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Einleitung 1

Einleitung

Die Eigenschaften moderner Materialien werden stark durch die Beschaffenheit ihrer
Nanostruktur kontrolliert. Materialien mit Korngroen unterhalb 700 nm weisen oft
viele technologisch interessante Eigenschaften auf, wie besondere Harte,
Abriebbestiandigkeit und Korrosionsresistenz. Die stindige Miniaturisierung
elektronischer Bauteile in den letzten Dekaden, wie auch das Verstindnis der
makroskopischen Materialeigenschaften, erfordern daher eine genaue Kenntnis der
Prozesse an den Korngrenzen auf atomarer Skala. Anwendungen zur Steigerung der
Datendichte magnetischer Aufzeichnungssysteme ergeben sich beispielsweise durch die
isolierte Einbettung ferromagnetischer Eindomadnenkdrner in eine nichtferromagnetische
Matrix. Daraus ergibt sich eine hohe Korngrenzdichte. Die damit verbundene hohe freie
Energie solcher Materialien kontrolliert zu einem hohen Mal} die ablaufenden Prozesse
bei thermischen Behandlungen. Die Temperatur, bei der {blicherweise die
Rekristallisation einsetzt, ist bei diesen Materialen deutlich geringer als im
polykristallinen Material. Die Verdnderung der Nanostruktur verursacht in solchen
Fillen einen schnellen Verlust der technologisch attraktiven Eigenschaften.
Interessanterweise zeigen einige nanokristalline Materialien nach einer thermischen
Behandlung eine erhebliche Versprodung, die oft auf die bevorzugte Segregation einer
Legierungskomponente an den Korngrenzen zuriickgefiihrt werden kann. In anderen
Legierungssystemen trigt eine solche Segregation wiederum deutlich zur thermischen
Stabilitdit des nanokristallinen Gefiiges bei. Die Exzess-Atome sittigen die freien
Bindungen am Ort der Korngrenzen und senken somit die Korngrenzenenergie ab. Es
ist vorstellbar, dass dadurch die treibende Kraft der Rekristallisation minimiert wird
oder vollstindig verschwinden kann.

Im Rahmen dieser Arbeit wird diese Fragestellung fiir die zwei stark entmischenden
Legierungssysteme Ag-Ni und Cu-Bi behandelt. Ersteres ist aufgrund seiner
Eigenschaften interessant fiir technologische Anwendungen (GMR-Sensoren,
Speichermedien), wdhrend Letzterem, aufgrund der starken Versprodung an den
Korngrenzen, eine wichtige grundlagenphysikalische Relevanz zukommt. Beide
Legierungssysteme weisen im thermodynamischen Gleichgewicht praktisch keine
Loslichkeit auf und haben deutlich unterschiedliche Atomradienverhiltnisse von

Ni/Ag =15,6% und Cu/Bi = 30,8 %. Die Stapelfehlerenergien von Ag und Cu sind
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mit 20 mJ/m? bzw. 40 mJ/m? klein. Beide Systeme sollten daher vergleichbare
Korngrenzenergien aufweisen. Zum Verstdndnis der ablaufenden Prozesse an den
Korngrenzen werden in dieser Arbeit Proben verschiedener Herstellungsprozesse
untersucht und charakterisiert. Dies erfordert eine Untersuchungsmethode mit hochster

Auflosung bei gleichzeitiger chemischer Analyse.

Diese Arbeit gliedert sich in sechs Kapitel. Im ersten Kapitel werden die untersuchten
Legierungssysteme vorgestellt und es wird eine Ubersicht iiber die Grundlagen der
Korngrenzsegregation gegeben. Im zweiten Kapitel werden die experimentellen
Methoden erldutert. Der Schwerpunkt liegt dabei auf der Tomographischen Atomsonde
(TAP) und den verwendeten Auswerteverfahren. Das TAP ist mit einer rdumlichen
Auflosung auf der Subnanometerskala und einer chemischen Auflosung bis zu wenigen
100 ppm bestens flir die Untersuchung der Korngrensegregation geeignet. Zusétzlich
konnen mit Hilfe der Feld-Ionen-Mikroskopie erginzende Erkenntnisse iiber die
Korngrofe des Materials gewonnen werden. Der Einsatz dieser Methoden erfordert eine
besondere, spitzenformige Probengeometrie. Fiir die gezielte Untersuchung einzelner
Korngrenzen wurde daher ein neues Verfahren der Probenpréparation entwickelt.
Dieses wird, wie alle anderen Arbeitsschritte zur Probenpriparation, im dritten Kapitel
vorgestellt. Im vierten Kapitel werden die FErgebnisse der dreidimensionalen
Atomsondenanalysen und feldionenmikroskopischen Untersuchungen aufgefiihrt. Die
Kombination beider Methoden wird dabei an vielen Stellen ausgenutzt, da die
Interpretierbarkeit der TAP-Ergebnisse oft durch die kleinen lateralen Abmessungen des
Analysevolumens erschwert ist. Die Proben der beiden Legierungssysteme Ag-Ni und
Cu-Bi wurden jeweils auf zwei verschiedene Arten hergestellt. Beide Legierungen
wurden als diinne Schichten mittels Sputterdeposition pripariert. Zusétzlich wurden
nanokristalline Ag-Ni Gefiige bzw. Bi-dotierte Cu-Bikristalle untersucht. Dies
ermoglicht es innerhalb eines Legierungssystems, unterschiedliche Reaktionsabldufe
verschiedener Probenarten zu vergleichen und diese auf die entsprechenden
Mikrostrukturen und ihren Herstellungsprozess zuriickzufithren. Im flinften Kapitel
findet sich ein Uberblick iiber die ermittelten Nanostrukturen. Diese werden in
Abhingigkeit ihres Herstellungsprozesses diskutiert. Die Ergebnisse werden im letzten

Kapitel zusammengefasst.
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1 Materialphysikalischer Hintergrund

1.1 Grundlagen der Korngrenzsegregation

1.1.1 Korngrenzen

Korngrenzen (KG) sind atomar scharfe Ubergangsbereiche zwischen unterschiedlich
orientierten Bereichen eines Kristalls. Sie stellen, abhidngig von ihrer Fehlpassung, eine
mitunter erhebliche Stérung des Kristallaufbaus dar. Die dabei gespeicherte Energie
wird iiber die spezifische Korngrenzenergie y als Differenz G’ der freien Energien
desselben Kristalls eines reinen Materials mit und ohne KG dividiert durch die KG-

Flache definiert.

yz( oG J (L.1)
aAKG T.P.n

Die KG-Energie ist somit ein Mal} fiir den Energieaufwand, der benétigt wird um
weitere KG-Flache zu schaffen.

Eine Korngrenze kann makroskopisch durch die Verdrehung zweier Kristallite
gegeneinander, d.h. Drehachse und Winkel, und durch die Orientierung der Grenze
selbst beschrieben werden. Insgesamt werden also fiinf makroskopische Variablen
benotigt. Auf mikroskopischer Ebene treten noch weitere Freiheitsgerade auf, wie z.B.
leichte Translationen der angrenzenden Kristallite und Relaxationen der atomaren
Positionen. Setzt man in Gedanken die Atompositionen iiber die Korngrenze in den
jeweils anderen Kristall fort, so stellt man fiir spezielle Orientierungen der Kristallite
das Auftreten von Koinzidenzpunkten fest. Diese spannen, aufgrund der periodischen
Anordnung der Atome im Kristall, ebenfalls ein Gitter auf. Der inverse Bruchteil der
Atome auf Koinzidenzplitzen wird als 2-Wert bezeichnet. Durch diesen Wert wird die
Lage der Korngrenze im Kristall jedoch nicht beschrieben. Oft beschrinkt man sich
daher bei der Erzeugung von Bikristallen auf eine kohidrente Zwillingslage der

Korngrenze. Diese nimmt zu beiden Kristallhélften denselben Kippwinkel ein und kann
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damit makroskopisch durch die Angabe des Ebenentyps vollstindig beschrieben
werden. Je kleiner 2 ist, desto besser geordnet ist die Korngrenze. So konnen
Kleinwinkelkorngrenzen' mit X=7 beschricben werden, da nahezu alle
Atompositionen bis auf die Versetzungskerne Koinzidenzgitterpunkte sind.
Dementsprechend wird fiir hohere 2-Werte mit groBeren Fehlpassungen an der
Korngrenze eine wesentlich hohere Korngrenzenergie erwartet. In dieser Arbeit wurde
die Bi-Segregation an einer symmetrischen 279a {331} Korngrenze eines Cu-Bikristalls
untersucht. Diese wird konstruiert indem zwei um einen Winkel von 26,51° zueinander
verdrehte <//0>-orientierte Einkristalle so zusammengefligt werden, dass die Lage der
Kontaktfliche kohirent ist. Das zugehorige Koinzidenzgitter ergibt sich, indem die
Gitter beider Kristallhdlften ineinander fortgesetzt werden, wobei auffillt, dass jede 79.
{331}- bzw. alternativ jede {/16}-Atomlage eine Koinzidenzlage darstellt (siche Abb.
1.1). Einige 2~Werte konnen auf verschiedenen Wegen eingestellt werden. Geometrisch
kann 2= 79 auch durch eine Drehung beider Einkristalle um die <///>-Achse um
einen beidseitigen Winkel von 46,8° erfolgen. Zur Unterscheidung der Fille bezeichnet

man diese Konfiguration daher als 2795 Korngrenze.

/ @ e
19 Ebenen

Abb. 1.1: X19a Korngrenze und Koinzidenzgitter, offene Symbole sind Koinzidenzatome

' Als Kleinwinkelkorngrenzen bezeichnet man solche mit Kipp- oder Drehwinkeln kleiner als 15°.
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1.1.2 Thermodynamik der Segregation

In einer bindren Legierung AB konnen B-Atome bevorzugt zu den Korngrenzen der A-
Matrix diffundieren und dort flichige Anreicherungen bilden (Abb. 1.2). Man
bezeichnet dies dann als B-Segregation. Die freie Enthalpie nimmt bei konstantem
Druck p und konstanter Temperatur T ein Minimum an. Sie ist daher zur Beschreibung

der untersuchten Prozesse geeignet.

Abb. 1.2: Schematische Darstellung der Segregation,; A-Atome hell, B-Atome dunkel

Im Fall eines Bikristalls, bestehend aus zwei Haélften verschiedener
Kristallorientierungen / und /7 und einer eingeschlossenen Korngrenze der Fliche Axg

(Abb. 1.3), berechnet sich die zugehorige freie Enthalpie G’ ganz allgemein iiber

G =U+pV —TS (1.2)

Aufgrund von nicht vollstindig abgesittigten atomaren Bindungen iiber die Korngrenze
hinweg kann eine freie Grenzflachenenthalpie Ggr der Dimension Energie/Fliche als
Differenz zwischen G’ und der Summe derjenigen Energiebeitrige definiert werden, die

zum Aufbau beider Kristallhélften des Bikristalls nétig sind.
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— 3

Abb. 1.3: Schematischer Aufbau des betrachteten Bikristalls

Der Korngrenze wird eine Dicke o zugeordnet, die senkrecht zur Korngrenze gemessen
die Ausdehnung des kristallographisch gestorten Bereichs angibt. Die Korngrenzdicke
wird typischerweise mit & = 570" m angegeben [HEUMANN92], womit sich eindeutig

zwei Kristallhélften definieren lassen. Fiir die freie Grenzflachenenthalpie folgt

Gy oo =G~ Sl + Sl | (1.3

Die spezifische Korngrenzenergie k¢ ist daher als Anderung der freien Enthalpie G’

des Kristalls definiert

oG’
Vke = ( j (1.4)
O0Ayg _—

Fiir das totale Differential von G’ folgt durch Legendre-Transformation

dG'=—SdT +Vdp +_ pdn, +  xodAg (1.5)
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Eine VergroBerung der Korngrenzfliche um dAxs bei T,p=const fiihrt zu einer
Abnahme der Atomanzahlen in den jeweiligen Kérnern um dn!bzw dni. Ein Vergleich

von (1.3) und (1.5) ergibt somit
GordAyg = 7 kedAxe + (Z Hj dn] + Z /UinniHj (1.6)

Da fiir den betrachteten Bikristall kein Teilchenaustausch mit anderen Systemen
moglich ist, gilt die Massenerhaltung. Es wird ferner angenommen, dass mobile Atome
einer Minorititskomponente, oder Verunreinigungen am Ort der Korngrenze
segregieren konnen, um dort die freien Bindungen zu sittigen. Um solche flachigen
Anreicherungen zu beriicksichtigen wird der Korngrenzexzess /xc mit der Dimension
Atome/Fliache eingefiihrt. Da ein Teilchenaustausch zwischen den beiden Kristallhdlften

moglich ist, gilt
dn! +dn'" = -TdA,, (1.7)

Im thermodynamischen Gleichgewicht miissen die chemischen Potentiale beider

Hilften des Bikristalls gleich sein, d.h. x4/ = u' = u;. Damit kann (1.6) geschrieben

werden als

GordAys = ¥ kodAge + Z L dAy (1.8)
< Gor =7 +zfuiri (1.9)
Die freie Grenzflichenenthalpie Ggr kann somit als Summe der spezifischen

Korngrenzenergie yxc und der Beitrdge der freien Energie der ungesittigten Bindungen

der Exzessatome ausgedriickt werden. Fiir das totale Differential dGgr folgt dann

dGep =dy e + Y 1dl, + > Tdy, (1.10)
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Betrachtet man den Fall Agg, T, p = const, so kann eine Andemng der freien Enthalpie
G’ des Bikristalls nur durch die Anderung der freien Grenzflichenenthalpie verursacht

werden. Es gilt daher dGgr = dG /Akc. Mit (1.5) und dI" = dn;/Akc folgt

dGgp = udr, (1.11)

