzentrationsbe-

stimmung fehlpositionierte Ionen verworfen.
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Tabelle 2.3: Parameter fiir die Sputterdeposition auf Ni-Einkristallsubstraten.

Tatigkeit Discharge- Beam- Beam- Ar-Druck Zeit
voltage [V] | current [mA] | voltage [V] | [mbar]
Targetreinigung 55 20 600 2,1-107* | je 2 min
Ni-Substratreinigung 25 20 600 2,1-107* | 1 min
Al 55 12 600 2,1-107% | 10 min
Ni 55 12 600 2,1-107% | 12 min

2.4 Elektronenmikroskopie

Das TAP liefert auf Langenskalen von wenigen nm zwar chemisch quantitative Ana-
lysen, es ist jedoch aufgrund der begrenzten rdumlichen Auflésung nicht moglich,
Riickschliisse auf die kristallographische Struktur der analysierten Probe zu ziehen.
Die kristallographische Struktur einer gebildeten Phase mufl daher mit einer komple-
mentédren Methode, wie z. B. dem Elektronenmikroskop, bestimmt werden. Fiir verglei-
chende Untersuchungen am Transmissionselektronenmikroskop werden daher Al/Ni-
Schichtproben hergestellt .

Die Proben werden als Querschnittsproben (@ = 2,3 mm) hergestellt. Als Substrat
fiir die Deposition des Schichtsystems werden Ni-Einkristalle verwendet. Die Orientie-
rung der Einkristalle wird entsprechend den héufigsten Orientierungen, die am Apex
von Ni-Spitzen im FIM beobachtet werden, gewahlt. Im Falle von Ni sind dies ent-
sprechend der Drahttextur die Orientierungen (100) und (111). Ni-Einkristalle dieser
Texturen sind bereits einseitig poliert kommerziell erhéltlich. Als Depositionsmetho-
de fiir das Schichtsystem wird die Sputteranlage verwendet, mit der auch schon die
W-Spitzen beschichtet wurden (s. Abschnitt . Vor der Beschichtung in der Sput-
teranlage werden die Ni-Einkristalle bereits, passend fiir die Querschnittspriaparation,
mit der Funkenerosion in < 1,7 mm breite Streifen geschnitten. Die Schnittrichtung der
Funkenerosion wird anhand von Laue-Riickstrahlaufnahmen der Einkristalle so festge-
legt, daf sie entlang der (110) Richtung in der Ebene der Kristalloberfliche verlauft.

Die Deposition einer ca. 70 nm dicken Al-Schicht auf dem Ni-Einkristall und einer
weiteren abdeckenden Ni-Schicht von ca. 60 nm erfolgt nach dem gleichen Verfahren
wie in Abschnitt beschrieben. Die verwendeten Parameter der Ionenquelle sind
in Tabelle 2.3] zusammengefaflt.

Nach der Beschichtung werden die Ni-Einkristalle zusammen mit Kupferhalbzylin-
dern, welche passend geschliffen werden, in Edelstahlréhrchen mit einem Durchmesser

von @ = 2,3 mm eingeklebt. Fiir die Querschnittspriparation werden diese Rohrchen
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Tabelle 2.4: Parameter fiir die Ionendiinnungsanlage.

EinschuBwinkel [°] | Spannung [kV] | Strom/Quelle [A] Zeit
1. Schritt 18 2,9 0,5 ca. 6-8 h
2. Schritt 15 45-5 0,5 0,5 h Schritte

Tabelle 2.5: Charakteristische Daten des Philips CM200 FEG Elektronenmikroskops.

Beschleunigungsspannung U | 200 kV
Wellenlénge A 2,51 pm
sphérische Aberration cg 0.48 mm
Apertur 30 nm ™!
Instabilitdten Az 2 nm
Strahldivergenz 0/ 0,1 mrad
Punktauflésungsvermégen 6, | 0,19 nm

mit einer Innenlochsidge (Typ Capco) in 500um diinne Scheiben geschnitten. Diese
Scheiben werden mit Nafischleifpapier und einem Disc-Grinder (Fa. Gatan) auf eine
Dicke von ca. 100 pm geschliffen. Mittels eines Muldenschleifgerdtes (Gatan Dimple
Grinder, Mod. 656) wird von beiden Seiten der Probenscheibe je eine Mulde der Tiefe
40pum, leicht exzentrisch neben den deponierten Schichten in die Kupferhélfte, heraus-
gearbeitet. Die Diinnung der verbliebenen 20um erfolgt in einer Ionendiinnungsanlage
(Gatan Dual Ion Mill, Mod. 600). Dabei wird zunéchst unter grofiem Einschufiwinkel
der Ar-Tonenquellen ein Loch in die Kupferhélfte oberhalb der deponierten Schichten
geschossen. Nach Erzeugen dieses Loches wird es unter kleinerem Einschufiwinkel lang-
sam vergroflert, bis das Ni-Substrat gerade am Rand des Loches liegt. Die verwendeten
Parameter fiir die Ionendiinnungsanlage sind in Tabelle zusammengefaft.

Um eine Vergleichbarkeit der Warmebehandlung von TEM-Proben zu denen der
FIM-Spitzen zu gewéhrleisten, werden die TEM-Proben mittels eines speziellen Hal-
ters in dem gleichen UHV-Halogenlichtofen ausgelagert wie die Proben fiir die Atom-
sondenuntersuchungen (s. Abschnitt [2.2.3).

Die hochauflosenden TEM Untersuchungen wurden in Zusammenarbeit mit Micha-
el Seibt an einem Philips CM200 FEGP| durchgefiihrt. Mit Hilfe einer CCD-Kamera
werden die elektronenmikroskopischen Abbildungen direkt aufgezeichnet. Die weitere
Auswertung der Bilder erfolgt mit Hilfe des Programms DigitalMicrographf] Fiir die
korrekte Bildinterpretation werden Bildsimulationen benétigt. Hierfiir steht das Pro-

grampaket EMS von Stadelmann[53] zur Verfiigung. Das verwendete CM200 verfiigt

2IV. Physikalisches Institut, Universitit Gottingen
3Fa. Gatan
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zusitzlich iiber einen EDX-Detektor vom Typ Oxford Link. In Tabelle sind die
charakteristischen Daten des Philips CM 200 FEG Mikroskops zusammengefafit, die

fiir die vergleichende Bildsimulation mit dem Programmpaket EMS bendtigt werden.



Kapitel 3

TAP-Untersuchungen an Al/Ni

Ziel der TAP-Untersuchungen an Al/Ni-Schichtproben, deren Praparation in und
beschrieben wurde, ist es, unterschiedliche Reaktionsverldufe als Folge der ver-
schiedenen Mikrostrukturen der Proben direkt nachzuweisen.

Die Spitzen werden im Mefplatz des TAPs fiir die Analyse mit der Spitzenach-
se moglichst exakt senkrecht zur Detektorebene eingebaut. Auf diese Weise wird er-
reicht, daf§ die inneren Grenzflichen zwischen der bzw. den Schichten und der Spitze
moglichst senkrecht zur Analyserichtung stehen. Mit der Wahl dieser Meflgeometrie
wird die bestmogliche Ortsauflosung in die Tiefe der Messung (z-Richtung) erreicht.
Auflerdem wird so gewihrleistet, daBl bei den Messungen der verschiedenen Wéarme-
behandlungsstufen in verschiedenen Proben der gleiche Bereich am Apex der Spitze
analysiert wird. Da schon wéhrend der Praparation alle Spitzen vor der Beschichtung
bis zu einer bestimmten angelegten Spannung durch Feldverdampfung geformt worden
sind, ist so eine Vergleichbarkeit und Reproduzierbarkeit der geometrischen Bedingun-
gen bei den einzelnen Analysen gewéhrleistet. Die fiir die TAP-Analysen verwendeten
Parameter sind in Tabelle zusammengefasst. Um eine Reproduzierbarkeit der Er-
gebnisse zu gewéhrleisten, werden von den einzelnen Warmebehandlungsstufen jeweils

mehrere Proben gemessen.