Der Vergleich von (1.10) und (1.11) ergibt

dye ==2.Tdn, (1.12)

In einem bindren Legierungssystem A-B kann so die Gibbs’sche Adsorptionsisotherme

fiir 74 = 0 am Ort der Korngrenze abgeleitet werden

ro=_ dy e __ I [ dygg (1.13)
g du, RT\dna,

Fiir ein verdiinntes bindres Legierungssystem kann eine niitzliche Abwandlung der
Gibbs’schen Adsorptionsisotherme angegeben werden. Besteht der Bikristall aus der
Majoritdtskomponente A und der Minoritidtskomponente B in stark verdiinnter molarer
Losung ¢z << I, so kann die Aktivitdt der B-Atome nach Henrys Gesetz (Abb. 1.4)

ausgedriickt werden als ag = const - cp, woraus folgt

e |- _pyr, (1.14)
dlnc,

Diese Gleichung kann experimentell eingesetzt werden, um aus der Messung des
Korngrenzexzesses /3 nach einer Segregationsbehandlung bei fester Temperatur 7" und
bei bekannter homogener Dotierung ¢z die Absenkung der Korngrenzenergie kg zu

bestimmen.
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] ‘ZHenrys Gesetz

e>0

e>0"

<0

06 08 1
C,—» B

Abb. 1.4: Gesetz von Henry als Grenzfall fiir den Verlauf der Aktivitit der B-Atome in

Abhdingigkeit der Konzentration fiir verschiedene Paarvertauschungsparameter &

Eine notwendige Voraussetzung fiir die Giiltigkeit von Gleichung 1.14 ist also eine
geringe Dotierung der A-Matrix mit einer Atomsorte B. Die treibende Kraft zur
Segregation kann durch die Wahl eines unmischbaren Legierungssystems vergrofert
werden. Hierbei ist jedoch zu beachten, dass Segregations- und Ausscheidungsvorginge
konkurrierend ablaufen konnen. Es zeigt sich, dass Atome mit einem groferem
Atomradius oft bevorzugt in die Korngrenzen der Matrix mit kleineren Atomen
segregieren. Kupfer bietet sich mit einer geringen Loslichkeit von Wismut bis 200 ppm
und einem deutlichen Unterschied der Atomgrofien als geeignetes Modellsystem an. Es
existiert schon im mischbaren Bereich eine hohe treibende Kraft zur Segregation,
weswegen Ausscheidungsvorginge nicht beriicksichtigt werden miissen. Auch das
Silber-Nickel-Legierungssystem weist einen deutlichen Unterschied in den Atomgrofen
auf. Durch die deutliche Mischungsliicke im festen wie auch im fliissigen Zustand bietet
sich dieses System ebenfalls fiir eine weitere Untersuchung der Korngrenzsegregation

an.
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1.2 Legierungssysteme mit positiver Mischungsenthalpie

Die Entwicklung und das Verstidndnis neuer Legierungen gehoren zu den wichtigsten
Themenbereichen der modernen Materialphysik. In den letzten Jahrzehnten wurden
durch neue Prozesstechniken verstirkt Legierungen hergestellt, deren Elemente im
thermodynamischen Gleichgewicht ineinander unléslich sind. Neue Analysemethoden
erdffnen neuerdings auch eine direkte Darstellung der Nanostrukturen solcher
Legierungen und deren Entmischungsreaktionen bei thermischen Behandlungen. In den
folgenden Abschnitten werden die zwei untersuchten bindren Legierungssysteme dieser

Kategorie vorgestellt.

1.2.1 Das Ag-Ni Legierungssytem

Das Ag-Ni-System (Abb. 1.5) zeichnet sich durch seine geringe Loslichkeit der
Konstituenten in der festen und einer partiellen Loslichkeit in der fliissigen Phase aus.
Dies ldsst sich durch eine stark positive Mischungsenthalpie erkldren. Diese ist mit
AH = +23 kJ/mol so hoch, dass auch die Zunahme der Konfigurationsentropie im
flissigen Zustand keinen ausgedehnten Mischungsbereich ermdglicht. Bei dem
vorliegenden AtomgroBenverhiltnis von Ag / Ni = 15,6 % wird bereits die erste Hume-
Rotherysche Regel der Stabilitit einer Mischphase verletzt. Es sind bei
AtomgroBenverhiltnissen > 15 % auch amorphe Phasen vorstellbar, die durch
Untersuchungen von Ma [MA05] im Bereich hoher Ni-Ubersittigungen experimentell
nachgewiesen werden konnten. Die Gitterfehlpassung der Ag- und Ni-Gitter betrégt in
<100>-Richtung 16,2 %. Somit sind auch elastische Verzerrungen der Grenzflichen bei
der Herstellung von technisch relevanten Schichtensystemen zu beachten. Unter Zugabe
von 20 At.% Eisen konnen Ag / NigoFeyy (NigoFey: Permalloy, Py) Multilagen durch
Sputterdeposition oder gepulste Laserdeposition (PLD) hergestellt werden, die schon in
kleinen magnetischen Feldern einen GMR (Giant Magneto Resistance) Effekt zeigen

[FAUPELO2].
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Weight Percent Silver
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Abb. 1.5: Ag-Ni Phasendiagramm nach Massalski [MASSALSKI90]

Die erzeugten Multilagen zeigen dieses Verhalten jedoch erst nach einer thermischen
Behandlung, bei der die Anwesenheit magnetischer Py-Inseln in der Ag-Matrix den
GMR-Effekt begiinstigt. Die Transformation des kontinuierlichen Schichtpakets in
einen diskontinuierlichen Zustand kann somit genutzt werden, um z.B. den idealen
Arbeitspunkt eines GMR-Sensors einzustellen. Der zugrunde liegende Mechanismus
wird oft als Ag-Briickenbildung durch die Ni-reichen Schichten identifiziert
[BORCHERS96], [PARKER94]. Schweitz et al. [SCHWEITZ01] untersuchten den Einfluss
der Grenzflichen und der Verzerrungsenergie zwischen den Schichten im Ag-Ni
System und zeigten, dass diese bei einer thermischen Behandlung bei 533 K fiir 22 A
ebenfalls zundchst Ag-Briickenbildungen aufweisen, bevor diese in Ag- und Ni-Cluster
zerfallen (Abb. 1.6). Die sputterdeponierten Schichten zeigten im Ausgangszustand eine
kolumnare Kornstruktur mit einem Krongroenverhéltnis von 3/ nm / 159 nm (in-

plane/out-of-plane). Diese zerfielen bei hoheren Temperaturen in sphirische Kérner mit

einem Radius von ca. 40 nm.
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Abb. 1.6: Ag-Briickenbildung (Pfeile) in Ag(rot)/Ni(blau)-Multilagen,; chemisches
Verteilungsbild (EFTEM), 80 x 80 nm?; links: as-deposited, rechts: nach thermischer
Behandlung 533 K fiir 22 h, [SCHWEITZ01]

Der Transportmechanismus, der zur Briickenbildung fiihrt, konnte mit den eingesetzten
Methoden auf atomarer Skala jedoch nicht geklart werden. So bleibt offen, welche Rolle
Korngrenzen als mogliche Flichen bevorzugter Segregation einer Komponente, bzw.
schneller Diffusionswege spielen. Auch in der vorliegenden Arbeit wurden solche
Multilagen untersucht. Dabei wurden gezielt Ag-Korngrenzen untersucht und ein

direkter Vergleich mit den Beobachtungen von Schweitz et al. angestrebt.

1.2.2 Das Cu-Bi Legierungssystem

Das Cu-Bi System ist ein bekanntes Beispiel fiir eine extrem versprodende Legierung.
Vor iiber hundert Jahren wurden die ersten systematischen Untersuchungen dazu
durchgefiihrt. 1874 berichtete Hampe [HAMPE74] von einem Ubergang von duktilem,
transgranularem zu spréodem, intergranularem Bruchverhalten in polykristallinem Cu. In
Analogie zum eingangs angefiihrten Zitat des englischen Metallphysikers Sir William
Chandler Roberts-Austen zur Antimonversprodung des Kupfers sind auch im Cu-Bi-
Legierungssystem nur kleinste Mengen von Bi erforderlich, um diesen Ubergang zu
induzieren. Voce wund Hallowes [VOCE47] folgerten schon 1947 aus

Bruchexperimenten, dass diinne, intergranulare Bi-Filme fiir das Sprodbruchverhalten
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des polykristallinen Cu verantwortlich sind. Konsistent zu dieser Folgerung konnten
Hondros et al. [HONDROS74] zeigen, dass fiir unterschiedliche Bi-Konzentrationen in
Cu-Einkristallen keine messbare Versprodung auftritt. Diese Befunde verdeutlichen die
Notwendigkeit, die Korngrenzsegregation auf atomarer Skala zu untersuchen.

Die Herausforderung bei der Untersuchung dieses Systems liegt in der Tatsache, dass
sich die entscheidende Korngrenzsegregation bereits im Bereich geringster
Konzentrationen (wenige 10 At. % ppm) ereignen. Neben der Notwendigkeit, diesen
Bereich chemisch auflosen zu konnen, muss fiir die Beobachtung eine Messmethode
verwendet werden, die zusédtzlich eine atomare Auflosung der Korngrenze zu liefern im
Stande ist. Die Randldslichkeit von Bi in Cu wird im Phasendiagramm nach Massalski
(Abb. 1.7) nur ungeniigend angegeben. Neuere Untersuchungen von Chang et al.

[CHANG97A] zeigen eine Loslichkeit von bis zu 200 ppm Bi in Cu (Abb. 1.8).
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Abb. 1.7: Cu-Bi Phasendiagramm nach Massalski [MASSALSKI90]

Um die Bi-Segregation im Cu-Bi-Legierungssystem zu untersuchen wurden die

Exzesswerte mit Hilfe der Auger-Elektronen-Spektroskopie (AES) an in-situ
gebrochenen Bi-dotierten Cu-Polykristallen bestimmt [CHANG99B]. Der Bruch ist dabei
ein einfaches Verfahren, um eine versprodete Korngrenze freizulegen. Ein wesentliches
Problem ergibt sich aus der Tatsache, dass die Korngrenzen zunichst eine hinreichende

Versprodung aufweisen miissen, um iiberhaupt mit dieser Methode analysiert werden zu
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konnen. Es zeigt sich tatsdchlich, dass bevorzugt stark versprodete Korngrenzen
brechen, wodurch bei der AES-Analyse der mittlere Exzess an Korngrenzen deutlich

uberschitzt wird.

Weight ppm Bismuth
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Abb. 1.8: Cu-BiPhasendiagramm bei geringen Bi-Gehalten nach Chang et al.
[Chang97a]

Bei einer Temperatur von 850 °C beobachten Scholhammer et al. [SCHOLHAMO1] eine
Segregation von Bi in Cu-Korngrenzen. Sie schlieBen {iber Raster-Kraft-
mikroskopische Messungen der Korngrenz-Hohenprofile am Durchstopunkt einer
X19a Korngrenze zur freien Oberfliche der Probe auf einen Ubergang von einer
monolagigen zu einer multilagigen Segregationszone bei einer Dotierung von
60 At.% ppm Bi und einer Temperatur von //23 K. Diese Methode liefert jedoch nur
sehr indirekt, unter Annahme vieler empirisch angepasster Parameter, Exzesswerte. Es
ist unklar, inwieweit diese Korngrenzsegregation an der Oberfliche der Probe
Riickschliisse auf die Vorgidnge im Inneren des Materials ermdglicht. Auch bei der
hohen Temperatur von //23 K musste aus experimentellen Griinden eine Betrachtung
der Segregation des Bi an die Oberfliche der Probe gidnzlich vernachlissigt werden. Der

Korngrenzdiffusionskoeffizient wurde von Divinski et al. [DIvINSKI04] mit Radiotracer-
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Experimenten an polykristallinen Cu-Proben ermittelt. Diese Daten konnten jedoch nur
gewonnen werden, indem unterhalb von Temperaturen gemessen wurde, die eine
Loslichkeit von Bi in  Cu zulassen. Daher wurden alle beobachteten
Konzentrationsverdnderungen der Korngrenzdiffusion zugeschrieben. Bereits im
Temperaturbereich von 263 - 386 °C  wurde mittels AES (Auger-Elektronen-
Spektroskopie) ein  Tracerdiffusionskoeffizient von **’Bi in Cu zwischen
9,26 x 107" m%/s und 1,37 x 107"° m%s bestimmt. Innerhalb des Loslichkeitsbereichs des
Phasendiagramms (Abb. 1.8) ist es nicht mehr mdglich, mit dieser Methode die
Volumen- und Korngrenzdiffusion getrennt zu erfassen. Hofler et al. [HOFLER93]
verglichen die Diffusion von Bi in kompaktierten, nanokristallinen Cu-Proben mit der
Diffusion in nanokristallinen Cu-Bi-Schichten. Sie fanden eine zwei bis drei
GroBenordnungen schnellere Diffusion in den kompaktierten Proben. In Ermangelung
einer hoher auflésenden Messmethode konnten auch diese Beobachtungen nicht auf

Prozesse auf atomarer Skala zurtickgefiihrt werden.
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2 Experimentelle Methoden

In diesem Kapitel werden Messverfahren und zugrunde liegende Auswertemethoden
erldutert. Bei der tomographischen Atomsonde (TAP: Tomographic Atom Probe)
handelt es sich um eine Weiterentwicklung des Feld-lonen-Mikroskopes (FIM) mit
einem positionssensitiven ,, Time-Of-Flight Detektor (TOF-PSD). Aufgrund ihrer
hohen Auflésung eignen sich diese Methoden sehr gut fiir eine mikrostrukturelle
Charakterisierung von Legierungen auf subnanometer-Skala. Ausfiihrlichere

Informationen iiber die Feld-Ionen-Mikroskopie sind in [MILLER96] zu finden.