Tabelle 3.1: Zusammenstellung der verwendeten Parameter fiir die TAP-Analysen

Gegenheizung Ts; 30 K
Pulsverhéltnis 15%
Pulsfrequenz 2000 Hz

Autom. Spannungssteuerung
Detektionsrate = [Ionen/Puls] | 0,8% < x < 1,5%

Inkrement + 1V / 2000 Pulse
Kanalplatten TAP-Detektor

V MCP out 700 V

V MCP in 2590 V

44
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Abbildung 3.1: TAP-Analyse einer aufgedampften Al-Schicht auf Ni-Spitze, as prepa-
red. a.) Volumenrekonstruktion b.) Konzentrationsprofil in Mefirichtung

3.1 Elektronenstrahlbedampfte Proben

3.1.1 as prepared

Der erste untersuchte Zustand der mit Hilfe des BFIMs préparierten Proben ist der
as prepared Zustand. Die 3D-Rekonstruktion eines typischen Mefivolumens ist in Abb.
B-1Ja.) dargestellt. Neben der Volumenrekonstruktion ist in Abb. [3.1]b.) ein Konzen-
trationsprofil zu sehen, in dem der Verlauf der Al-Konzentration, beginnend in der
aufgedampften Schicht, in die Ni-Spitze hinein aufgezeichnet ist. Das Profil wurde in
Richtung der Mefrichtung aufgenommen. In der Volumenrekonstruktion 148t sich be-
reits erkennen, dafl die Grenzfliche zwischen der Al-Schicht und der Ni-Spitze senkrecht
zur Mefirichtung liegt. Genauer priifen 148t sich dies durch zwei verschiedene Metho-
den. Erstens konnen Isokonzentrationsflichen in die Grenzfliche gelegt werden, sie
veranschaulichen deutlich besser als nur die Volumenrekonstruktion die Ausrichtung
der Grenzfliche. Eine solche Isokonzentrationsfléche ist in Abb. [3.2]a.) zu sehen. Zum
Zweiten kann die Ausrichtung der Grenzfliche sehr genau durch Aufnehmen mehrerer
Konzentrationsprofile mit kleinerem (Querschnitt an lateral verschiedenen Stellen des
analysierten Volumens geschehen. Legt man diese Profile iibereinander, wiirde sich ei-
ne Verkippung der Grenzfliche gegeniiber der Mefirichtung in einer Verschiebung des
Ubergangs Al-Ni bemerkbar machen. In Abb. b.) 148t sich erkennen, dafl dies bei
der hier untersuchten Probe nicht der Fall ist.

Bemerkenswert am Konzentrationsprofil in Abb. b.) ist, daf die Grenzflache zwi-
schen dem aufgedampften Al und der Ni-Spitze nicht scharf ist, sondern sich bereits im

as prepared Zustand eine Durchmischung der Grenzflache auf einer Lange von 0,9 nm
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Abbildung 3.2: Zur Uberpriifung der Ausrichtung der Grenzfliche: a.) Isokonzentra-
tionsfliche (Atome ausgeblendet) b.) Vergleich mehrerer Konzentrationsprofile an un-

terschiedlichen Stellen des analysierten Volumens. Es zeigt sich lateral kein Versatz der
Profile.

(10%-90%-Kriterium) einstellt. Kritisch zu betrachten ist an dieser Stelle, ob die beob-
achtete Interdiffusion eventuell nur ein Artefakt des gekriimmten Substrates, ndmlich
der Ni-Spitze, ist. Eine einfache geometrische Uberlegung zeigt allerdings sofort, daB bei
FIM-Spitzen mit einem typischen Radius von 50 nm und einem analysierten Ausschnitt
des Apex von 10x10 nm? die Kriimmung des Substrates lediglich eine Hohendifferenz
von 2 A ausmacht. Die beobachtete Durchmischung der Grenzfliche ist aber signifi-
kant groBer. Es wurde ja bereits gezeigt, dafl die Grenzflache senkrecht zur Mefrichtung
ausgerichtet ist, die Ortsauflosung des TAPs betrédgt in dieser Richtung auch etwa 2
A, so daB daher bei der beobachteten Durchmischung ein MeBartefakt ausgeschlossen
werden kann.

Neben den chemischen Elementen, die fiir die Reaktion von Interesse sind, regi-
striert das TAP auch alle Verunreinigungen, die in der Probe enthalten sind durch die
Flugzeitmassenspektrometrie. Im gemessen Spektrum 148t sich so eine etwaige Verun-
reinigung der aufgebrachten Schicht erkennen. Dies ist insbesondere bei den elektronen-
strahlbedampften Proben interessant, da die Al-Schicht mit niedriger Depositionsrate
erzeugt wird und die Ni-Spitze wihrend der Deposition auf ca. 50 K gekiihlt ist. In
Abb. ist ein typisches Flugzeitmassenspektrum zu sehen. Aufgetragen sind die An-
zahl der detektierten Ionen gegen das spezifische Atomgewicht. Aus dem abgebildeten
Spektrum &8t sich entnehmen, dafl keine signifikante Verunreinigung der Probe vor-

liegt. Massen grofler 60 amu werden lediglich fiir einfach ionisiertes Ni in geringfiigigen
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Abbildung 3.3: Flugzeitmassenspektrum einer elektronenstrahlbedampften Probe. Ver-
unreinigungen der Probe durch Fremdatome einer signifikanten Konzentration werden
nicht registriert.

Mengen detektiert. Eine signifikante Verunreinigung findet sich auch in diesem Bereich
nicht.

3.1.2 Wirmebehandlung bei 150°C

Zur Untersuchung der Frithstadien der Interreaktion im System Al/Ni wurden elektro-
nenstrahlbedampfte Proben einer Wéarmebehandlung von 150°C / 5 min unterzogen
(s. Abschnitt [2.2.3). Ein Konzentrationsprofil, welches senkrecht durch die Grenzfléche
einer derart wirmebehandelten Probe aufgenommen worden ist, ist in Abb. Zu se-
hen. Bereits nach dieser kurzen Wérmebehandlung ist im Konzentrationsprofil eine
Anderung gegeniiber dem Verlauf im as prepared Fall (vgl. Abb. b)) zu erkennen.
Im Bereich von etwa 40 at% Al bis 60 at% Al ist eine deutliche Anderung der Steigung
nach der Behandlung bei 150°C festzustellen.

3.1.3 Wirmebehandlung bei 200°C

Die Signifikanz der Steigungsdnderung im Konzentrationsprofil der bei 150°C ausgela-
gerten Probe wird ersichtlich, wenn man die Konzentrationsprofile von Messungen an
Proben betrachtet, die einer Warmebehandlung bei 200°C ausgesetzt wurden. In Abb.
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Abbildung 3.4: Konzentrationsprofil durch die Grenzflache einer bei 150°C / 5 min
wirmebehandelten Probe. Signifikante Steigungsédnderung im Bereich zwischen 40 at%
Al und 60 at% Al

B.5p.) ist die Volumenrekonstruktion einer Messung des Zustandes 200°C / 5 min. zu
sehen. An der Grenzfliche zwischen der aufgedampften Al-Schicht und der Ni-Spitze
148t sich klar eine gleichméfBig ca. 3 nm breite, interreagierte Lage erkennen. Dies fin-
det sich auch in den Konzentrationsprofilen von zwei Messungen an Proben, die fiir 5
min und fiir 30 min bei 200°C wéirmebehandelt wurden wieder (Abb. [3.5b.)). In den
Konzentrationsprofilen ist ein ca. 3 nm breites Plateau bei einer Konzentration von 58
bis 64 at% Al zu erkennen. Das Ausbilden eines solchen Plateaus ist ein Zeichen fiir die
Bildung einer intermetallischen Phase, da eine blofle Interdiffusion lediglich zu einem
weniger steilen Ubergang zwischen Al und Ni im Konzentrationsprofil fithren wiirde.
AuBerst bemerkenswert an dieser Beobachtung sind zwei Dinge. Einerseits hat die in
diesen absoluten Friihstadien der Interreaktion gebildete Phase eine Zusammensetzung,
die weit von der Zusammensetzung der ersten erwarteten Gleichgewichtsphase NiAl3
entfernt liegt (vgl. Abschnitt . Zweitens ist die beobachtete Breite des Plateaus fiir
die Wérmebehandlung von 5 und 30 min nahezu identisch. Gemé&f8 einem paraboli-
schen Wachstum sollte sich die Breite der gebildeten Phase bei den beiden Messungen
um rund einen Faktor 2,5 unterscheiden. Dies wére mit der rdumlichen Auflosung des
TAPs ohne Probleme zu erkennen. Da dies offensichtlich nicht der Fall ist und in beiden
Fillen die Ausgangsreaktanden Al und Ni noch nicht aufgebraucht sind, mufl davon
ausgegangen werden, dafl die gebildete Phase bei einer Breite von 3 nm im weiteren

Wachstum gehindert wird.
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Abbildung 3.5: Messungen an 200°C wéarmebehandelten Proben. a.) Volumenrekon-
struktion 200°C / 5 min. b.) Konzentrationsprofile 200°C / 5 und 30 min.