2.1 Feldionenmikroskop und tomographische Atomsonde

FIM- und TAP-Untersuchungen erfordern eine aus einem leitfdhigen Probenmaterial
praparierte Spitze mit einem Kriimmungsradius R von 20 - 100 nm. Diese wird in einem
Ultrahochvakuum von ~ 70” Pa auf eine Temperatur < /00 K gekiihlt. An die Probe
kann eine stufenlos regelbare, positive Gleichspannung bis ca. Uy = 20 kV angelegt
werden. Der Probe auf Erdpotential gegeniibergestellt ist eine Anordnung aus einer

Mikrokanalplatte (MCP) und einem mit Phosphor beschichteten Leuchtschirm.

2.1.1 Das Feldionenmikroskop (FIM)

Die Kombination aus MCP und Leuchtschirm kann fiir den FIM-Modus {iiber einen
Klappmechanismus vor der Probe positioniert werden (Abb. 2.1, Pos 1). In den UHV-
Rezipienten wird ein Bildgas, in der Regel Neon oder Helium, mit einem Partialdruck

3 .
von ~ /0~ Pa eingelassen.
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Abb. 2.1: Feldionenmikroskop mit 2-dimensionalem Detektor, (1) FIM- Modus (2) 3d-
Atomsonden-Modus

Aufgrund der an die Spitze angelegten Hochspannung wird am Apex der Spitze ein

elektrisches Feld E der Grofle

2.1)

erzeugt. S ist ein von der Form der Spitze abhingiger Geometriefaktor, dessen Wert in
der Regel zwischen 5 und 7 liegt [MILLER96]. Abweichungen des Spitzenapex von einer
als ideal angenommenen Kugelkappe werden durch diesen Faktor beriicksichtigt.
Bildgasatome werden im elektrischen Feld der Spitze polarisiert und an die Spitze
herangezogen. Dort verlieren sie durch inelastische StoBe mit den Atomen der
Probenoberfldche ihre kinetische Energie. Bei einer ausreichenden bildgasspezifischen
Feldstirke konnen die Bildgasatome innerhalb eines kritischen Abstands vom
Spitzenapex von x;=0,5nm durch einen quantenmechanischen Tunnelprozess
Elektronen abgeben. Die Bildgasatome werden dann, zunichst den Feldlinien folgend,
radial beschleunigt und treffen auf die MCP, wo sie Sekundérelektronen ausldsen. Diese
erscheinen auf dem Bildschirm als helle Leuchtpunkte und erzeugen ein stark
vergroBertes Bild der Spitzenoberflache. Aufgrund des terassenformigen Aufbaus der

Spitze bilden besonders die Kanten niedrig indizierter Ebenenscharen kristalliner
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Proben (Pole) als konzentrische Ringe ab. Korngrenzen unterbrechen die kristalline

Symmetrie des FIM-Bildes und erscheinen in reinen Metallen immer mit dunklem

Kontrast (Abb. 2.2).

Abb. 2.2: FIM-Bild von Wolfram; die Pole niedrig indizierter Ebenenscharen sind mit
Millerschen Indizes versehen,; deutlich zu erkennen ist eine Korngrenze (siehe Pfeile),
welche die Symmetrie des Bildes bricht.

Ein FIM-Bild entspricht ungefahr einer gnomonischen Projektion der Spitzenoberflidche

mit etwa /0°-facher VergroBerung. Die mittlere VergroBerung am Spitzenapex M ergibt

sich aus

M LFIM ,TAP
bR (2.2)

wobei R der Spitzenradius am Apex der Probe ist und Lz, 74p die jeweiligen Abstinde
zum FIM-Bildschirm bzw. TAP-Detektor sind. Ein Bildkompressionsfaktor b ~ 1,6
(empirisch bestimmt) beriicksichtigt eine Abweichung von der gnomonischen

Projektion [WAGNERS2]. Der Projektionspunkt wird dabei vom Spitzenapex um das 7,6
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Fache des Radius in Richtung des Schafts versetzt, damit je eine Trajektorie und eine
Punktprojektion zwei gemeinsame Schnittpunkte am Ort der Probenoberfliche und am

Detektor haben (Abb. 2.3).
Bildschirm/
Detektor

Trajektorie

Spitze s

LH’ M/TAP

Abb. 2.3: Prinzip der zugrunde liegenden Punktprojektion des FIM und TAP

2.1.2 Die tomographische Atomsonde (TAP)

Durch das Umklappen des FIM-Bildschirms kann vom FIM- in den TAP-Modus
umgeschaltet werden (Abb. 2.1, Pos. 2). Nachdem das Bildgas vollstindig aus der
Kammer entfernt ist, werden der angelegten Grundspannung U, Hochspannungspulse
Up, mit einer Pulsldnge ¢p < 10 ns und einer Frequenz von bis zu 2000 Hz, iiberlagert.
Die Pulse bewirken ein kontrolliertes Feldverdampfen einzelner Atome von der
Spitzenoberflache. Mit jedem Puls wird ein Kanal der Uhr gestartet, die durch das
Auftreffen einen Ions auf dem Detektor wieder gestoppt wird. Aus der Flugzeit ¢ kann
bei bekannter Gleichspannung U, + Up die spezifische Masse, d.h. das Verhiltnis von
Masse zu Ladung m/n bestimmt werden. Unter Beriicksichtigung der Energieerhaltung

folgt

™ —2e(U, +U, )(LJ (23)
n
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Die Endgeschwindigkeit v wird aufgrund der starken Lokalisation des elektrischen
Feldes am Apex der Spitze kurz nach Verlassen der Spitzenoberfliche erreicht und
bleibt somit iiber die gesamte Fluglinge konstant, wie Experimente und Simulationen
bereits zeigten [MILLER96], [NOWAKO4]. Mit Hilfe des positionssensitiven Detektors,
der aus 10 x 10 Anodenfeldern besteht, wird zu jeder gemessenen Flugzeit auch die
laterale Position auf dem Detektor festgehalten. Die Vorspannung der MCP vor dem
Detektor wird dazu so dimensioniert, dass die erzeugte Elektronenwolke im Mittel 3 bis
9 Anoden des Detektors trifft. Der Schwerpunkt der eintreffenden Ladungswolke (xp.,
Vpey) berechnet sich durch die Verteilung der Ladungen auf dem Anodenfeld. Durch
konsekutives Entfernen der Oberflichenatome erfolgt die Analyse in die Tiefe der
Probe hinein. Die Tiefenskalierung in z-Richtung ergibt sich aus der Anzahl der
detektierten Ionen N unter Beriicksichtigung der Atomvolumina V', der abgetragenen
Atome und der auf den Detektor projizierten, quadratischen Probenoberfliche mit der

Kantenlénge a zu

_V,-dN

dz
S, -a’

2.4)

wobei die Effizienz des Detektorsystems mit Sp~0,5% eingeht. Diese
Tiefenskalierung ist jedoch nur fiir lokal du8erst eingeschrinkte Probenbereiche korrekt.
Bei einer liber den Apex der Spitze ausgedehnten Analyse muss zusitzlich die
Krimmung der Oberfliche in die Tiefenskalierung mit eingehen. Da der im TAP
analysierte Bereich typischerweise [15x 15 nm? betrdgt, ist ein zusdtzlicher

Korrekturterm z " unverzichtbar. Aus geometrischen Uberlegungen folgt

2 2
+
z'=R—\/R—(xDe’M—2yD”) 2.5)
Unter giinstigen Messbedingungen ist nach Anwendung aller Korrekturen eine in z-
Richtung atomar scharfe Analyse moglich. Die Netzebenenabstidnde dj; werden in der

Rekonstruktion der 3D-Daten richtig wiedergegeben (Abb. 2.4).
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Abb. 2.4: Prinzip der Kriimmungskorrektur der TAP-Daten; nach der Korrektur
werden die Netzebenenabstinde duy richtig wiedergegeben, die Zahlen geben die

wahrscheinlichste Feldverdampfungssequenz der Atome an.

Die laterale Auflosung wird durch die Ungenauigkeit der Riickprojektion auf die
Spitzenoberflache auf ~ 0,5 nm beschriankt. Alle in dieser Arbeit prasentierten 3D-TAP
Daten zeigen die detektierten Atome als Kugeln, welche nicht den eigentlichen
Atomgrofen entsprechen. Auf eine graphische Angabe des Fehlers der Messmethode
wurde zugunsten der Ubersichtlichkeit, bei den teilweise mehrere Millionen
Datenpunkte umfassenden Messungen, verzichtet. Bedingt durch den Fehler der
Positionierung und die von / verschiedene Detektionseffizienz, sind in TAP-Analysen
nur dichtest gepackte Atomlagen mit Kippwinkeln <25° gegen die Messrichtung

auflosbar.

2.1.3 Abbildungseffekte

Bei phasenseparierten Proben konnen sich Ausscheidungen in der Matrix bilden, die
sich in ihrer chemischen Zusammensetzung deutlich von der umgebenden Matrix

unterscheiden. Die lokalen Feldverdampfungsfeldstirken am Ort dieser beiden Phasen
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unterscheiden sich, so dass bei stationdrer Feldverdampfung ein Angleichen nur durch
eine  Variation des Kriimmungsradius moglich ist. Damit ist die
Feldionisationswahrscheinlichkeit eines Bildgasatoms in Bereichen geringerer
Krimmung und somit geringerer Feldstirke kleiner, als in Bereichen groBerer
Kriimmung mit hoherer Feldstdrke. Die hervorstehenden Phasen werden deshalb im
FIM-Modus mit einem hellen, die zuriickweichenden Phasen mit einem dunklen
Kontrast abgebildet. Bedingt durch die auftretenden Projektionseffekte kénnen dann

z.B. TeilchengroBen nur mit einer gewissen Ungenauigkeit angegeben werden (Abb.

2.5). Dies bezeichnet man als ,,local magnification effect* [ VURPILLOTO0].
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Abb. 2.5 Unterschiedliche  Projektionseffekte ~ verschiedener  Phasen;,  a)
Ausgeschiedene Phase hat eine hohere Feldverdampfungsfeldstirke (heller Kontrast im
FIM-Bild), b) Ausgeschiedene Phase hat eine niedrigerer Feldverdampfungsfeldstirke
als die Matrix (dunkler Kontrast im FIM-Bild).

+4+4+4

2.1.4 Auswertungsmethoden der Atomsondendaten

Die dreidimensionale, chemisch aufgeldste Analyse der Probe liefert eine Punktmenge
von Atomen. Diese wird iiber die Auswertungssoftware AVS/UNIRAS visualisiert.
Zusétzlich zu bestehenden Funktionen kénnen Analysealgorithmen durch den Benutzer
eingebunden werden. Eine Ubersicht iiber aktuelle Analysefunktionen findet sich in

[WOLDEO1].

Ein besonderer Schwerpunkt liegt auf Leiterdiagrammen. Dabei wird die kumulative
Anzahl der Ionen einer Komponente B gegen die Anzahl aller Ionen 4+B aufgetragen.
Typischerweise wird fiir diese Auswertung ein Pfad entlang eines Zylinders durch die

Punktmenge von Atomen vorgegeben. Um eine Auskunft iiber lokale Konzentrationen
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an Grenzflachen zu erhalten wird der Zylinder so positioniert, dass er diese moglichst
senkrecht schneidet. Die Standardabweichung o des gemessenen Konzentrationswertes

ergibt sich aus

_ c,(I-cy)
o= ~ i1 (2.6)

wobei ¢y die iiber den Analyse-Zylinder gemittelte Konzentration und 4 die Anzahl der
beteiligten Atome ist. Nach der Binomialstatistik liegen 95,5 % aller Messwerte einer
homogenen Atomverteilung in einem 2o-Intervall [KRENGELOO]. Auf diese Art ldsst

sich feststellen, ob eine signifikante Konzentrationsédnderung vorliegt.