3.1.4 Wirmebehandlung bei 250°C

Die Bildung der ersten Gleichgewichtsphase NiAl3 kann bei einer nur geringfiigig hoher
gewihlten Temperatur fiir die Warmebehandlung beobachtet werden. In Abbildung
3.60.) wird in der Volumenrekonstruktion einer Messung einer Probe der Wiarmebe-
handlung 250°C / 5 min wieder eine lagenweise Reaktion sichtbar. Die Konzentra-
tionsprofile in Abb. ) zeigen aber im Vergleich zu den Profilen, die von 200°C
warmebehandelten Proben stammen, ein Plateau bei etwa 75 at% Al, der Zusammen-
setzung der Phase NiAls. Bei einer Warmebehandlung von 5 min bei 250°C ist im
Konzentrationsprofil neben der Gleichgewichtsphase NiAl; noch ein kleines Plateau
mit der Konzentration der Phase zu erkennen, die sich bereits bei 200°C gebildet hat-
te. Im Gegensatz zu den Warmebehandlungen bei 200°C macht sich bei 250°C ein
deutlicher Unterschied bei verschieden langen Warmebehandlungen bemerkbar. Die
im Konzentrationsprofil einer Messung einer 5 min bei 250°C wirmebehandelten Pro-
be noch sichtbare Phase von etwa 60 at% Al ist im Profil einer 15 min bei 250°C
warmebehandelten Probe nicht mehr sichtbar. Dies wird so interpretiert, dafl die bei
200°C gebildete Phase ein transientes Verhalten zeigt und bei 250°C zugunsten der
Gleichgewichtsphase NiAls aufgezehrt wird.

3.1.5 Wirmebehandlung bei 400°C

Um den weiteren Verlauf der Interreaktion zu studieren, sind Warmebehandlungen bei
400°C an Proben durchgefiihrt worden, die mit dem Elektronenstrahlverdampfer be-

schichtet wurden. Eine Volumenrekonstruktion einer analysierten Probe, die fiir 5 min
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Abbildung 3.6: Messungen an 250°C wéarmebehandelten Proben. a.) Volumenrekon-
struktion 250°C / 5 min. b.) Konzentrationsprofile 5 und 15 min.

bei 400°C wirmebehandelt wurde, ist in Abb. [3.7h.) zu sehen. In der Volumenrekon-
struktion wird anhand der deutlich grofleren Interreaktionszone sofort offensichtlich,
daB im Gegensatz zu den Analysen bei tieferen Warmebehandlungstemperaturen, die
Reaktion nun auch in der Ni-Spitze selbst stattgefunden hat. Desweiteren 1at sich
in der Volumenrekonstruktion bereits schwach erkennen, daf§ die bisherige lagenweise
Reaktion bei Warmebehandlungen von 400°C nicht mehr stattgefunden hat. In dem
interreagierten Bereich sind Inhomogenitdten erkennbar, die senkrecht zur Spitzen-
achse verlaufen. Deutlicher wird dies erkennbar auf dem 2D-Konzentrationsschnitt,
welcher durch die gleiche Probe gelegt ist und in Abb. ) zu sehen ist. In Abb.
3-8b.) sind zwei Konzentrationsprofile zu sehen, die an lateral unterschiedlichen Stellen
entlang der beiden Pfeile im 2D-Konzentrationsschnitt aufgenommen sind. Die gemes-
senen Konzentrationen entsprechen fiir das Profil a.) dem Stabilitétsbereich der Phase
NiyAlg, sowie im Profil b.) der Phase NiAl. In die Profile sind als Fehlerbalken jeweils
die 20-Signifikanzgrenzen eingezeichnet. Es zeigt sich, daf§ die 20-Grenzen der beiden
Profile nicht iiberlappen, der Unterschied der gemessenen Konzentrationen ist somit

signifikant.

3.2 Sputterdeponierte Proben

In Abschnitt wurde bereits darauf hingewiesen, dafl die Mikrostruktur moglicher-

weise einen entscheidenden Einfluf3 auf die Friihstadien der Interreaktion haben kann.
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Abbildung 3.7: Volumenrekonstruktion einer Messung
an einer 400°C / 5 min warmebehandelten Probe.

Im Gegensatz zu den elektronenstrahlbedampften Ni-Spitzen aus dem vorigen Ab-
schnitt, weisen die gesputterten Al/Ni-Schichten auf W-Trigerspitzen eine nanokri-
stalline Struktur auf (vgl. Abb. [2.7).

3.2.1 as prepared

Auch fiir diesen Typ von Schichtsystemproben ist der erste analysierte Zustand der
as prepared Zustand. In Abb. a.) ist die Volumenrekonstruktion einer solchen
TAP-Analyse zu sehen. Die Ausrichtung der Grenzflichen Al/Ni und Ni/W ist auch
bei diesen Messungen wieder senkrecht zur Mefirichtung. Genau wie im Falle der aufge-
dampften Al-Schicht auf Ni-Spitzen, zeigt sich auch bei den sputterdeponierten Schich-
ten im Konzentrationsprofil (vgl. Abb. b.)) eine anfingliche Durchmischung der

Grenzflache auf ca. 1 nm.
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Abbildung 3.8: a.) 2D-Konzentrationsschnitt durch eine 400°C / 5 min wérme-
behandelte Probe. b.) Konzentrationsprofile enlang der beiden Pfeile im 2D-
Konzentrationsschnitt (Fehlerbalken = 20) .
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Abbildung 3.9: TAP-Analyse an aufgesputterten Al- und Ni-Schichten auf W-Spitze,
as prepared. a.) Volumenrekonstruktion b.) Ausschnitt des Konzentrationsprofils durch
die Grenzfliche Al/Ni in MeBrichtung.

3.2.2 Wirmebehandlung bei 200°C

Ein deutlicher Unterschied zwischen sputterdeponierten und aufgedampften Schich-
ten zeigt sich in den TAP-Analysen von wiarmebehandelten Proben. Abbildung
a.) zeigt einen Auschnitt aus der Volumenrekonstruktion einer TAP-Analyse an ei-
ner 200°C / 5 min. warmebehandelten Probe. Es wird nur die Grenzfliche Al/Ni
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Abbildung 3.10: TAP-Analyse an einer 200°C / 5 min. warmebehandelten Probe. a.)
Volumenrekonstruktion eines Teils der Messung b.) 2D-Konzentrationsschnitt

betrachtet, der Ubergang von der Ni-Schicht in die W-Trigerspitze ist zwar eben-
falls gemessen worden, ist aber fiir die Untersuchung der Al/Ni Grenzfliche nicht von
Interesse. Vergleicht man die Volumenrekonstruktionen der beiden Probentypen bei
gleicher Wéarmebehandlung in Abb. a.) und Abb. a.) so fallt sofort auf, daf
in Letzterer die gleichméflige Lagenstruktur des interreagierten Bereiches, so wie sie
bei den aufgedampften Proben beobachtet wird, nicht vorhanden ist. In Abb. b.)
ist ein 2D-Konzentrationsschnitt durch die Volumenrekonstruktion aus Abb. a.)
gelegt. Es zeigt sich auf dieser Darstellung, dafl Ni entlang bestimmter Pfade in die
Al-Schicht eingedrungen ist. Obwohl eine Bestétigung anhand von unterschiedlich ori-
entierten Ebenen in der Volumenrekonstruktion nicht mdoglich ist, so liegt doch der
Schlufl nahe, diese Pfade des bevorzugten Ni-Transports in der Al-Schicht als Korn-
grenzen zu bezeichnen. Diese Korngrenze 148t sich auch bereits in der Volumenrekon-
struktion schwach erkennen. Sie ist in Abb. [3.10]a.) mit einer weifien gepunkteten Linie
gekennzeichnet. In Abb. sind zwei Konzentrationsprofile aufgetragen, welche quer
und in Mefrichtung, entlang der beiden Pfeile im 2D-Konzentrationsschnitt, aufgenom-
men sind. Das erste Profil zeigt eine Ni-Konzentration in der Korngrenze von bis zu
10 at%. Bemerkenswert am zweiten Profil, welches in MeBrichtung, aber entfernt von

der Korngrenze aufgenommen worden ist, ist, dal an der urspriinglichen Grenzfliche
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Abbildung 3.11: Konzentrationsprofile a.) quer zur und b.) in Mefirichtung bei einer
200°C / 5 min. wirmebehandelten sputterdeponierten Al/Ni-Probe. Die Mefistellen
der Profile sind in Abb. b.) gekennzeichnet.

zwischen der Al- und der Ni-Schicht sich keine Phase mit einer Zusammensetzung von
ca. 60 at% Al gebildet hat, so wie sie bei den aufgedampften Schichten beobachtet

wird.

3.2.3 Wirmebehandlung bei 250°C

Die erste intermetallische Gleichgewichtsphase NiAl3 wird auch bei den sputterdepo-
nierten Proben bei einer Warmebehandlung von 250°C beobachtet. Der Unterschied
zu den elektronenstrahlbedampften Proben ist auch hier wieder in der Mikrostruk-
tur zu finden. In Abb. ist eine Volumenrekonstruktion einer Messung an einer
250°C / 5 min. wiarmebehandelten Probe zu sehen. Im Gegensatz zu den bedampften
Proben ist bei dieser Analyse keine lagenweise Reaktionsstruktur zu erkennen.  In
Abb. sind zwei Konzentrationsprofile dargestellt, die an verschiedenen Stellen in
Mefirichtung durch das analysierte Volumen gelegt wurden. In linken Profil ist klar
die Zusammensetzung der Phase NiAl3 zu erkennen, wiahrenddessen das zweite Pro-
fil kein solches Plateau zeigt. Das Nebeneinanderliegen der reinen Al-Phase und der
Phase NiAl3 kann im Zusammenhang mit den Ergebnissen der bei 200°C wirmebe-
handelten Proben so interpretiert werden, daf§ die Keimbildung der Phase NiAls an
der Korngrenze stattfindet und die Phase danach lateral wéchst. In beiden Konzen-
trationsprofilen ist bei etwa 50 at% Al ein leichter Knick in der Kurve im Bereich der
urspriinglichen Grenzflache zwischen Al und Ni zu sehen. Dies ist das erste Anzeichen
fiir die Bildung einer weiteren Gleichgewichtsphase, der Phase NiAl , welche bei einer

etwas hoheren Warmebehandlungstemperatur beobachtet wird.
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Abbildung 3.12: TAP-Ananlyse einer
250°C / 5 min. warmebehandelten Probe.
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Abbildung 3.13: TAP-Analyse einer 250°C / 5 min. warmebehandelten Probe. Die
Konzentrationsprofile wurden entlang der beiden Pfeile in der schematischen Zeichnung
der Volumenrekonstruktion (vgl. Abb. [3.12)) aufgenommen.

3.2.4 Wirmebehandlung bei 300°C

Die Bildung weiterer Gleichgewichtsphasen zeigt sich bei den sputterdeponierten Pro-
ben bereits bei einer Warmebehandlung von 300°C / 5 min. In Abb. 3.14a.) ist eine
Volumenrekonstruktion solch einer TAP-Analyse zu sehen. Auffillig ist, dafl die Reakti-
on offenbar bei dieser Temperatur auch in die Ni-Schicht, in einem Teil des analysierten

Volumens bis an die W-Trégerspitze, hinein gelaufen ist. Die entstandene Morphologie
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Abbildung 3.14: TAP-Analyse einer 300°C / 5 min. wiarmebehandelten sputterdepo-
nierten Al/Ni-Probe. a.) Volumenrekonstruktion b.) 2D-Konzentrationsschnitt
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Abbildung 3.15: TAP-Analyse einer 300°C / 5 min. wiarmebehandelten sputterdepo-
nierten Al/Ni-Probe. Die Konzentrationsprofile wurden entlang der beiden Pfeile in
Abb. [3.14]b.) aufgenommen.

1dBt sich leichter anhand des 2D-Konzentrationsschnittes in Abb. [3.14]b.) verstehen.

Entlang der beiden eingezeichneten Pfeile wurden Konzentrationsprofile aufgenom-
men, die in Abb. zu sehen sind. Dabei lassen sich in Profil a.) die beiden Plateaus
von der Zusammensetzung den intermetallischen Phasen NiAlz und NiAl zuordnen.
In Pofil b.) findet sich daneben auch noch ein Bereich, der der Zusammensetzung der
Phase NiyAlz entspricht.



Kapitel 4

Elektronenmikroskopische
Untersuchungen

Im vorigen Kapitel wurden in einem Vorgriff bereits mehrfach einigen beobachteten
Plateaus in den Konzentrationsprofilen jeweils eine bestimmte Gleichgewichtsphase zu-
geordnet. Anhand der gewonnenen TAP-Daten lassen sich die chemische Zusammenset-
zung und die rdumliche Ausdehnung der sich bildenden Phasen sehr genau bestimmen,
aufgrund der fehlenden strukturellen Informationen ist allerdings eine Zuordnung der
beobachteten Phasen zu den bekannten Gleichgewichtsstrukturen nur durch Vergleich
mit Ergebnissen anderer Untersuchungsmethoden méglich. Die bereits vorgenommenen
Zuordnungen in den Konzentrationsprofilen lassen sich teilweise dadurch rechtfertigen,
daB die Phasenbildungssequenz der Gleichgewichtsphasen sowie deren Stabilitéitsberei-
che mit verschiedenen Methoden untersucht und in der Literatur unstrittig angegeben
sind (vgl. Abschnitt [1.2)). Dieses Argument gilt allerdings nicht fiir die beobachteten
Konzentrationsplateaus von ca. 75 at% Al, welche in dieser Arbeit bislang immer als
N1 Al3 interpretiert wurden. Innerhalb der 20-Grenzen um die Konzentrationsmefwer-
te liegt auch die Zusammensetzung der metastabilen n-Phase NiyAly. Die Bildung der
n-Phase in Interdiffusionsexperimenten an diinnen Al/Ni-Schichten wird jiingst von da
Silva Bassani et al. [I0] und Barmak et al. [36] anhand von DSC- und Réntgenbeu-
gungsuntersuchungen berichtet. Eine Uberpriifung der Zuordnung der 75 at% Plateaus
zur Phase NiAls ist daher notwendig. Als vergleichende Untersuchungsmethode zur
Identifizierung der Phase wird das Transmissionselektronenmikroskop gewéhlt.

In Abschnitt ist die Praparation der Querschnittsproben bereits beschrieben
worden. Die Wahl von Ni-Einkristallen als Substrate fiir die Querschnittspraparation
wird motiviert durch eine moglichst groffle Vergleichbarkeit der Mikrostrukturen von
TEM Proben und denen der TAP-Proben. Durch das einkristalline Ni-Substrat und
die abschliefend gesputterte Ni-Schicht, finden sich beide Ni-Mikrostrukturen in den
TEM-Proben wieder, die auch schon in den TAP-Analysen betrachtet wurden.

In Abb. ist eine Hellfeldaufnahme einer Querschnittsprobe im as prepared Zu-
stand zu sehen. Die Dicke der Al-Schicht betragt ca. 70 nm, die der Ni-Schicht etwa 65

57
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Ni-Substrat

Abbildung 4.1: Hellfeldaufnahme einer as prepared Querschnittsprobe

nm. Ein EDX-Linescan vom Ni-Einkristall zur Ni-Schicht senkrecht iiber die Al-Schicht
hinweg ist in Abb. zu sehen.

Eine deutliche Anderung gegeniiber dem as prepared Zustand ist an den Proben
nach einer Warmebehandlung von 200°C / 5 min. zu beobachten. Abbildung zeigt
eine Hellfeldaufnahme einer solchen Probe. In der gezeigten Ubersicht ist die Schicht
zwischen Ni-Substrat und Ni-Schicht als intermetallische Phase NiAl; gekennzeichnet.
Diese Zuordnung stiitzt sich zum einen auf EDX-Analysen, die an verschiedenen Punk-
ten in der Schicht gemacht wurden und eine Zusammensetzung von ca. 75 at% Al er-
geben haben. Ein EDX-Linescan vom Ni-Substrat durch die Al-Schicht zur Ni-Schicht
ist in Abb. zu sehen. Genau wie in den TAP-Analysen ist eine klare Trennung
der NiAl3-Phase von der n-Phase NiyAlyg anhand der EDX-Daten allein aber auch
nicht moglich, da die Schwankung der EDX-Meflwerte sowohl die NiAls-Phase als
auch die Zusammensetzung der 7-Phase umfassen. Daher wurden an mehreren Stellen
Hochauflésungsbilder von der Schicht aufgenommen, um eine Strukturanalyse durch-
zufithren. Abbildung zeigt ein HREM-Bild, aufgenommen an der als 2 markierten
Stelle in Abb. 1.4l
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Abbildung 4.2: EDX Linescan an einer as prepared Probe. Aufgenommen vom Ni-
Einkristall senkrecht durch die Al-Schicht in die Ni-Schicht.
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Abbildung 4.3: EDX-Linescan vom Ni-Einkristall durch die aufgebrachten Schichten
bei einer 200°C warmebehandelten Probe.