Um zu iiberpriifen, ob eine Komponente B homogen oder heterogen in einer Probe

verteilt ist, kann ein 5’ — Test durchgefiihrt werden. Der Wert berechnet sich aus

(s, —Sp])

LT

2.7)

J

und ist ein Mal fiir die Abweichung einer gemessenen Verteilung von einer
Binomialverteilung [KRENGELOO], welche einer statistischen Verteilung der
Komponente B entspricht. Das rekonstruierte Volumen wird wiederum in geeignete
Blocke unterteilt, wobei S; die Anzahl der Blocke, in denen die Ionensorte B j-mal
auftritt, S die Gesamtzahl der Blocke, k& die Anzahl der Klassen und p; die
Wahrscheinlichkeit gemdfl der Binomialverteilung dafiir ist, dass ein Block in j fillt.
Der berechnete y>-Wert unterliegt selbst einer Dichteverteilung, deren zugehorige
Wahrscheinlichkeitswerte in der Literatur tabelliert sind [BRONSTEIN9S]. Der ;/-Test
wird nur in zwei Fillen als signifikant betrachtet. Wenn die ermittelte
Wabhrscheinlichkeit groBer als 95 % ist, kann eine homogene Verteilung der
Komponente B angenommen werden. Ist die Wahrscheinlichkeit kleiner als 5 %, so

wird eine heterogene Verteilung dieser Komponente in der Probe angenommen.
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2.1.5 Parameter fur FIM- und TAP-Analysen

Eine statistisch aussagekriftige Auswertung der TAP-Daten kann nur fiir eine
hinreichend grofe Anzahl (> 50000) von detektierten Atomen durchgefiihrt werden.
Durch eine geeignete Wahl der MeBBparameter muss sichergestellt werden, dass die aus
dem Probenmaterial préparierte Spitze unter dem Einfluss des angelegten elektrischen
Feldes und den damit verbundenen mechanischen Spannungen von ~ 10’ Pa nicht
frithzeitig abreiflt. Die wesentlichen Parameter sind hierbei die Temperatur und das
Pulsverhiltnis, als das Verhéltnis von Pulsspannung zu Grundspannung Up/ Uy. Eine
hohere Temperatur ~ 60 K und ein niedrigeres Pulsverhdltnis ~ 0,15 sind zur
Vermeidung eines Abrisses geeignet, jedoch resultiert dies in einer unkontrollierten
Feldverdampfung der leichter zu verdampfenden Komponente. Die Konzentration
dieser Komponente wird dann unterschétzt. Haufiger begiinstigt die Wahl einer
moglichst tiefen Temperatur ~ 20 K die Angleichung der Feldverdampfungsfeldstirken
der Komponenten [MULLER69]. Zusitzlich wirkt ein hohes Pulsverhéltnis einer
unkontrollierten Feldverdampfung entgegen. Dies ist besonders bei den gesputterten
Ag/Ni Schichten wichtig, da sie Multilagen mit Atomen stark unterschiedlicher
Feldverdampfungsfeldstirken darstellen. Bei diesen Proben erwies es sich weiterhin als
sinnvoll, die Geschwindigkeit der Analyse zu reduzieren und die angelegte Spannung

beim Erreichen der nichsten Schicht méglichst schnell einzuregeln®.

? Besonders beim Durchtritt von einer Schicht mit hoher zu niedriger Feldverdampfungsfeldstirke

ergeben sich, wie spéter gezeigt wird, im System Ag/Ni Probleme mit unkontrollierter Feldverdampfung.
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2.2 Weitere Analysemethoden

Es ist offensichtlich, dass die Durchfiihrung quantitativer Untersuchungen auf atomarer
Skala bei geringsten Konzentrationen das Zusammenspiel mehrerer Analysemethoden
erforderlich macht. Die weiteren Arbeit angewandten Analysemethoden werden im

Folgenden kurz erldutert.

2.2.1 Elektronenmikroskopie

Neben der tomographischen Atomsonde wurde fiir die Charakterisierung der
untersuchten Proben ein Rasterelektronenmikroskop des Typs ,,Supra 25“ der Firma
Carl Zeiss mit einem angeschlossenen EDX-System des Typs ,,System SIX* der Firma

Noran zur quantitativen Analyse eingesetzt.

Die genaue Untersuchung der Spitzengeometrie der hergestellten FIM/TAP Proben
wurde mit Hilfe eines Transmissionselektronenmikroskops des Typs ,,EM 400 T* der
Firma Philips durchgefiihrt. Hierzu wurde ein auf FIM/TAP Spitze umgebauter
Probenhalter benutzt. Unterhalb eines Spitzendurchmessers von /00 nm bietet das mit
einer LaBg¢-Kathode ausgestattete Gerét bei der maximalen Beschleunigungsspannung
von 120 kV die Moglichkeit der Transmission durch die Probe. Mit Hilfe des
Orientierungskontrastes konnen einzelne Korner sichtbar gemacht werden und aus
Beugungsaufnahmen Kristallorientierungen bestimmt werden. Hochauflosende Bilder
einzelner Korngrenzen wurden mit einem Transmissionselektronenmikroskop des Typs
»CM 200 der Firma Philips im Labor fiir Elektronenmikroskopie der Universitét
Karlsruhe durchgefiihrt.
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2.2.2 ICP-OES

Die optische Emissionsspektroskopie ist eine der verbreitesten Methoden der
analytischen Chemie. Durch die Einfilhrung eines induktiv gekoppelten
Hochfrequenzplasmas als Strahlungsquelle (Inductively Coupled Plasma Optical
Emission Spectroscopy, |ICP-OES) wurde eine wesentliche Erweiterung der Methodik
erzielt, wobei Nachweisgrenzen im ng/ml Bereich erreicht werden konnen. Die Probe
wird als Aerosol in das Plasma gegeben, wobei die Atome Photonen einer
elementspezifischen Wellenldnge emittieren. Die Erfassung des Emissionsspektrums
erfolgt durch ein Rowland-Spektrometer. Durch eine Kalibrierung gegen bekannte
Standards  ermoglicht  diese  Methode eine  quantitative  Analyse  der
Probenzusammensetzung. Abhingig vom Probenmaterial kann die Herstellung eines
geeigneten Aerosols durch Losemittel problematisch sein und birgt, dariiber hinaus, ein
grofles Risiko der Probenkontamination. Es bietet sich im Fall metallischer Proben die
Moglichkeit an, die Probe direkt durch eine elektrische Entladung zu zerstduben und
diese dem Plasma zuzufiihren. Hierzu wird zwischen der Probe (Kathode) und einer
Gegenelektrode aus Wolfram (Anode) eine elektrische Entladung geziindet. Diese ist
iiblicherweise unipolar, woraus resultiert, dass nur Probenmaterial abgetragen wird.
Diese Vorgehensweise schlie3t eine Kontamination weitestgehend aus. Mittels dieser

Methode wurde die Nominalkonzentration der Cu-Bi Bikristalle bestimmt.

2.2.3 Rontgendiffraktometrie (XRD)

An einem Vierkreis-Diffraktometer des Typs ,.X’Pert“ der Firma Philips wurden
Texturmessungen durchgefiihrt, um die laterale kristallographische Kornorientierung
der co-evaporierten Ag-Ni Proben zu untersuchen. Bei der eingesetzten Rontgenrohre
handelte es sich um einen Co-Emitter der Wellenlinge A = 1,7903 A (Co-Ka). Fiir die

Darstellung der gewonnenen Ergebnisse wurden fiir diese Arbeit Polfiguren gewéhlt.
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3 Probenpréaparation

In dieser Arbeit wurden Proben aus drei verschiedenen Herstellungsverfahren
untersucht. In diesem Kapitel werden diese Verfahren und die zugrunde liegenden
Parameter vorgestellt und erldutert. Es wird eine neue Methode der Priparation von
FIM/TAP Probenspitzen mit Hilfe der ,,Focused lon Beam‘-Technik eingefiihrt. Durch
einen Mikromanipulator kann mittels der ,Lift-Out“-Technik zusétzlich eine

Zielpriparation an wohldefinierten Korngrenzen durchgefiihrt werden.

3.1 Sputterdeposition

Eine Anforderung fiir die Untersuchung der Korngrenzsegregation auf atomarer Skala
ist zundchst die Herstellung von TAP-Proben mit einem nanokristallinen Gefiige.
Solche Proben bieten eine hinreichend groBe Wahrscheinlichkeit der Analyse von
Korngrenzen ohne die Notwendigkeit einer Zielprdparation. Ag-Ni bzw. Cu-Bi
Schichten wurden durch Ar-lonen-Sputtern auf Wolfram-Substratspitzen deponiert.
Aufgrund der starken Kriimmung des Substrates ist mit einem nanokristallinen,
kolumnaren Wachstum der Schicht zu rechnen [LANG02]. W-Drihte mit einem
Querschnitt von 70 um wurden zuvor mit einem Standardverfahren elektrolytisch zu
Spitzen gediinnt’. AnschlieBend wurden diese im FIM bis zu einer Spannung von /2 —
13 kV entwickelt um eine saubere, ideal kugelkappenformige Oberfliche mit
definiertem Kriimmungsradius von 38 — 42 nm am Apex zu gewéhrleisten.

Die Beschichtung der Spitzen wurde in einer eigens dafiir konzipierten UHV-Anlage
durchgefiihrt [SCHLEIWIESO1], die das gleichzeitige Beschichten von bis zu vier Spitzen
von je einem von vier unterschiedlichen Targets erlaubt (Abb. 3.1). Es muss eine
ausreichende mechanische Stabilitdt der Schichten gegeniiber den wéhrend der Analyse
auftretenden Zugspannungen bei hohen elektrischen Feldern erzielt werden. Daher ist
die vorherige Reinigung der Spitzenoberfldche durch einen abgeschwichten Ar-Strahl

unerlésslich [ALKASSAB9S5]. Die speziell hierfiir konzipierte Sputterkammer ermoglicht

3 Elektrolytische Diinnung in einer 2 molaren Natronlauge bei einer Wechselspannung von bis zu 12 V.
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durch eine einfache Rotation des Probentrigers beide Modi der Substratreinigung und

des Beschichtens mit einer Kaufmann Quelle.

. Targethalter
Sdubern
—1—» P o
Kaufnhann Ar——> 1 N
Quelle — #' \\} N[/
\ %
\\ /I
Beschichten
10 cm ?‘
-

Abb. 3.1: Schematische Darstellung der verwendeten Sputterkammer; sdubern der W-

Substratspitzen an Pos. 1, Beschichten vom gewcdhlten Target an Pos. 2

Fiir die Untersuchung des Ag-Ni-Legierungssystems wurden mit dieser Anlage zwei bis
drei Doppelschichten von zwei wechselnden Targets direkt auf die W-Spitze gesputtert.
Idealerweise sollte die Feldverdampfungsfeldstirke der Schichten zum Substrat hin
zunehmen®. Daher wurde Ni immer als erste Schicht deponiert. Diese Idealstruktur
konnte aufgrund der Doppelschichten mit stark alternierenden
Feldverdampfungsfeldstirken von Ag (24 V/nm) und Ni (35 V/nm) nicht eingehalten

werden”.

Im Fall des Cu-Bi-Legierungssystems wurde eine nanokristalline Cu-Bi Schicht von
einem einzelnen Komposit-Target gesputtert. Dabei kamen drei verschiedene
Targettypen zum Einsatz. In einem ersten Versuch wurde von einem Legierungstarget

der Zusammensetzung Cu-1 At. % Bi  gesputtert. Waihrend des induktiven

* Eine unkontrollierte Feldverdampfung von Atomen beim Durchtritt in die néichste Schicht wird dadurch
vermieden.

> Die auftretenden Artefakte konnten, wie in Abschnitt 2.1.5 beschrieben, minimiert werden.
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Aufschmelzens unter einer Ar-Schutzgasatmosphire bildeten sich millimetergrofle Bi-
Einschliisse innerhalb der Cu-Matrix (Abb. 3.2a). Es zeigte sich in TAP-Messungen
jedoch keine signifikante Anreicherung von Bi in den deponierten Schichten dieses
Targets. Eine Erhohung der Bi-Konzentration war aufgrund der ausgeprigten
Mischungsliicke des Cu-Bi-Legierungssystems auf diesem Wege technisch nicht
realisierbar. Um eine groBere Bi-Flidche auf dem Target bereitzustellen wurde ein reines
Bi-Target mit kreisrunden Cu-Blech versehen, welches unter einem Winkel o
eingeschnitten wurde (Abb. 3.2b). Unter Annahme eines 1:1 Ubertrags kann aus den
wiahrend des Sputtervorgangs angebotenen Flichenanteilen des Targets iiber die

Beziehung

c. = (04
B 3600

(3.1)

die auf dem Substrat zu erwartende Bi-Konzentration in der deponierten Schicht
berechnet werden. SchlieBlich, um eine geringere Inhomogenitit des Targets zu
erreichen wurden durch ein lithographisches Verfahren Gitter (Stegbreite /7,4 mm) mit
einer variablen Transparenz aus einem reinen Cu-Blech (Cu 99,999 %, 125 um Stirke)
geitzt’. Dieses wurde vor einem Bi-Target (Bi 99,5 %) angebracht (schematisch Abb.
3.2¢), technische Realisierung (Abb. 3.3).

b) c)
Abb. 3.2: Erprobte Targettypen;Cu: grau, Bi: weiss, a) Cu-1 At.% Bi Legierungstarget,
b) Target mit variablen Cu/Bi Flichenanteilen;, c) Target mit Cu-Gitter (50 %

Transparenz)

% Fotolack ,,Positiv 20 vom Hersteller Kontakt Chemie, beidseitiges Atzen nach UV-Belichtung durch

eine gesittigte Losung Eisen-111-Chlorid
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Abb. 3.3: Technische Realisierung eines Bi-Targets mit Cu-Gitter (50 % Transparenz)

Die Haftung zwischen der Cu-Bi-Schicht und dem W-Substrat konnte durch eine Co-

Schicht deutlich verbessert werden.

3.2 Co-Evaporation

In Rahmen dieser Arbeit wurden auch bulk-nanokristalline Ag-Ni-Proben untersucht,
die aus der Arbeitsgruppe von Prof. Birringer (Universitit des Saarlandes) bezogen
wurden. Es ist erstmalig erfolgreich gelungen, FIM/TAP Proben zu priparieren, welche
durch einen Kondensations- und Kompaktierungsprozess hergestellt wurden. Die
einzelnen Schritte der Préparation werden im Folgenden beschrieben.