Fiir die Analyse der beobachteten Struktur werden vergleichende Bildsimulatio-
nen der NiAlzg-Phase mit der Programmbibliothek EM.S von Stadelmann [53] durch-
gefiihrt. Die kristallographische Struktur der NiAls-Phase ist orthorhombisch vom Typ
D0y. Die Positionen der einzelnen Atome in der kristallographischen Einheitszelle sind
fiir die NiAl3-Phase in der Literatur bekannt und in Tabelle angegeben [54]. Die
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Ni-Schicht

Ni-Substrat

Abbildung 4.4: TEM-Hellfeldaufnahme einer bei 200°C / 5 min wérmebehandelten
Querschnittsprobe.

grofle Einheitszelle der Phase NiAl3 mit 16 Atomen sowie die drei unterschiedlich lan-
gen Achsen der orthorhombischen Zelle (vgl. Abb. a.)) fiihren zu einer starken Va-
riation der Interferenzmuster in der Abbildung in Abhéngigkeit vom gewéhlten Fokus.
Eine sichere Identifizierung der beobachteten Struktur ist daher erst moglich, wenn
mehrere experimentell gewonnene Bilder unterschiedlicher Foki mit entsprechenden
Bildsimulationen iibereinstimmen. Die Abb. .5 und [4.6]zeigen zwei HREM-Aufnahmen
der gleichen Stelle bei unterschiedlichem Fokus. Am unteren linken Rand der experi-
mentell gewonnen Bilder befindet sich jeweils eine Bildsimulation der Phase NiAl3 in
(111)-Richtung. Die Struktur der experimentellen Abbildungen stimmt in beiden Féllen
gut mit den Bildsimulationen iiberein. Die absolut Betréige der angegeben experimen-
tell und durch Simulation ermittelten Foki weichen zwar leicht voneinander ab, jedoch
handelt es sich um eine systematische Verschiebung der Fokuswerte, die leicht durch
die nur ungenau bekannte Probendicke oder eine falsche Nullpunktseichung des expe-
rimentellen Fokus erklért werden kann. Die beobachtete Phase kann daher zweifelsfrei
als NiAlz identifiziert werden. Dieses Ergebnis rechtfertigt die Zuordnung der Phase
NiAlz zu den beobachteten Plateaus bei ca. 75 at% Al in den Konzentrationsprofilen
der TAP-Analysen.
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Abbildung 4.5: Ausschnitt aus einer Hochauflosungsaufnahme der interreagierten
Schicht, -6 nm vom Scherzerfokus entfernt aufgenommen, VergrofSerung 560000x. Un-
ten links im Bild ist die EMS-Bildsimulation der Phase NiAls in (111) Richtung fiir
einen Fokus von -14 nm unter dem (simulierten) Scherzerfokus dargestellt.

Im Vergleich zu den Ergebnissen der TAP-Analysen an Proben, die bei 200°C
wirmebehandelt wurden, ist die Reaktion in diesen TEM-Proben schon deutlich wei-
ter fortgeschritten, da bereits die aufgebrachte Al-Schicht auf ganzer Linge zur Phase
N1iAls durchreagiert ist. Eine mogliche Erkldarung hierfiir ist, daf}, trotz Verwendung
des gleichen Ofens, die Warmeankopplung an die kompakten TEM-Proben etwas bes-
ser gewesen ist als an die Schichten, die auf den diinnen Drihten der FIM-Spitzen

aufgebracht wurden.
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Abbildung 4.6: Ausschnitt aus einer Hochauflosungsaufnahme der interreagierten
Schicht, -20 nm vom Scherzerfokus entfernt aufgenommen, Vergréferung 560000x. Un-
ten links im Bild ist die EMS-Bildsimulation der Phase NiAls in (111) Richtung fiir
einen Fokus von -31 nm unter dem (simulierten) Scherzerfokus dargestellt.

Tabelle 4.1: Positionen der einzelnen Atome in der Einheitszelle der NiAl; Phase. [54]

Atom Position X y z
Ni 5253,z 3-533+5 1+, -2 0,869 0,945
Al x,i,z, f,%,é; %_CE,%,%_’_Z; %—f—x,i,% —z 0,011 0,415
Al x,y,z,%—Fx,%—y,%—z;f,%—l—y,i;%—x,g,%sz;

.9, s —x. sty i+l -y z 2yt —2 0174 | 0,053 | 0,856




Kapitel 5

Diskussion

Die Ergebnisse der TAP-Untersuchungen an aufgedampften und sputterdeponierten
Schichten, wie sie in Kapitel 3] vorgestellt wurden, haben gezeigt, dafl die Mikrostruktur
der Reaktionspaare einen entscheidenen Einflufl auf den Verlauf der Interreaktion hat.
Im Falle der aufgedampften Al-Schicht auf Ni-Spitzen, mit einer quasi-einkristallinen
Struktur, wird eine transiente Phase beobachtet, die sich als homogene, geschlossene
Lage, ohne weitere Durchmischung der Grenzfliche bildet und eine maximale Dicke
von 3 nm erreicht. Im weiteren Verlauf der Interreaktion wird diese Phase durch die
Bildung einer ebenfalls gleichméfiigen Lage der Gleichgewichtsphase NiAlz aufgezehrt.
Dahingegen wird die transiente Phase in den nanokristallinen gesputterten Schichten
nicht beobachtet. Nach einem anfénglichen Benetzen der Al-Korngrenzen mit Ni, wird
die Bildung der NiAls-Phase direkt von den Korngrenzen ausgehend beobachtet. Die
Reaktion in den nanokristallinen Proben verlduft weiterhin sehr heterogen, es wird eine
komplizierte dreidimensionale Morphologie beobachtet. In spéteren Reaktionsstadien
wird auch in den quasi-einkristallinen Proben ein Aufbrechen der lagenweisen Reakti-
onsstruktur beobachtet. Die unterschiedlichen Reaktionsverldufe in den beiden Proben-
geometrien werden in diesem Kapitel gegeniibergestellt. Eine schematische Ubersicht
der beobachteten Reaktionsstadien findet sich in Abb. (.11

Die experimentellen Ergebnisse der TAP-Analysen werden qualitativ mit dem Aus-
sagen der theoretischen Modellvorstellungen aus Kapitel [1| verglichen. Am Beispiel der
empirischen Regel von Pretorius [22, 23] zeigt sich, daB eine grundlegende Annahme der
Regel fiir das System Al/Ni nicht zutrifft und die Regel fiir die Frithstadien der Interre-
aktion im System Al/Ni eine falsche Aussage trifft. Hodaj und Desré [55] berechnen fiir
das System Ni/Al einen kritischen Gradienten, oberhalb dessen nach dem Konzept der
kritischen Gradienten [I7, 18] keine Keimbildung in der Grenzflache moglich ist. An-
hand der chemisch quantitativen, raumlich hochauflésenden Analysen des TAPs kann
eine Abschétzung fiir die obere Grenze eines kritischen Gradienten im System Al/Ni
gegeben werden. Dabei zeigt sich, dafl der von Hodaj und Desré berechnete Wert be-
reits im as prepared Zustand erreicht wird und eine Keimbildung in der Grenzflache

daher ohne weitere Interdiffusion méglich sein sollte.

63
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Abbildung 5.1: Schematische Ubersicht iiber den Verlauf der Friithstadien der Interre-
aktion in den beiden am TAP untersuchten Probenmorphologien.

Die durchgefiihrten TAP-Analysen an zwei unterschiedlichen Probengeometrien ha-
ben direkt den entscheidenden Einflufl der Mikrostruktur auf den Verlauf der Friihstadi-
en der Interreaktion gezeigt. Zur Beschreibung der unterschiedlichen Reaktionsverldufe
wird an der Grenzfliche zwischen den beiden Ausgangsmaterialien eine diinne Reak-
tionszone postuliert. Durch eine Betrachtung der Kinetik in dieser Zone, dhnlich dem
Modell von Coffey und Barmak [6, [7], lassen sich die beiden unterschiedlichen Reakti-

onsverlaufe verstehen.
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5.1 Vergleich der Reaktionsverlidufe

5.1.1 Der Ausgangszustand

Im as prepared Zustand der beiden Probengeometrien lassen sich noch keine signifikan-
ten Unterschiede erkennen. Trotz unterschiedlicher Depositionsraten und unterschiedli-
cher Substrattemperaturen bei der Schichtdeposition zeigt sich bei beiden Probentypen
eine anfangliche Durchmischung der A1/Ni Grenzfliche auf einer Lange von jeweils etwa
einem nm (vgl. Abb. und . Erklédren 148t sich diese anfangliche Durchmischung
durch die starke attraktive Wechselwirkung von Al und Ni.

5.1.2 Wirmebehandlung bei 200°C

Der Unterschied im Verlauf der Friihstadien der Interreaktion wird sichtbar an Pro-
ben, die einer Warmebehandlung von 200°C unterzogen wurden. In den Proben mit
der quasi-einkristallinen Struktur, die mittels des BFIMs hergestellt worden sind, wird
eine lagenweise Reaktion beobachtet, wihrend bei den gesputterten Proben mit einer
nanokristallinen Struktur eine Ni-Benetzung der Korngrenzen in der Al-Schicht beob-
achtet wird (vgl. Abb. und [3.10). Neben diesem strukturellen Unterschied zeigt sich
auch in der Chemie der Reaktion ein signifikanter Unterschied. Im Falle der bedampf-
ten Proben wird die Bildung einer Phase mit der Zusammensetzung von 58 bis 64 at%
Al beobachtet, welche sich im spéteren Verlauf als transient erweist. Die Anfinge der
Bildung dieser Phase konnen auch schon bei einer Warmebehandlung von nur 150°C
beobachtet werden. In dem zugehorigen Konzentrationsprofil in Abb. zeigt sich be-
reits eine Anderung der Steigung im Konzentrationsbereich der beobachteten Phase.
Das Konzentrationsprofil der TAP-Analyse an einer 150°C wéarmebehandelten Probe
macht auch deutlich, dafl die Interreaktion sofort, ohne weitere Interdiffusion, zu einer
Phasenbildung fiihrt. Dieses Ergebnis widerlegt klar den Bericht von Ma et al. [11] tiber
eine Interdiffusion von Al und Ni auf einer Léange von bis zu 16 nm vor dem Einsetzen
der Phasenbildung. Dieser offensichtliche Unterschied erklért sich dadurch, dafl Ma et
al. ihre Untersuchungen mit EDX an einem TEM durchgefiihrt haben, einer Methode,
die im Vergleich zum TAP iiber eine geringere Auflésung verfiigt.