Der experimentelle Aufbau besteht aus zwei thermischen Verdampfern, die je Ag und
Ni enthalten, und einem rotierenden Kiihlfinger in einer UHV-Kammer. Ein Leckventil
oberhalb der Verdampfungstiegel sorgt fiir einen kontinuierlichen Fluss von He in
Richtung des Kiihlfingers (Abb. 3.4). Dieser wird so reguliert, dass sich ein
Gesamtdruck von / mbar in der Kammer einstellt. Nach einer Evaporationszeit von
0,5bis 2 h ist ausreichend Material am stickstoffgekiihlten Kiihlfinger kondensiert.
Uber einen Abstreifer kann das Material in situ einem zweistufigen Verdichter
zugeflihrt werden. In der letzten Stufe wird die Probe mit einem Druck von / GPa zu
einer Scheibe der Dicke von 750 — 200 um verdichtet (Abb. 3.5). Die Koaleszensrate
der Atome in der Gasphase bestimmt, im Fall nur einer verdampften Komponente,
direkt die KorngroBe. Um ein weiteres Kornwachstum auf dem Kiihlfinger zu

verhindern kénnen zusétzlich weitere Legierungselemente zugegeben werden, die zu
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einer Benetzung der Korngrenzen fithren [KONRAD96]. Die Koaleszensrate kann direkt

iiber die Verdampfungsraten von Ag und Ni reguliert werden.

rotierender Kiihlfinger

I . e Abstreifer

. i
*ea -
TSN He
e aTe s -
* 4 ehsr=—"__ 1 mbar

T

|

\

T o —— Hochdruck-
verdichter

Niederdruck-
verdichter

Abb. 3.4: Experimenteller Aufbau der Kondensationskammer mit zweistufigem

Verdichter

—
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Abb. 3.5: Kompaktierte Ag-Ni Probe;, Durchmesser typischerweise 8 mm, Dicke
150 - 200 um

Die scheibenformigen Ag-Ni-Proben wurden mit einer Funkenerosionsmaschine
senkrecht zur Pressrichtung in 200 um breite Streifen geschnitten und elektrolytisch zu
FIM/TAP Spitzen gediinnt. Eine Elektrolytmischung aus HCIO4 und CH3COOH im
Volumenverhéltnis 1:10 lieferte bei Gleichspannungen von [,9bis 2,2V gute

Ergebnisse.
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3.3 Praparation Bi dotierter 219a Bikristalle

Die Untersuchung der Segregation an definierten Korngrenzen erfordert Bikristalline
Cu-Proben, die in Zusammenarbeit mit Dr. Gabriel Alejandro Lopez vom Max-Planck-
Institut fiir Metallforschung in Stuttgart hergestellt wurden. Diese wurden anschlieend
homogen mit Spuren von Bi dotiert. Die komplexen Arbeitsschritte vom Schmelzen der
Legierung bis zur Fertigung einer FIM/TAP-Probe werden in den folgenden

Abschnitten erlautert.

3.3.1 Herstellung und Dotierung

Es wurden zunéchst Bikristalline Cu-Proben mit dem Bridgeman-Verfahren hergestellt.
Dabei wird die Schmelzzone langsam unter einer Ar-Schutzgasatmosphéire durch
polykristallines Kupfer (Reinheit 99,999 %) gezogen. Zwei geeignet orientierte
Einkristalle dienen dabei als Impfkristalle und sorgen fiir einen Orientierungsiibertrag
(Abb. 3.6). Bei der 279a Korngrenze handelt es sich um eine symmetrische
Kippkorngrenze, deren Struktur eindeutig mit der Koinzidenzgitter-Theorie beschrieben

werden kann.

Schmelzzone  Cu-Impfeinkristalle

-
¥
L3

Korngrenze

Cu

Abb. 3.6: Bridgeman-Verfahren zur Bikristallherstellung

Die Bikristalle wurden, zusammen mit einem Cu-Einkristall, zur Dotierung in
evakuierte Quarzglasampullen eingeschweillt. Eine entmischte Cu-—1 At. % Bi-
Legierung diente als Bi-Quelle. Die Verwendung einer solchen Quelle verhindert das
unkontrollierte Verdampfen des Bi bei den fiir eine ausreichende Loslichkeit in Cu

benotigten Temperaturen (siche Abschnitt 1.2.2). Der Bi-Gehalt im Bikristall wird
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durch die duBeren Abmessungen der Bikristalle sowie die Dotierzeit bestimmt’. Eine
mehrtitige Temperaturbehandlung bei 950 °C sorgt fiir eine homogene Verteilung des
Bi. Durch eine Segregationsbehandlung wurde eine Gleichgewichtssegregation an der
Korngrenze eingestellt. Es wurden urspriinglich zwei Probenserien mit Konzentrationen
von 50 und 700 ppm Bi angestrebt. Durch spontane Sprodbriiche an der Korngrenze
nach der Segregationsbehandlung war jedoch keine weitere Verarbeitung der hoher
dotierten Bikristalle mehr moglich. Alle Schritte der Préparation fiir beide Probenserien

sind in Abbildung 3.7 schematisch dargestellt.

Die Nominalkonzentrationen der dotierten Bikristalle konnten anhand des Referenz-
Einkristalls mit Hilfe der ICP-OES zu 40 + 4 ppm Bi bzw. 120 + 3 ppm Bi bestimmt

werden. Weitere Informationen zur Probenherstellung finden sich in [LOPEZ04].

Quarzglaskapsel flir Dotierung bei 880 °C fiir 24 h /65,5 h

\/
(' ) | AN Cu-1At% Bi

Quarzglaskapsel fiir Homogenisierung bei 950 °C fiir 10 d

(== 9

Cu-Einkristall fiir chem.
Analyse durch ICP-OES

Segregationsbehandlung bei 850 °C fiir 12 h

—r—y

Abb. 3.7: Dotierung, Homogenisierung und Segregationsbehandlung der Bikristalle mit

Abmessungen 3 x 3 x 15 mm?®; Dotierzeiten fiir angestrebte 50 bzw. 100 ppm Bi waren

24 h bzw. 65,5 h.

7 Die Dotierzeiten fiir die gewiinschten Werte wurden bei den Abmessungen der Bikristalle und der

gewdhlten Temperatur zuvor empirisch bestimmt.
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3.3.2 Vorgehensweisen zur Spitzenpraparation

Um Korngrenzen mit Hilfe der 3D-Atomsondentomographie zu untersuchen wurden in
bisherigen Arbeiten moglichst nanokristalline Materialien untersucht, bei denen die
statistische Wabhrscheinlichkeit, eine Korngrenze am Apex einer elektrolytisch
gediinnten Spitze zu finden, ausreichend grof ist. Diese Vorgehensweise scheitert im
Fall des untersuchten Cu-Bi-Bikristalls mit nur einer einzelnen Korngrenze. Es wurde in
enger Zusammenarbeit mit Dr. Fabian Pérez-Willard vom LEM (Labor fiir
Elektronenmikroskopie) Karlsruhe ein neues Verfahren entwickelt, bei dem die Cu-Bi-
Bikristalle mit Hilfe der ,,Lift-Out™ Technik in einem ,,Focused Ion Beam* (FIB)-Gerit
zu TAP/FIM Proben prépariert wurden. Die Prdparation wurde in einem Gerét der
Firma Carl Zeiss, Typ 1540 XB, durchgefiihrt. Dieses Gerét besitzt fiir den
Simultanbetrieb zwei Rastereinheiten (,,dual beam®) fiir einen Elektronen- und

Ionenstrahl. Die Strahlbiindel treten aus zueinander verkippten Séulen aus (Abb. 3.8).

Probe

Abb. 3.8: Schematische Darstellung des verwendeten FIB-Gerdtes, der Kippwinkel der

Sdulen ist nicht variabel und betrdgt 54°.

Die polierte und 2 - 3 s mit HNOs (65 %) angeitzte Stirnfldche eines Bikristalls ist im
Riickstreuelektronenbild deutlich zu erkennen (Abb.3.9a). Die Atzspuren beider
Bikristallhdlften entsprechen mit einem gegenseitigen Winkel von /53,5° dem
erwarteten Kippwinkel der 279a Korngrenze. Abbildung 3.9b zeigt eine um 45°
gekippte Ansicht der Korngrenze. Es bildet sich durch ein anisotropes Atzverhalten eine

Stufe, die in ungiinstigen Féllen einige Mikrometer breit sein kann. Mit einem
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streifenden Einfall des Ga' - Ionenstrahls muss diese zunichst nivelliert werden (Abb.

3.9¢).

.. J 'y ) -II .l’.
_J Y ."f
J. 4

Abb. 3.9: Vorbereitung der Korngrenze; a) Ubersicht der KG mit Kippwinkel; b) um
45° gekippte Ansicht; c) nivellierte KG nach streifendem Ga+ - Beschuss

Eine Pt-Abscheidung markiert und schiitzt die Korngrenze fiir die weiteren
Bearbeitungsschritte (Abb. 3.10a). Um die markierte Korngrenze herum wird nun
beidseitig ein ca. 15 um tiefer und 20 um breiter Graben mit einem Gefille von ca. 45°,
in  Analogie zur TEM-Lamellenpriaparation ([OVERWUK93], [GIANNUZZI99)),
geschnitten. Durch vorsichtige Schnitte mit abnehmendem Ga'-Strahlstrom nihert man
sich der Korngrenze immer weiter an. Ein Stiick der so entstandenen Lamelle wird dann
durch zwei seitliche Schnitte abgetrennt und verbleibt als freistehender Pfosten mit den
Abmessungen 2 x 2 um?. Der Mikromanipulator wird nun auf das herauszuhebende
Probenstiick aufgesetzt und durch eine gezielte Pt-Abscheidung verbunden
(Abb. 3.10b). An der Verankerungslinie wird es dann durch einen weiteren Schnitt
vollstdndig abgetrennt, so dass es mit dem Mikromanipulator abtransportiert werden
kann (Abb. 3.10c-d). Bis zu fiinf Probenstiicke konnen auf diesem Wege aus einer
Lamelle geschnitten werden. Das Stiick wird auf einem zuvor priparierten Trager aus
Wolfram durch eine Pt-Abscheidung befestigt und dann durch einen zweiten Schnitt

von der Mikromanipulatorspitze abgetrennt (Abb. 3.10e).
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Abb. 3.10: Einzelne Schritte der ,,Lift-Out “-Prdparation im FIB; a) Schutz der KG
durch Pt-Abscheidung, freilegen einer dicken Lamelle; b) Abtrennen eines
Probenstiickes mit enthaltener KG; c)-e) Transport zum Substrat, fixieren, f) fertiger

Spitzenrohling

Der fertige Spitzenrohling in Abbildung 3.10f muss dann in weiteren Schritten zu einer
geeigneten FIM/TAP-Spitze modelliert werden. Bei diesen Analysemethoden treten an
der Spitze Zugspannungen von der GroBenordnung 10" Pa auf [GROVENORS5],
[MILLER96]. Um die Stabilitit der Verankerung zu steigern wurde in einigen Féllen eine
keilformige Vertiefung in Probe und Substrat geschnitten (Abb. 3.11b), die dann mit Pt
oder W aufgefiillt wurde (Abb. 3.11c¢). Dieser zusitzliche Anker steigerte die Stabilitit



3 Probenpréparation 39

leicht. Die fiir alle Abscheidungen verwendeten Gase waren CoH 7Pt fiir die Pt- und
W(CO)s fiir die W-Abscheidung. Diese wurden durch ein Nadelventil ca. 350 um iiber
der Probe freigesetzt. Mittels des Elektronen- oder Ga'-Ionenstrahls kénnen dann die
jeweiligen Metallatome vom Restmolekiil abgetrennt werden. Die Parameter der

Préparation finden sich in Tabelle 3.1.

Py J ] = =] f_=.

Abb. 3.11: Verbesserung der Verankerung; a) Ausgangszustand mit einfacher
Verankerung, b) keilformiges Graben in Probe und Substrat; c) Auffiillen des Grabens
mit Pt oder W

Anwendung Strahlstrom Dauer
Graben (45° Geftille) 10nA — 500 pA |~ 40 min (pro Graben)
Nivellieren der KG 500 - 200 pA ~ 5 min
Feinschnitt an d. Lamelle |200 pA ~ 1 min (pro Schnitt)
Pt-Abscheidung 50-200 pA ~ I min (pro Abscheidung)
FIB-Abbildung 50 pA ~ [ Bild/s

Tab. 3.1: Parameter und Dauer der Arbeitsschritte am FIB;, Ga+

Beschleunigungsspannung 30 kV
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3.4 Simulation der Feldverteilung an FIM/TAP Spitzen

Scharfe Kanten in der Ndhe der Spitze (z.B. Stufen am Schaft) konnen Artefakte im
FIM-Bild und Positionierungsfehler in TAP-Messungen hervorrufen. Dies ist
offensichtlich, da die Spitze nicht nur die Probe, sondern auch das abbildende
,Linsensystem® der MeBmethode selbst ist. Bei der in dieser Arbeit vorgestellten
Priaparationsmethode mittels FIB  wurden, bedingt durch unterschiedliche
Herstellungsprozesse, Proben verschiedener Geometrien hergestellt und mit FIM/TAP
untersucht. Es wurden hédufig Artefakte in der Abbildung beobachtet, die im Folgenden
erklart werden sollen. Dazu wurden die exakte Potentiallandschaft in der Umgebung
typischer FIB-Probengeometrien und die zugehorigen Ionentrajektorien mit dem
Programm SIMION V7 [SIMION] durch l6sen der Laplace-Gleichungen berechnet. Bei
den ersten hergestellten Proben wurden die W-Substrate so abgeschnitten, dass ein
Plateau entstand, welches eine wesentlich groflere Grundfliche als das bikristalline
Probenstiick hatte. Es verblieb nach dem Modellieren der Spitze eine Stufe zum
Substrat, deren storender Einfluss zunédchst unterschitzt wurde. Die Abbildung 3.11

zeigt eine solche Probe und ihr zugehoriges FIM-Bild.

\_(‘
§) )
Abb. 3.12: Rechts: Bikristalline Probenspitze mit Stufe zum W-Substrat; an der

Korngrenze befinden sich zwei Lunker; links: zugehoriges FIM-Bild mit duferem,
diffusem Saum
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Das FIM-Bild spiegelt die erwartete <//0>-Richtung des Cu-Bi-Bikristalls parallel zur
Spitzenachse wider. In den Randbereichen wird nur ein diffuser Saum von Punkten
abgebildet, wohingegen der Apexbereich mit atomarer Auflosung dargestellt wird. Alle
Proben dieser Geometrie wiesen eine solche Einschrinkung des beobachtbaren
Bildbereiches auf. Auch in TAP-Analysen ist es bei kleinen Verkippungen der Spitze
nicht mehr moglich, Atome in ausreichender Anzahl feldzuverdampfen. Beim
Schneiden der Spitzen verbleiben am Ubergang der Probe auf das Substrat hiufig kleine
Nebenspitzen {ibrig, die, wie die Stufe zum Substrat selbst, einen negativen Einfluss auf
den Feldverlauf an der Spitze haben konnen. Die Abbildung 3.13a zeigt das elektrische
Feld um eine ideale, mit + /0 kV geladene Spitze, wobei die Winde der
Simulationszelle auf Erdpotential sind. Der direkte Vergleich mit einer Spitze mit Stufe
zum Substrat (Abb. 3.13b) zeigt eine deutliche Verzerrung der Potentiallinien.
Zusétzlich wurden einige Trajektorien von ionisierten Spitzen- bzw. Bildgasatomen am
Spitzenapex und an der Stufe zum W-Substrat berechnet. Ein Uberlapp findet bereits
etwa 50 um entfernt von der Spitze statt. Da die typischen Abstinde zwischen Spitze
und FIM-Bildschrim bzw. TAP-Detektor zwischen 0,05 - 0,5 m liegen, sollten also
solche Spitzengeometrien vermieden werden, um den in Abbildung 3.12 dargestellten

diffusen Saum zu eliminieren.

Abb. 3.13: a) elektrisches Potential in der Umgebung einer idealen FIM/TAP-Spitze, b)
es treten deutliche Verzerrungen des Feldes durch die Stufe am Ubergang auf das
Substrat auf; Die Spannung an der Spitze wurde mit U = 10 kV simuliert, Abstand der

Equipotentilallinien ist 1000 V; Kriimmungsradius der Spitze ist 30 nm.
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Insbesondere wird bei kreisender Schnittfiihrung (sieche Abschnitt 3.4.1) mit variablen
Radien entlang der zu modellierenden Spitzenachse oft eine grofe Anzahl von

»INebenspitzen® erzeugt (Abb. 3.14).

Abb. 3.14: Hohe Anzahl von Nebenspitzen nach einer kreisenden Schnittfiihrung
entlang der Achse der Spitze

Simulationen zeigen, dass diese die effektive Feldstirke am Apex der Spitze stark
absenken. Es wurde hierflir eine zylindersymmetrische Form gewidhlt, um den
Rechenaufwand der aufwendigen Simulation zu begrenzen. Dabei werden die einzelnen

Nebenspitzen als Nebenspitzenring um die Hauptspitze modelliert (Abb. 3.15).

8.2 um

19.2 um

a) b)

Abb. 3.15: Modellierung einer zylindersymmetrischen Anordnung von Nebenspitzen zur
Simulation der Potentiallandschaft; Hauptspitze und Nebenspitzenring haben einen

Kriimmungsradius von 30 nm; Modell mit Abmessungen links, 3D Modell rechts

Sowohl der Kriimmungsradius der Hauptspitze, wie auch des Nebenspitzenrings, wurde

mit 30 nm gleich groB gewéhlt.
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Abb. 3.16: a) elektrisches Potential in der Umgebung einer Spitze mit Nebenspitzenring
und Stufe zum W-Substrat; U = 10 kV, Abstand der Equipotentilallinien ist 1000 V;
b) direkter Vergleich der Potentiallandschaft einer Spitze mit (blau) und ohne
Nebenspitzenring (rot); die Equipotentiallinien definieren jeweils zur Spitze hin die

Bereiche mit Feldstirken > 30 V / nm,; eingezeichneter Kriimmungsradius 30 nm

Die Potentiallandschaft einer solchen mit +/0 kV geladenen Spitze wurde zundchst
simuliert (Abb. 3.16a). Wiederum treten im Vergleich zur freistehenden Spitze
deutliche Verzerrungen auf. Zusitzlich kann nachgewiesen werden, dass die
Feldstirken von bis zu 30 V' /nm am Ort des Nebenspitzenrings bereits ausreichend fiir
eine Feldverdampfung von Atomen oder eine Bildgasionisation sein konnen®. Dies
verringert das effektive Feld am Apex der Hauptspitze, wie ein direkter Vergleich
zwischen einer allein stehenden Spitze und derselben Spitze mit Nebenspitzenring zeigt
(Abb. 3.16b). Der bei der FIM-Analyse erfassbare Bereich iiberstreicht typischerweise
einen Winkel von 720° iiber die Kugelkappe der Spitze. Die Bereiche mit Feldstirken
> 30 V' /nm entsprechen in etwa der Feldverdampfungsfeldstirke von Neon und Kupfer
und zeigen somit einen Trend zur Einengung des mit FIM/TAP analysierbaren
Bereiches einer solchen Spitze. Es ist zu erwarten, dass dieser Trend durch diskrete

Nebenspitzen statt des simulierten Nebenspitzenrings deutlich verstirkt wird.

¥ Kupfer hat eine Feldverdampfungsfeldstirke von 30 ¥/ nm, das Bildgas Neon 35 ¥/ nm.
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Aus diesen Simulationen ergeben sich zwei wichtige Folgerungen. Zum einen sollte bei
der Priparation von FIM/TAP-Spitzen eine Stufe zum W-Substrat vermieden werden,
wenn die maximale Ausdehnung des analysierbaren Bereichs bendtigt wird. Besonders

Nebenspitzen, die bei der Wahl einer kreisenden Schnittfiihrung entstehen kdnnen,

zerstoren die Abbildungsgiite der Hauptspitze vollstindig.

3.5 Zielpraparation wohldefinierter Korngrenzen

Die weitere Priaparation zur FIM/TAP-Spitze muss so durchgefiihrt werden, dass der
Korngrenzverlauf zu jedem Zeitpunkt ersichtlich ist. Es bestehen grundsétzlich zwei

Schnittstrategien. Die Schnitte konnen entweder senkrecht von oben oder seitlich an der

Probe durchgefiihrt werden (Abb. 3.17).

! kreisender

§  Strahl

i

1

n_

{1Ga

i

! seitliche
1 - .
s> Schnitte

A

( Ga

Probe

Abb. 3.17: Moéglichkeiten der Schnittfiihrung an einer FIM/TAP-Probe; links:

Kreisender Ilonenstrahl; rechts: Mehrere seitliche Schnitte, Probe wird in

Einzelschritten um ihre Achse gedreht; die gleichzeitig zu bearbeitenden Bereiche sind

schwarz gekennzeichnet.

Da ohne eine stidndige optische Kontrolle keine Zielpréparation mdglich ist, kommt nur
eine seitliche Schnittfiilhrung mit stindigem Blick auf den Korngrenzverlauf in Frage.
Wie Simulationen zeigten, ist diese Methode aufgrund des Entstehens von Stufen und

Nebenspitzen bei kreisendem lonenstrahl wesentlich vorteilhafter. Zusétzlich wird eine
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Implantation von Ga in das Probenmaterial bei der seitlichen Schnittfithrung
groBtenteils vermieden. Fiir sehr feine Schnitte wurde ausschlieBlich das durch Ga'-
Ionen erzeugte Sekundirelektronenbild zur Positionierung verwendet. Um die Ga-
Kontamination moglichst gering zu halten wurde der Strahlstrom auf 50 pA4 reduziert.
Mit geringsten Strahlstromen (<50 p4) wird die endgiiltige Form der Spitze definiert.
Ein Kriimmungsradius von 20— 60 nm kann bei einem Schaftwinkel von 4 - 710°
problemlos erreicht werden. Es wurde zuvor mit Feldsimulationen gezeigt, dass der in
FIM und TAP beobachtbare Bereich solcher Spitzen durch die erhebliche Stufe zum
Substrat eingeschrinkt wird. Diese wurde durch die Wahl eines kleineren
Substratdurchmessers bei den folgenden Proben vermieden. Das iiberstehende
Probenstiick konnte somit zu einer Spitze modelliert werden und passgenau in das
Substrat integriert werden. Die Abbildung 3.18 zeigt eine vollstindige
Priparationssequenz mit einem diinneren W-Substrat. Durch die zylindersymmetrische
Geometrie bei einem Kriimmungsradius unter 50 nm ist diese Spitze sehr gut als

FIM/TAP-Probe geeignet.

(@

Abb. 3.18: Zielpriparation einer idealen FIM/TAP-Spitze auf einem diinnen
W-Substrat; a) verankertes Probenstiick; b), c) jeweils um 90° gedrehte Ansicht der
Spitze; d) Vergrofserung des Apexbereiches

Die vorgestellte Methode ist eine deutliche Erweiterung der von Miller et al
[MILLERO4] vorgeschlagenen Priparation von LEAP’-Proben, bei denen der Effekt
tiberlappender Trajektorien durch eine lokale Extraktionselektrode am Ort des

Spitzenapex reduziert wird. Solche Proben wiren aufgrund der Feldverteilung in ihrer

? Local Electrode Atom Probe (LEAP)
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Umgebung untauglich fiir FIM/TAP-Analysen. Insbesondere die Pridparation einer
FIM/TAP-Spitze mit einer einzelnen wohldefinierten Korngrenze, ist nur unter
standiger Kontrolle des Korngrenzverlaufs moglich, wie sie erstmals nur mit der in

dieser Arbeit entwickelten Methode moglich ist.
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4 Ergebnisse

Im Folgenden werden die Ergebnisse zur nanostrukturellen Entwicklung der
untersuchten Ag-Ni- und Cu-Bi- Proben vorgestellt. Es werden zunéchst die Ergebnisse
der co-evaporierten und gesputterten Ag-Ni-Proben dargestellt. Im zweiten Teil werden
die Ergebnisse an einzelnen 279a Korngrenzen in Cu-Bi Bikristallen prédsentiert. Die
Facettierung dieser Korngrenze wurde im segregierten Zustand zusétzlich mittels

hochauflosender Transmissionselektronenmikroskopie (HR-TEM) untersucht.

4.1 Untersuchung der co-evaporierten Ag-Ni Proben

4.1.1 Nanostruktur des ,as-prepared”-Zustandes

Zur Analyse der zeitlichen Entwicklung des Gefiiges wurden Auslagerungsexperimente
an funkenerodierten Spitzenrohlingen und kumulative Auslagerungen an bereits
gemessenen Spitzen durchgefithrt'’. Die Auslagerungszeiten betrugen zwischen /0 und
30 Minuten bei Temperaturen zwischen 200 °C und 400 °C. Es wurden zwei Ag-Ni-
Probenserien mit hohem und niedrigem Ni-Gehalt untersucht. Co-evaporierte und
anschlieBend mit / GPa kompaktierte Ag-Proben haben, im Vergleich zu kristallinem
Material, eine um etwa 4 % reduzierte Dichte [QIN95]. Dies erschwert die Analyse
durch FIM/TAP erheblich, da die Proben an ausgedehnten Porosititen mechanisch
versagen. Die Abbildung 4.1 zeigt eine typische Oberfliche einer thermisch nicht
behandelten Probe. Man erkennt bis zu 5 um ausgedehnte Risse, die durch die hohe
Verformung iiber den plastischen Bereich hinaus entstanden sind. Die Polfigur zeigt
eine fiir alle Proben typische </7/>-Textur in Pressrichtung. Durch EDX-Linescans

wurden die mittleren Ni-Gehalte der Probenserien zu 3,71 (1,5) At. % und

' Kleine Probenmengen (jeweils einige /0 mg) erforderten ein mehrmaliges Nachdiinnen kumulativ

ausgelagerter FIM/TAP-Spitzen.
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14,3 (1,3) At. % bestimmt. Im Folgenden werden die jeweiligen Proben daher als

Proben mit hohem bzw. niedrigem Ni-Gehalt bezeichnet.

Abb. 4.1: Links: Typische Oberfliche einer co-evaporierten Ag-Ni-Probe; bis zu 5 um
ausgedehnte Risse sind im Rasterelektronenmikroskop zu erkennen; rechts:

<[111>-Textur dieser Proben (hohe Intensitdt violett, niedrige Intensitit rot)

Die Ag-Ni-Proben mit hohem Ni-Gehalt zeigen im FIM-Bild einen deutlich zu
erkennenden Kontrast zwischen hellen Ni-Kérnern und der dunklen Ag-Matrix
(Abb.4.2). Dieser Kontrast ist aufgrund der stark unterschiedlichen
Feldverdampfungsfeldstirken der beiden Materialien so ausgeprigt, dass in
Anwesenheit der Ni-Korner keine Ag-Matrixatome sichtbar sind. Im hergestellten
Zustand (,,as-prepared*) sind bei hoher VergroBBerung einzelne Ni-Korner zu erkennen,
die in einigen Fillen kettenartig aufgereiht sind. Aus den beobachteten Ringstrukturen
der Ni-Korner kann eine amorphe, Ni-haltige Phase ausgeschlossen werden. Somit kann
eine kristalline Struktur bereits im ,,as-prepared Zustand nachgewiesen werden. Das
FIM-Bild des gleichen Zustandes (Abb.4.3) zeigt eine Ubersicht der K&rer bei
kleinerer Vergroferung. Aus den Bildern kann eine Ni-Korngréenverteilung mit guter
Statistik ausgezdhlt werden (Abb.4.4). Da keine ideal kugelformigen Ni-Korner
vorliegen, wurde jeweils iiber die Ausdehnungen in x- und y-Richtung des Korns
gemessen. Eine Vorzugsrichtung ist in diesem Zustand nicht erkennbar. Die
aufgetragenen Werte sind das geometrische Mittel dieser Werte. Die mittlere Korngrof3e
betrigt 3 + 2 nm. Auftillig sind viele besonders kleine Korner, die nur aus wenigen Ni-

Atomen bestehen.
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Abb. 4.2: FIM-Bild einer Ag-Ni Probe mit hohem Ni-Gehalt, kettenartig aufgereihte Ni-

Korner sind mit Pfeilen gekennzeichnet.