In den nanokristallinen gesputterten Schichten wird im Gegensatz dazu im gleichen
Wirmebehandlungszustand an keiner Stelle eine Phase der Zusammensetzung von etwa
60 at% Al beobachtet. Die Ni-Benetzung der Al-Korngrenzen fiihrt zu einer Konzen-
tration von bis zu 10 at% Ni in den Korngrenzen wie das Konzentrationsprofil in Abb.
a.) zeigt. Aber auch neben der Korngrenze, an der ehemaligen Grenzfliche der
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Al-Schicht zur Ni-Schicht 148t sich im Konzentrationsprofil (vgl. Abb. [3.11]b.)) keine
Phase der Zusammensetzung 60 at% Al erkennen.

Der verschieden hohe Anteil an Fremdatomen bei unterschiedlichen Depositionsme-
thoden wurde von Ma et al. [32] im System Al/Ni als eine mogliche Ursache fiir von-
einander abweichende Reaktionsverldufe angegeben. Da das TAP das gesamte Spek-
trum der Atomsorten aufzeichnet, ist es mit dieser Methode moglich, einen Einflufl
von Fremdatomen auf die hier gezeigten Messungen auszuschliefen. In Abb. ist
ein Ausschnitt aus einem Massenspektrum einer typischen TAP-Analyse dargestellt.
In dem Spektrum 148t sich erkennen, daf§ keine signifikate Verunreinigung der Probe
vorliegt. Fiir die Untersuchungen dieser Arbeit kann ein Einflul von Fremdatomen auf

den Reaktionsverlauf daher ausgeschlossen werden.

5.1.3 Wirmebehandlung bei 250°C

Nach einer Warmebehandlung von 250°C zeigt sich in den TAP-Analysen beider Pro-
bentypen die Bildung der Gleichgewichtsphase NiAl3. Ein Unterschied in der Morpho-
logie der Proben bleibt aber auch bei diesem Auslagerungszustand erhalten.

Die bei 200°C gebildete geschlossene Lage der Phase der Zusammensetzung von
etwa 60 at% Al wird bei 250°C zugunsten der Gleichgewichtsphase NiAls aufgezehrt.
Ebenso wie die Bildung der transienten Phase bei 200°C verlduft auch die Bildung der
Phase NiAl3 in den Proben der quasi-einkristallinen Struktur in Form einer homoge-
nen, geschlossenen Lage (vgl. Abb. . In den nanokristallinen Proben vollzieht sich
die Bildung der Phase NiAl3 dagegen nicht in Form einer geschlossenen Lage. Wie Abb.
zeigt, entsteht eine dreidimensionale Morphologie, in der die NiAl3-Phase neben
der reinen Al-Phase vorliegt. Zusammen mit der beobachteten Korngrenzbenetzung
bei 200°C lasst sich vermuten, dal in den nanokristallinen Proben die Keimbildung
der Gleichgewichtsphase NiAl3 in den Korngrenzen der Al-Schicht stattfindet und die
Phase sich durch laterales Wachstum in das Al-Korn ausbreitet. Diese Annahme stimmt
iiberein mit Interpretationen von DSC-Untersuchungen an Al/Ni Schichten von Ma et
al. [56], die auf eine bevorzugte Keimbildung der Phase NiAl3 an Korngrenztripelpunk-
ten hindeuten. Der Verlauf der Interreaktion von den Korngrenzen einer Schicht in die
Korner hinein wurde ebenfalls in TAP-Analysen am System Ag/Al beobachtet [4§].

5.1.4 Weiterer Reaktionsverlauf

Der weitere Verlauf der Interreaktion nach der Bildung der ersten Gleichgewichtsphase
NiAlz kann an den 300°C (sputterdeponiert) und 400°C (elektronenstrahlbedampft)
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wirmebehandelten Proben studiert werden. Es zeigt sich bei den 400°C / 5 min wérme-
behandelten elektronenstrahlbedampften Proben, dafl der planare Reaktionsverlauf,
der bei diesen Probentypen bei den tieferen Warmebehandlungen beobachtet wur-
de, nicht fortgesetzt wird. In dieser Analyse werden die beiden Gleichgewichtsphasen
NiyAls und NiAl nebeneinander mit einer Phasengrenzfliche parallel zur Spitzenach-
se detektiert. Aus dieser beobachteten Morphologie 148t sich vermuten, daf§ es in dem
analysierten Volumen zu einer Rekristallisation gekommmen ist. Begriinden 148t sich
eine solche Rekristallisation mit der hohen Gitterfehlpassung zwischen den interme-
tallischen Phasen und den beiden Reaktanden. Ein &hnliches Verhalten ist im System
Cu/Au beobachtet [57] worden, in dem die Gitterfehlpassung zwischen den beiden Re-
aktionspartnern vergleichbar zu dem des Systems Al/Ni ist. Aus der Lange des reagier-
ten Volumens von etwa 60 nm &8t sich zwangsldufig schlielen, dafl die Reaktion auch in
die Ni-Spitze vorgedrungen sein muf}, da die Schichtdicke der deponierten Al-Schichten
um einen Faktor zwei kleiner sind.

Abgesehen von der bereits mehrfach deutlich gewordenen besseren Statistik des
TAP-Detektors im Vergleich zu einer konventionellen Atomsonde, zeigt sich hier ein
weiterer grofler Vorteil der ortsaufgelosten Massenspektrometrie. Anhand friitherer Un-
tersuchungen mit einer konventionellen Atomsonde an elektronenstrahlbedampften Pro-
ben, die bei anndhernd gleichen Temperaturen wirmebehandelt wurden, wurde die Bil-
dung der Phase NiyAls bei diesen TAP-Experimenten erwartet [50]. Die nun in dieser
Arbeit beobachtete Anderung der Mikrostruktur wihrend der Interreaktion konnte mit
der konventionellen Atomsonde aufgrund der lateral sehr viel kleineren Mefifliche nicht
erfasst werden.

Eine dhnlich komplizierte Morphologie der Reaktionszone wird auch bei den 300°C
/ 5 min wiarmebehandelten sputterdeponierten Proben beobachtet. Auch hier verlauft
die Reaktion in die Ni-Schicht hinein. Wie in Abb. zu sehen ist, reicht der durchrea-
gierte Bereich im analysierten Volumen teilweise bis an die W-Spitze. Vergleichbar zu
den elektronenstrahlbedampften Proben bei 400°C Warmebehandlung, 148t sich auch
bei den sputterdeponierten Proben im Bereich der ehemaligen Ni-Schicht eine laterale

Teilung zwischen den Phasen NisAl; und NiAl beobachten (vgl. Abb. [3.14]b.)).

5.2 Struktur der beobachteten Phasen

In Abschnitt wurde daraufhingewiesen, dafl eine Identifizierung der kristallographi-
schen Struktur einer im TAP beobachteten Phase aufgrund der begrenzten raumlichen

Auflésung in der Regel nicht moglich ist.
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Anhand des Vergleichs von HREM-Aufnahmen einer 200°C / 5 min wiarmebehan-
delten TEM Probe mit Bildsimulationen der intermetallischen NiAl3-Phase ist es ge-
lungen, eine mit dem EDX gemessene Konzentration von ca. 75 at% Al eindeutig als
NiAls-Phase zu identifizieren. Aufgrund dieses vergleichenden Experimentes werden
auch die im TAP gemessenen Plateaus von ca. 75 at% Al der NiAls-Phase zugeord-
net. Die im spéteren Verlauf der Interreaktion beobachteten Plateaus in den Kon-
zentrationsprofilen der TAP-Messungen lassen sich ohne eventuelle Verwechslung den
intermetallischen Phasen des Systems Al/Ni zuordnen.

Damit ist lediglich der in den quasi-einkristallinen Proben beobachteten transienten
Phase noch keine Struktur zugeordnet worden. Die Zusammensetzung von 58 - 64
at% Al fillt in den Stabilitdtsbereich der NipAls3-Phase. Eigene Vorarbeiten an der
konventionellen Atomsonde [50] und auch die Ergebnisse der TAP-Analysen aus dieser
Arbeit zeigen die Bildung der Nis Al3-Phase erst bei Warmebehandlungen oberhalb von
300°C . Es kann daher als unwahrscheinlich angesehen werden, daf3 die transiente Phase,
die sich in den absoluten Frithstadien der Reaktion bildet, bereits die N5 Als-Phase in
ihrer Gleichgewichtskonfiguration ist.