Abb. 4.3: FIM-Ubersichtsbild des gleichen Zustandes wie Abb. 4.2
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Abb. 4.4: Ni-Korngrdfenverteilung der Ag-Ni-Probe mit hohem Ni-Gehalt im ,,as-
prepared “-Zustand

Durch Zidhlen aller detektierten Atome ergibt sich aus TAP-Messungen ein mittlerer Ni-
Gehalt von 7,6 At. %. Aus den Flugzeiten kann das Masse-zu-Ladungsverhéltnis fiir alle
erfassten Ionen aufgetragen werden. Die Massenspektren aller co-evaporierten Proben
zeigen typischerweise Verunreinigungen kleiner /000 ppm At. %. Oft werden jedoch
Ag-Zweifachhydride beider Ag-Isotope beobachtet, was durch eine Uberlagerung zu
drei ausgeprigten Peaks bei 7107, 109 und 111 amu fiihrt (Abb. 4.5). Da bekannt ist,
dass Ag keine stabilen Hydride bildet, ist eine gemeinsame Feldverdampfung von Ag-
Atomen der Spitze und H»-Molekiilen aus dem Restgas der UHV-Kammer eine nahe

liegende Erklérung fiir das beobachtete Phanomen.
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Abb. 4.5: Massenspektrum einer Ag-Ni Probe mit hohem Ni-Gehalt

Die Ag-Kornstruktur kann aufgrund des starken Kontrastunterschiedes nicht mit der
Feld-lonen-Mikroskopie ermittelt werden. Unter gilinstigen Messbedingungen kann
diese jedoch in TAP-Analysen direkt sichtbar gemacht werden. In einigen Ag-Kornern
sind Atomlagen zu erkennen (Abb. 4.6b)''. Die Korngrenzen der Matrix werden als
Flachen mit abweichender, zumeist reduzierter, Dichte rekonstruiert. Die Kornstruktur
kann wie in Abbildung. 4.6¢ ersichtlich schematisch dargestellt werden. Die Korner
konnen als plattenformig bezeichnet werden, wobei die Plattendicke senkrecht zur
Messrichtung stets die geringste Ausdehnung hat. Die mittleren Kornausdehnungen
betragen fiir die Lange und Dicke der Korner > 30 nm und 2 - 7 nm. Ni-Anreicherungen
finden sich sowohl zwischen den Ag-Kdrnern wie auch innerhalb einiger Ag-Korner

(Abb. 4.63).

" Die Auflosbarkeit der Atomlagen hingt stark von der jeweiligen Kornorientierung ab (siehe Abschnitt

2.1.2).



4 Ergebnisse 52

Il

2x2x2nm’

Atomlagen

b) c)

Abb. 4.6: TAP-Messung einer Probe mit hohem Ni-Gehalt; a) Darstellung aller Atome;

b) nur Ag-Atome; Positionen von Ni-Einschliissen in einem Ag-Korn sind mit Pfeilen

gekennzeichnet; c) schematische Anordnung der Korner im analysierten Volumen

Ein wesentliches Problem ergibt sich bei der Messung durch mechanische Instabilititen
der Spitze. Diese entstehen durch kleine Porosititen, die in Abstinden von 50 — 60 nm
auftreten. Die Abmessungen dieser Defekte konnen nur geschdtzt werden, da die
Messmethode gerade an ausgedehnten Poren versagt. Typisch fiir das Versagen sind
sog. Mikroabrisse, die mit einem kleinen Spannungssprung in der Messung und einem
Versatz der Nanostruktur im rekonstruierten Volumen verbunden sind. Die Geometrie
der Spitze bleibt dabei im Wesentlichen erhalten. Aus einem Vergleich der
Kornstrukturen vor und nach einem Mikroabriss der Spitze ergibt sich eine mittlere
Porengrof3e von ca. /0 nm in Analyserichtung (Abb. 4.7). Die Korngrenze wird in ithrem
Verlauf iiber den Abriss geometrisch fortgesetzt. Am Ort der Deckungsgleichheit beider
Teilstiicke kann eine Abrisstiefe (PorengroB3e) geschitzt werden. Die Porengrof3e stellt

eine untere Abschitzung der Porengrof3e dar.
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Abb. 4.7: Versatz des Korngrenzenverlaufs an einem Mikroabriss, eine typische
Porengrofie von ca. 10 nm in Analyserichtung wird fiir die Proben mit hohem Ni-Gehalt

geschiitzt.

Fiir die unbehandelten Ag-Ni-Proben mit niedrigem Ni-Gehalt zeigt das FIM-Bild nur
vereinzelt Ni-Korner (Abb. 4.8). Thre Anzahldichte ist so gering, dass in Abwesenheit
des starken Phasenkontrastes weite Teile der Ag-Matrix atomar aufgelost werden
konnen. Die Ni-Anreicherungen werden bei den beobachteten Ausdehnungen von
weniger als / nm oft nur als helle Punkte dargestellt. Etwas groBere Ni-Anreicherungen
mit Ausdehnungen bis 3 nm zeigen Ansétze einer Ringstruktur, weswegen bei diesen
von Ni-Koérnern mit einer kristallinen Struktur ausgegangen werden kann. Die
Darstellung der Verteilung der Ni-Atome durch TAP-Analysen zeigt keine Ni-Kdrner
(Abb. 4.9a/b). Dies steht, aufgrund des wesentlich kleineren Messvolumens des TAP, in

guter Ubereinstimmung mit dem Befund vereinzelter Ni-Kdrner im FIM-Bild.
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Abb. 4.8: FIM-Bild einer unbehandelten Ag-Ni Probe mit niedrigem Ni-Gehalt; die Ag-

Matrix wird atomar aufgelost.

Die Kornstrukturen sind, wie im Fall der Proben mit hohem Ni-Gehalt, plattenférmig
und tiberschreiten in ihrer Lidnge das analysierbare TAP-Volumen. Da nie zugleich
Anfang und Ende eines Ag-Korns in Analyserichtung erfasst wurden, kann die
KorngroBe in der Plattenebene mit > 70 nm angegeben werden. Die Plattendicke
variiert zwischen 3-J5mnm. Eine schematische Darstellung der beobachteten
Kornstruktur wird in Abbildung 4.9c gegeben. Obwohl praktisch keine Loslichkeit von
Ni in Ag bei der Kondensationstemperatur von 77 K existiert [MASSALSKI90], zeigen
TAP-Analysen Ag-Korner mit Ni-Gehalten bis 1,5 A¢. % (Abb. 4.10). Um der
Fragestellung nach zu gehen, ob die vorliegende Ni-Verteilung innerhalb des

Messvolumens statistisch ist oder nicht, wurde ein y>-Test durchgefiihrt.
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Abb. 4.9: Verteilung der Ag-Atome einer Probe mit niedrigem Ni-Gehalt; a) Blick
entlang der angenommenen Kompaktierungsrichtung, b) Volumen um 90° gedreht, eine
ca. 10 nm ausgedehnte Pore in Ag-Korn ist zu erkennen, c) Schematische Darstellung

der Ag-Kornstruktur

Um die Hypothese einer homogenen Ni-Verteilung zu iiberpriifen wurde die gemessene
Konzentrationsverteilung mit der zugehorigen Binomialverteilung verglichen
(Abb. 4.11). Es zeigt sich eine sehr groBe Abweichung des gemill (2.7) berechneten
y>-Wertes von 2954 vom Vergleichswert /4,1, der einem Signifikanzniveau von 95 %

entspricht. Folglich ist die gemessene Ni-Verteilung als inhomogen zu betrachten.

Abb. 4.10: Verteilung der Ni-Atome innerhalb eines rekonstruierten Ag-Korns; dufiere
Abmessungen 7,7 x 7,7 x 9,4 nm?; die Bestimmung des y’-Wertes wurde im inneren

Quader durchgefiihrt; reine Ni-Kérner sind nicht vorhanden.
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Abb. 4.11: Gemessene Ni-Konzentrationsverteilung in einer Probe mit niedrigem Ni-

Gehalt und zugehorige Binomialverteilungen

4.1.2 Ni-Verteilung in warmebehandelten Proben

Bereits nach einer Auslagerung von /0 min bei 200 °C ist eine deutliche Zunahme der
Ni-Korngréf8e in den Proben mit hohem Ni-Gehalt zu beobachten. Aufgrund des
lokalen VergroBerungseffekts wird eine Visualisierung der Ni-Korner durch deren
zugehorige silberfreie Bereiche bevorzugt. Die Ni-Kdrner sind dadurch als
offensichtliche Locher in der Matrix zu erkennen (Abb. 4.12). Bei etwa gleicher
Standardabweichung haben sich die beobachteten Korngroflen etwa verdoppelt. Einige
Korner sind, im Gegensatz zum Ausgangszustand, senkrecht zur Messrichtung
elongiert. Interessanterweise werden viele Ni-Korner beobachtet, die eng benachbart
sind und durch wenige monolagenbreite Stege aus reinem Ag voneinander getrennt sind
(Abb. 4.12 Pfeile). Die glatte, lamellare Korngrenzstruktur des unbehandelten
Zustandes wird nicht mehr beobachtet. Stattdessen liegt eine wellenférmige Struktur
vor, die von Ni-Koérnern begrenzt wird. Da das TAP-Analysevolumen nur einen
beschriankten Sichtbereich in lateraler Richtung bietet, konnen diese zur Messrichtung

verkippten Korngrenzen nicht mehr ihrer Lange nach erfasst werden.
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100 nm

Abb. 4.12: Verteilung der Ag-Atome innerhalb einer Probe mit hohem Ni-Gehalt nach
10 min bei 200 °C; das Volumen wurde von links nach rechts sukzessive in Scheiben der

Dicke 2 nm geschnitten, Ni-Kérner wurden an ihrem grofsten Durchmesser markiert

Eine Segregation von Ni-Atomen in die Ag-Korngrenzen wird nicht beobachtet.

Nach einer Auslagerung von 30 min bei 400 °C zeigen TAP-Anaylsen eine starke
Tendenz zur Bildung von plattenférmigen Ni-Kornern, wobei die Plattennormale
parallel zur Messrichtung orientiert ist (Abb. 4.13a/b). In diesem Zustand wurden keine
sphirischen Ni-Anreicherungen mehr detektiert. Mehrere Analysen bestitigen, dass sich
die Ni-Platten bevorzugt in Gruppen formieren und dabei einen gegenseitigen Abstand
von wenigen Nanometern in der Ag-Matrix einnehmen. Die Platten iiberschreiten in
threr Ausdehnung den analysierbaren Probenbereich in lateraler Richtung deutlich. Eine
Konzentrationsanalyse wurde entlang des in Abbildung 4.13c¢ eingezeichneten Zylinders
durchgefiihrt. Der Verlauf wurde in Abbildung 4.14 graphisch mit den jeweiligen
Ausdehnungen dargestellt.
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Abb. 4.13: TAP-Analyse einer Probe mit hohem Ni-Gehalt; Darstellung der a) Ag- und

Ni-Atome; b) Ni-Atome; c) Konzentrationsverteilung auf einer Ebene in Falschfarben
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Abb. 4.14: Konzentrationsverlauf durch den in Abb. 4.13 eingezeichneten Zylinder mit

einem Radius von 3 nm und einer Linge von 20 nm.

Der Konzentrationsverlauf bestéitigt die Anwesenheit reiner Ni-Korner mit

Ausdehnungen von 0,9 — 5,9 nm. Durch deren plattenformige Anordnung koénnen bei
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der Konzentrationsbestimmung Artefakte durch den ,local magnification effect™
ausgeschlossen werden. Weite Teile der Proben weisen keine Ni-Anreicherungen mehr
auf. Stattdessen wird eine homogen verteilte Restldslichkeit von 0,5 Az. % Ni detektiert.
Um die lateralen Ausdehnungen plattenformiger Ni-Korner ebenfalls erfassen zu
konnen wurden FIM-Untersuchungen durchgefiihrt. Abbildung 4.15 zeigt zwei FIM-
Bilder einer Ni-Plattenformation, die unmittelbar nacheinander aufgenommen wurden.
Das linke Bild zeigt iiber den Apex der Spitze ausgedehnte, kristalline Ni-Bereiche.
Diese Struktur dndert sich bei weiterem Feldverdampfen der Oberflichenatome (rechtes

Bild) durch eine Erhohung der angelegten Spannung schnell, was mit den in TAP-

Analysen beobachteten kleinen Abstinden der Platten untereinander gut tibereinstimmt.