Die transiente Phase konnte trotz mehrerer Versuche im Elektronenmikroskop nicht
aufgelost werden. Die rdumliche Auflosung des EDX-Detektors reicht fiir die nur 2-3
nm breite Phase nicht aus. Dies wird daran ersichtlich, dafl die Breite der Grenzflache
zwischen Ni-Einkristall und aufgebrachter Al-Schicht bereits im EDX-Linescan der as
prepared Probe (vgl. Abb. zu ca. 10 nm (10%-90%-Kriterium) bestimmt wird.
Erschwerend kommt hinzu, daf§ die Grenzflachen in den TEM-Proben leichte Rauhig-
keiten aufweisen, die zu einem Uberlapp in den HREM-Aufnahmen fithren.

In Abschnitt [1.2]ist bereits beschrieben worden, dafl Michaelsen et al. [9] eine meta-
stabile Phase der Zusammensetzung 63 at% Al beobachten. Die Existenz einer solchen
Phase ist durch die TAP-Analysen direkt nachgewiesen worden. Obwohl die beob-
achtete Zusammensetzung der Phase im Stabilitédtsbereich der Phase NiyAls liegt,
identifizieren Michaelsen et al. sie anhand von Elektronenbeugungsuntersuchungen als
B2-Struktur. Die einzige Phase im System Al/Ni mit B2-Struktur ist die Phase NiAl.
Barmak et al. [36] beobachten mit Réntgenbeugungsexperimenten an Al/Ni Vielfach-
schichten eine B2-Struktur bereits im as prepared Zustand. In Ubereinstimmung mit
diesen Arbeiten wird die beobachtete Phase der Zusammensetzung 58 at% - 64 at% Al
aus den TAP-Analysen als B2 NiAl-Phase identifiziert, die hinsichtlich ihrer Zusam-
mensetzung und eventuell auch ihres Ordnungsgrades von der Gleichgewichtskonfigu-

ration abweicht.
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5.2.1 Stabilisierung der B2-Phase auf3erhalb des Gleichgewichts

Bemerkenstwert an dieser B2-Phase ist zum einen, dafl ihre Zusammensetzung aufler-
halb des Stabilitétsbereiches der NiAl Phase liegt. Zum anderen erreicht die beobachte-
te B2-Phase ohne Konkurenz zu anderen Produktphasen nur eine maximale Dicke von
etwa 3 nm. Um dieses transiente Verhalten der B2-Phase qualitativ zu verstehen, wur-
den von Schmitz Monte-Carlo (MC)-Simulationen durchgefiihrt [42]. Simuliert wurde
die Wechselwirkung einer Al/Ni-Doppelschicht fiir unterschiedliche Léngen der simu-
lierten Doppelschicht. Die Fernordnung in der B2-Phase wird durch zwei voneinander
getrennte Untergitter realisiert. Die Fernordnung behindert dadurch die Diffusion in
einer B2-Phase. Schmitz konnte zeigen, dafl mit abnehmender Dicke der simulierten
Doppelschicht die Fernordnung in der B2-Phase unterdriickt wird. Aus dieser Unter-
driickung resultiert eine erhthte Beweglichkeit die die Bildung der B2-Phase erméglicht
und zunéchst ein schnelles Wachstum erlaubt. Mit zunehmender Schichtdicke der B2-
Phase nimmt auch die Fernordnung zu und die Diffusion durch die gebildete Phase wird
zunehmend gehemmt. Somit ldsst sich die beobachtete maximale Dicke der transienten
B2-Phase von etwa 3 nm qualitativ erkldren. Die Identifizierung der B2-Struktur wur-
de, wie oben beschrieben, von Michaelsen anhand von Elektronenbeugungsaufnahmen
durchgefiihrt. In den publizierten Aufnahmen [9] lassen sich die Uberstrukturreflexe
die aus der Fernordnung der B2-Phase resultieren nur sehr schwach erkennen. Dies
ist ein experimentelles Indiz dafiir, da} die Fernordnung in der B2-Phase anfénglich
unterdriickt wird.

Die kinetischen MC-Simulationen zeigen ferner, dafl sich Leerstellen iiberwiegend
im Al reichen Teil des simulierten Volumens befinden. Die Abweichung der Zusammen-
setzung der beobachteten B2 Phase vom Gleichgewichtsstabilitédtsbereich 148t sich so

durch eine erhohte Mobilitét fiir Al reichere Zusammensetzungen erkléren.

5.3 Vergleich der Ergebnisse mit den Modellvor-
stellungen

5.3.1 Die Regel von Pretorius [22, 23]

In Abschnitt ist erlautert worden, dafl Pretorius bei der Begriindung seiner em-
pirischen Regel fiir die Vorhersage von Phasenbildungssequenzen davon ausgeht, dafl
sich bei einer Interreaktion an der Grenzflache der beiden Reaktanden zunéchst eine
Zone mit der Zusammensetzung des tiefsten Eutektiums des Systems ausbildet, da
fiir diese Zusammensetzung die grofite Beweglichkeit erwartet wird. Aus Abb. 168t
sich ersehen, daf§ das tiefste Eutektikum im System Al/Ni bei etwa 3 at% Ni liegt.
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Allerdings wird in keinem der aus den TAP-Daten ermittelten Konzentrationsprofile
ein Bereich mit einer Zusammensetzung von 3 at% Ni beobachtet. TAP-Analysen von
quasi-einkristallinen Proben, in denen als erste Phase eine B2-Phase mit ca. 60 at% Al
nachgewiesen worden ist, zeigen, dafi die Regel von Pretorius (vgl. eine falsche
Aussage beziiglich der Bildungssequenz im System Al/Ni trifft. Der Vergleich zwischen
TAP-Analysen an quasi-einkristallinen und nanokristallinen Proben zeigt, daf} fiir den
Verlauf der Frithstadien der Interreaktion und die Auswahl der ersten sich bildenden
Phase nicht die groftmogliche Beweglichkeit bei der Zusammensetzung des tiefsten
Eutektikums, sondern vielmehr die kinetischen Eigenschaften der Produktphasen ent-
scheidend sind.

Die Bildungssequenz der Gleichgewichtsphasen, so wie sie nach dem Modell von
Pretorius vorhergesagt wird, wird in den TAP-Analysen erst fiir die spéteren Stadi-
en der Interreaktion beobachtet. Zur Beschreibung der Friihstadien der Interreaktion
geht es aber von falschen Annahmen aus und ist daher nicht in der Lage, richtige

Voraussagen beziiglich der Selektion der ersten Phase fiir das System Al/Ni zu treffen.

5.3.2 Das Konzept der kritischen Gradienten [17, [18]

Nach dem von Desré und Yavari [17] sowie Gusak [18] vorgeschlagenen Konzept der
kritischen Gradienten, wird die Keimbildung einer Produktphase in der Grenzfliche
zweier Metalle verhindert, wenn ein kritischer Konzentrationsgradient iiberschritten
wird. Fiir das System Al/Ni wurde von Hodaj und Desré [55] eine Abschitzung fiir
einen kritischen Gradienten beschrieben, oberhalb dessen jede Keimbildung einer Pro-
duktphase verhindert wird. Der ermittelte Wert fiir den kritischen Gradienten Ac,,0q
liegt nach Hodaj und Desré fiir den Fall, dal ein Atomtransport nur senkrecht zur

Grenzfliche zugelassen wird, bei:

1
Acpmoq = 0,36 - 109% (5.1)

Die TAP-Analysen der elektronenstrahlbedampften Proben bei 150°C und 200°C Wéarme-
behandlung haben gezeigt, daf die Bildung der transienten B2-Phase quasi sofort und
ohne vorhergehende Verbreiterung der Durchmischungszone einsetzt. Aus den experi-
mentellen Ergebnissen kann so also eine untere Grenze fiir den kritischen Gradienten
mit .

Actegp = 0,5 - 109% (5.2)
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Abbildung 5.2: Zur Erklarung des Einflul der Mikrostruktur auf den Reaktionsverlauf.
a.) Grenzflichenreaktionskontrollierte Interreaktion: Die Bildung einer gleichméafigen
Lage der transienten Phase B2 wird durch ein geniigend hohes chemisches Potential des
Ni in der Phasengrenzfliche (GF) ermoglicht. b.) Grenzflichendiffusionskontrollierte
Interreaktion: Der schnelle Abflufl des Ni in die Korngrenzen (KG) der Al-Schicht
verringert das chemische Potential des Ni in der Grenzfiche und verhindert so die
Bildung der B2-Phase [42].

angegeben werden. Dieser experimentelle Befund steht mit dem berechneten kritischen
Gradienten in gutem Einklang. Allerdings wird dieser kritische Gradient bereits im
as prepared Fall erreicht, so dafl das Konzept der kritischen Gradienten speziell fiir
das System Al/Ni zwar die richtige Aussage trifft, namlich dafl die Keimbildung einer
Produktphase sofort moglich ist, ansonsten aber wenig hilfreich fiir die Beschreibung
der Frithstadien der Interreaktion des Systems Al/Ni ist.

5.3.3 Einfluf3 der Mikrostruktur

TAP-Untersuchungen an Proben, die einer Warmebehandlung von 200°C unterzogen
wurden, haben zwei vollig verschiedene Reaktionswege aufgezeigt. Im Fall der quasi-
einkristallinen Proben hat sich auf der gesamten Breite des analysierten Volumens eine
gleichméflige Lage der transienten B2-Phase gebildet. Hingegen wird bei den sput-
terdeponierten Proben lediglich eine Ni-Benetzung der Korngrenzen in der Al-Schicht
beobachtet. Eine weitere Grenzflichenreaktion neben der Korngrenzbenetzung an der
urspriinglichen Grenzfliche der Al- und Ni-Schicht wird erstaunlicherweise nicht be-
obachtet. Der erste Fall mufl daher als grenzflichenreaktionsbestimmt, der zweite als

korngrenzdiffusionsbestimmt interpretiert werden.
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Zur Beschreibung der Keimbildung in Metall/Silizium Systemen wurde von Bené
das Konzept einer ,maximalen Rate der freien Enthalpiednderung® vorgeschlagen [58].
Tu et al. [59] beschreiben mit dem gleichen Konzept auch die Bildung metastabi-
ler amorpher Phasen an Metall/Silizium Grenzflichen. Idee dieses Konzeptes ist, daf3
ein System nicht automatisch den energetisch giinstigsten Zustand annimmt, sondern
voriibergehend auch einen energetisch ungiinstigeren metastabilen Zustand bevorzugt,
wenn sich dadurch in einem Zeitintervall eine grofiere Erniedrigung der freien Enthalpie
erreichen léBt als durch den direkten Reaktionsweg zum energetischen Minimum.

Ausgehend von diesem kinetischen Konzept sollen die beiden Reaktionspfade der
bei 200°C wirmebehandelten Proben aus den TAP-Analysen nochmals betrachtet wer-
den. In Abbildung sind die beiden Interreaktionspfade schematisch dargestellt. Es
wird dazu postuliert, dafi an der Phasengrenzfliche (GF) eine Reaktionszone vorhan-
den ist, in der aufgrund des gestorten Kristallgitters, &hnlich wie auch in Korngren-
zen, eine erhohte Mobilitédt vorliegt. Fiir die Keimbildung einer Produktphase wird ein
geniigend hohes chemisches Potential in der Reaktionszone benotigt. Das chemische
Potential héngt ab von der Ni-Konzentration in der Reaktionszone, welche wiederum
durch den ZufluB von Ni-Atomen aus der Ni-Phase in und den Abflufl aus der Reakti-
onszone bestimmt wird. Das Postulat einer Reaktionszone an der Grenzflache und die
Betrachtung der Konzentrationen sowie des atomaren Transports in dieser Zone ent-
sprechen dem Konzept, das auch dem Modell von Coffey und Barmak [0} [7] zugrunde
liegt (vgl. Abschnitt [1.1.2)).

Im Falle der grenzflichenreaktionskontrollierten Interreaktion (vgl. Abb. a.))
der elektronenstrahlbedampften Proben sind der Zuflufl aus der Ni-Spitze in die Pha-
sengrenzfliche und der Abflu} in das Al-Korn auf dem Apex der Spitze nahezu ver-
gleichbar. Dadurch kann in der Grenzflache eine geniigend hohe Ni-Konzentration auf-
gebaut werden um die Keimbildung der transienten B2-Phase zu ermdoglichen.

Im Falle der nanokristallinen gesputterten Schichten stellen die Korngrenzen in
der Al-Schicht schnelle Transportpfade fiir das Ni in die Al-Schicht dar. Wie bereits
erwahnt worden ist, darf bei der hier betrachteten Warmebehandlungstemperatur von
200°C sowohl die Volumen- als auch die Konrgrenzdiffusion von Al in Ni als ausgefroren
angesehen werden. Der Zuflul des Ni in die Reaktionszone der nanokristallinen Proben
kann daher als vergleichbar zu dem der quasi-einkristallinen Proben angesehen werden.
Die Korngrenzen im Al fithren aber im Vergleich zu den quasi-einkristallinen Proben zu
einem schnelleren Abflufl des Ni aus der Reaktionszone. Die Konzentration und damit
das chemische Potential des Ni in der Reaktionszone wird dadurch verringert und so
eine Bildung der B2-Phase verhindert.



Zusammenfassung

In dieser Arbeit wurde der Einflufl der Mikrostruktur auf die Friihstadien der Inter-
reaktion im System Al/Ni untersucht. Dazu wurden chemisch quantitative, raumlich
hochauflésende Untersuchungen mit der tomographsichen Atomsonde (TAP) an Pro-
ben zweier unterschiedlicher Mikrostrukturen durchgefiihrt. Es ist direkt beobachtet
worden, daf}, neben Unterschieden in der Morphologie der sich bildenden Phasen, die
Mikrostruktur der Ausgangsreaktanden auch einen entscheidenden Einflufl auf die Bil-
dungssequenz der intermetallischen Phasen in diesen nanoskaligen Systemen hat.

Mittels eines Feldionenmikroskops (FIM) mit einem in die Ultrahochvakuumkam-
mer des FIMs integriertem Elektronenstrahlverdampfer konnten quasi-einkristalline
Al/Ni-Schichtproben, bestehend aus einer Ni-Spitze und einer deponierten Al-Schicht,
fiir die TAP-Analysen hergestellt werden. Nanokristalline Al/Ni-Schichtproben wurden
durch Sputterdeposition einer Al/Ni-Doppelschicht auf W-FIM-Spitzen hergestellt.

In den quasi-einkristallinen Proben wurde zu Beginn der Interreaktion die Bildung
einer gleichméfigen Lage einer Phase der Zusammensetzung von 58 bis 64 at% Al
beobachtet. Anhand von publizierten Elektronenbeugungsuntersuchungen [9] wird die
Struktur der gebildeten Phase als B2 identifiziert. Das Wachstum der beobachteten
B2 NiAl-Phase ist nicht parabolisch. Fiir die Phase wurde eine maximale Dicke von
3 nm beobachtet. In weiteren Interreaktionsschritten wurde die NiAl-Phase zugun-
sten der Bildung der NiAls-Phase aufgezehrt. Die Bildung der NiAls-Phase erfolgte
in den quasi-einkristallinen Proben, wie auch zuvor die B2-Phase, als gleichméfBige,
geschlossene Lage. In spéteren Interreaktionsstadien wurde ein Aufbrechen der lagen-
weisen Reaktionsstruktur und, in Ubereinstimmung mit publizierten Arbeiten [§], die
Bildung der weiteren intermetallischen Phasen in der Reihenfolge zunehmenden Ni-
Gehaltes beobachtet. Die Stabilisierung der transienten B2 NiAl-Phase auflerhalb des
Stabilitéitsbereiches der Phase wird durch eine Abnahme der Fernordnung und damit
einhergehender Erhohung der Mobilitat in der NiAl-Phase erklart.

In den nanokristallinen Proben wurde die Bildung der transienten B2-Phase nicht
beobachtet. Ausgehend von einer anfinglichen Ni-Benetzung der Korngrenzen in der
Al-Schicht, wurde im Anschluf die Bildung der NiAl3-Phase detektiert. Im Gegensatz
zu den gleichméfligen Lagen in den quasi-einkristallinen Proben, erzeugte die Interre-

aktion in den nanokristallinen Proben eine komplexe dreidimensionale Morphologie.
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Anhand von vergleichenden Strukturuntersuchungen mittels hochauflosender Trans-
missionselektronenmikroskopie (HREM) wurde die Zuordnung von in TAP-Analysen
gemessenen Konzentrationsplateaus zur NiAls-Phase bestétigt.

Die Ergebnisse der TAP-Analysen haben gezeigt, daf die Annahme, auf der die
empirische Regel zur Vorhersage der Phasenbildungssequenz von Pretorius beruht, im
System Al/Ni nicht erfiillt ist. Die nach der Regel vorhergesagte Phasenbildungssequenz
fiir das System Al/Ni wurde erst in den spéteren Interreaktionsstadien beobachtet. Fiir
die Friihstadien der Interreaktion trifft die Regel von Pretorius im Falle des Systems
Al/Ni eine falsche Aussage.

Der beobachtete Einflul der Mikrostruktur auf die Phasenbildungssequenz wird
qualitativ dadurch erklért, dafl es in den nanokristallinen Proben zu einem schnellen
Abflul des Ni in die Korngrenzen der Al-Schicht gekommen ist. Die Konzentration des
Ni in der Grenzfldche zwischen Al- und Ni-Schicht wird dadurch soweit abgesenkt, dafl
die Bildung der transienten B2-Phase nicht mehr moglich ist.
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