Abb. 4.15: FIM-Bilder einer Probe mit hohem Ni-Gehalt nach einer Auslagerung von
30 min bei 400 °C; links: weit ausgedehnte Ni-Platten sind vorhanden; rechts: nach
Feldverdampfung einiger Atomlagen

Eine Ubersicht iiber die durchgefiihrten Auslagerungen und beobachteten Ni-
Korngrofen ist in Tabelle 4.1 fiir die Proben mit hohem Ni-Gehalt zusammengefasst. Es
ist festzustellen, dass die Héufigkeit von Mikroabrissen bei den Spitzen im
ausgelagerten Zustand deutlich geringer ist. Der geschétzte mittlere Abstand zwischen

zwei Poren ist mit /40 nm etwa doppelt so hoch wie im unbehandelten Zustand. Eine
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Versprodung des Materials durch die durchgefiihrten Temperaturbehandlungen wurde

nicht beobachtet.
Auslagerungszustand | Analysmethode Ni-Korngrofe
unbehandelt FIM / TAP 3+2nm
10 min /200 °C TAP 7+ 3 nm
30 min /400 °C FIM / TAP ,plattenformig*
4+2nm/37+6nm

Tab. 4.1: Ubersicht iiber die untersuchten Zustinde der Proben mit hohem Ni-Gehalt

Im Fall der Ag-Ni Proben mit niedrigem Ni-Gehalt wurden, aufgrund des definierteren
Ausgangszustandes, kleinere Auslagerungszeiten bei geringeren Temperaturen gewéhlt.
Bereits nach 5 min bei 200 °C bilden sich nanometergro3e Ni-Kdrner in der Ag-Matrix

(Abb. 4.16).

Abb. 4.16: FIM-Bild einer Probe mit niedrigem Ni-Gehalt nach einer Auslagerung von

5 min bei 200 °C; viele kristalline Ni-Korner sind zu erkennen.
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Auslagerungen fiir 30 min bei 300 °C fiihren zu einer drastischen Abnahme der
Anzahldichte der Ni-Kd6rner, so dass diese mit den eingesetzten Methoden nicht mehr
erfasst werden konnen. Erstaunlicherweise finden sich Agglomerationen von Ni-
Atomen, die zu Ni-Konzentrationsfluktuationen bis &8 At. % fithren. Es wird dariiber

hinaus eine Restloslichkeit von Niin Ag von 0,5 + 0,2 At. % beobachtet.

2x2x2mm® |

Ni-Konzentration [At. %)

analysierte Tiefe [nm]

Abb. 4.17: TAP-Analyse einer Probe mit niedrigem Ni-Gehalt nach einer 30 min bei
300 °C und Analysezylinder Radius 3 nm, Ldnge 25 nm (links);, Agglomerationen von
Ni-Atomen bis 8 At. % (rechts)

4.1.3 Ag-KorngroéfRenentwicklung

Die Ag-Korner sind aufgrund des starken Phasenkontrastes nur durch TAP-Analysen
auflosbar. Es fillt zunichst im direkten Vergleich der unbehandelten Zustinde beider
untersuchten Ag-Ni-Probenserien auf, dass die Ag-Korner ein lamellares Gefiige mit
unterschiedlichen Ausdehnungen bilden. Wéhrend die lateralen Abmessungen nahezu
identisch sind, werden in den Proben mit niedrigem Ni-Gehalt deutlich ldngere und
etwas schlankere Ag-Korner beobachtet (siehe Tab. 4.2).

Nach einer Warmebehandlung von 70 min bei 200 °C wolben sich die Ag-Korngrenzen

in den Proben mit hohem Ni-Gehalt bereits deutlich, so dass die lamellare Struktur des
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Ausgangszustandes bereits weitestgehend zerstort ist. Die nadelférmigen Proben

verbiegen sich dabei makroskopisch parallel zur Pressrichtung.

Probentyp Ag-Korngrofle
Ag-14,3 At. % Ni 2-7nm/>30nm
Ag-3,1 At. % Ni 3-5nm/>70nm

Tab. 4.2: Vergleich der Ag-Korngrofien der unbehandelten Ag-Ni-Proben mit hohem
und niedrigem Ni-Gehalt

Abbildung 4.18 zeigt ein solches Gefiige, in dem sich eine Ag-Korngrenze mit lokalen
Kriimmungsradien von etwa /0 nm um mehrere Ni-Korner wolbt. Nach 30 Minuten bei
400 °C glétten sich die Ag-Korngrenzen wieder, es sind nur noch leichte Wdélbungen
mit Kriimmungsradien von 25 — 40 nm zu beobachten (Abb. 4.19 links). Es sind keine
Korrelationen zwischen Ni-Kornern und Korngrenzwoélbungen mehr zu erkennen, wie

der Vergleich mit der Ni-Verteilung im analysierten Volumen zeigt (Abb. 4.19 rechts).

[]

3x3x3nm?

Abb. 4.18: TAP-Analyse einer Probe mit hohem Ni-Gehalt nach 10 min bei 200 °C;
links: nur alle Atome sind dargestellt, eine Korngrenze wolbt sich stark um mehrere Ni-

Korner, rechts: nur Ag-Atome sind dargestellt.
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Abb. 4.19: TAP-Analyse einer Probe mit hohem Ni-Gehalt nach 30 min bei 400 °C;
links: nur Ag-Atome sind dargestellt, eine leicht gewolbte Korngrenzen ist zu erkennen;

rechts: nur Ni-Atome sind dargestellt.

In Proben mit niedrigem Ni-Gehalt wurden keine gewdlbten Ag-Korngrenzen
beobachtet. Die Ag-Korner waren in allen untersuchten Zustinden lateral bereits so

stark gewachsen, dass keine Bestimmung der Korngr63e mehr moglich war.

]

2x2x2nm’

Abb. 4.20: TAP-Analyse einer Probe mit niedrigem Ni-Gehalt nach 30 min bei 300 °C;
links: nur Ag-Atome sind dargestellt, die Ag-Korngrenzen weisen keine Wolbung auf;

rechts: nur Ni-Atome sind dargestellt.
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4.2 Untersuchung der Ag-Ni Multilagen

Es wurden Experimente mit nanokristallinen Ag-Ni Multilagen durchgefiihrt, um ein
abgeschlossenes Bild der Korngrenzsegregation in Ag-Ni Legierungssystem zu
erhalten. Diese wurden durch Sputterdeposition direkt auf vorpriparierte W-Substrate
aufgebracht (siehe Abschnitt 3.1). Es wurden jeweils Probenchargen mit zwei bis drei
Ag-Ni Doppelschichten hergestellt, wobei die Ni-Schichtdicke stets kleiner als fiinf
[111]-Monolagen gehalten wurde (Abb. 4.21). Im Folgenden werden die Ergebnisse der

Auslagerungen bei verschiedenen Temperaturen und Zeiten vorgestellt.

4.2.1 As-sputtered Zustand

Die Ag-Ni-Multilagen weisen im Feld-lonen-Mikroskop das gleiche Kontrastverhalten
auf wie die co-evaporierten Proben. Die Ag-Schichten werden durch hellen Ni-
Schichten {iberstrahlt und erscheinen beim Durchtritt durch die Schichten als schwarze
Ringe. Eine Sequenz von FIM-Bildern in Abbildung 4.22 zeigt die Oberfldche einer
Probe mit drei Ag/Ni Doppelschichten bei stetiger Erhéhung der angelegten Spannung.

Modus Zeit Beam voltage [V] | Beam current [mA/cm?]
Targetreinigung | 3 min 600V 2,8 mA/cm?
Probenreinigung | 45 s 500V 1,4 mA/cm?
Beschichtung Ag40s 550V 1,7 mA/cm?

Ni20s

Tab. 4.3: Parameter fiir die sputterdeponierten Ag-Ni Schichten
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Abb. 4.21: Schematische Darstellung des hergestellten  Multilayersystems;
Farbschliissel: Ag Ni W

Die erste Ag-Schicht ist aufgrund ihres dunklen Kontrastes nicht sichtbar. Die Sequenz
beginnt daher mit der ersten Ni-Schicht (a), die von einem schnellen Durchbruch der
zweiten Ag-Schicht (b) gefolgt wird. Nach weiterer Feldverdampfung von Ag wird die
zweite Ni-Schicht sichtbar (c) und breitet sich {iber den Apex der Spitze aus (d-e).
Bedingt durch die wesentlich kleinere Feldverdampfungsfeldstirke von Ag treten durch
zu trige Spannungsanpassung bei manueller Spannungsregulierung oft unkontrollierte
Durchbriiche durch eine Ag-Schicht auf. Dies ist im Fall der dritten Ag-Schicht (f)
geschehen. Deutlich erkennt man die schalenartige Struktur von hellen Ni- und dunklen
Ag-Bereichen. Die weitere Bildsequenz (g-i) zeigt den Ubergang auf das
<110>-texturierte W-Substrat. Das epitaktische Aufwachsen der (/7/)-Atomlagen des
Ni ist an den Ringstrukturen deutlich zu erkennen. Alle Ni-Schichten weisen eine
Ringstruktur auf, die der <///>-Textur entspricht. Diese bleibt iiber die Ag-Schichten
hinweg erhalten, woraus auf eine starke Epitaxie geschlossen werden kann.

Um mehr Informationen iiber die Korngrenzen und Grenzfldchen zu erhalten, wurden
TAP-Analysen durchgefiihrt. Abbildung 4.23 zeigt eine solche Analyse des gleichen
Schichtpaket-Typs.
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Abb. 4.22: FIM-Bildersequenz bei stetiger Erhohung der Spannung, die Ag-Schichten

(dunkel) und Ni-Schichten (hell) werden von a) bis i) kontinuierlich abgetragen;
T =30 K, Bildgas Ne 3107 mbar

Ein Analysezylinder wurde im rekonstruierten Volumen so positioniert, dass alle
Schichten senkrecht durchstoen wurden. Die Konzentrationsverldufe beider
gesputterter Elemente Ag und Ni, sowie W des Substrats sind in Abbildung 4.24 entlang
des Zylinders (in Abb. 4.23 von oben nach unten) mit den jeweiligen Schichtbreiten
aufgetragen. Diese variieren bei gleichen Sputterparametern offensichtlich mit dem
wihrend der Deposition abnehmenden Kriimmungsradius der Substratspitze. Die Dicke

der durchmischten Zone der Multilagen kann ebenfalls aus den Konzentrationsverlaufen
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ermittelt werden. Die Breite der Ag/Ni Grenzfliche kann im Mittel mit ~0,5 nm

angegeben werden und ist daher als nicht durchmischt anzusehen.

Abb. 4.23: Wie hergestelltes, unbehandeltes Schichtpaket; links: alle Atome dargestellt;

rechts: nur Ni-Atome mit Analysezylinder(Radius 6 nm)

0,5 nm 1,3 nm 1,3 nm
5,7 nm 8,1 nm

4 nm
rr—v le T v—-w () (‘l /Al And Aabt A i v 4 rw\

80 -

100

Konzentration [At.%]

0 5 10 15 20 25
analysierte Tiefe [nm]

Abb. 4.24: Konzentrationsverlauf durch drei Ag-Ni Doppelschichten mit den jeweiligen
Schichtdicken
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4.2.2 Zerfall der Multilagen

Zundchst wurden die Temperaturbehandlungen mit den gleichen Parametern wie bei
den co-evaporierten Ag-Ni-Proben durchgefiihrt, um einen direkten Vergleich der
Ergebnisse zu ermoglichen. Da die Schichtpakete, im Gegensatz zu den co-evaporierten
Proben, bei Temperaturen um 200 °C keinerlei Reaktionen zeigten, wurden fiir die
weiteren Untersuchungen Auslagerungen fiir verschiedene Zeiten bei 300 °C und
400 °C gewahlt. Es erwies sich aufgrund der mit der Sputterdauer abnehmenden
Einzelschichtdicke als sinnvoll, diese Experimente mit nur zwei Ag/Ni-Doppelschichten
durchzufithren. Abbildung 4.25 zeigt ein fiir 30min bei 300 °C ausgelagertes
Schichtpaket. Eine Korngrenze verlduft senkrecht durch eine Ag-Schicht und verbindet

beide Ni-Schichten. Dies bestdtigt das erwartete, kolumnare Wachstum von Schichten

auf dem gekriimmten W-Substrat.

[Nan]

2x2
x2 nm?

Abb. 4.25: TAP-Analyse eines Schichtpaketes nach einer Temperaturbehandlung von

30 min bei 300 °C; links: gesamte Messung, rechts: Ausschnittsvergrofierung einer Ag-

Korngrenze mit Atomlagen
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Die Breite der Ag/Ni-Grenzfliche ist im Vergleich zum unbehandelten Zustand
unverdndert. Entlang der Ag-Korngrenze hat keine Eindiffusion oder Segregation

stattgefunden, obwohl die Korngrenze an beiden Enden von Ni begrenzt wurde.

Abb. 4.26: TAP-Analyse eines Schichtpaketes nach einer Temperaturbehandlung von
1 h bei 300 °C; links: alle Atome, rechts: nur Ni-Atome

Nach 7 & bei 300 °C ist an den Proben festzustellen, dass die Dicke der ersten Ag-
Schicht auf etwa ein Drittel reduziert ist (Abb. 4.26 links). Oft wird beobachtet, dass die
erste  Ni-Schicht leichte Wolbungen hat, wobei aber die Grenzflichenschirfe
unverdndert bleibt. Nach 30 min bei 400 °C ist eine Messung der Schichten nur noch in
Einzelfillen moglich. Die ersten beiden Schichten fehlten, auch ein Messen bis in das
W-Substrat hinein war nicht mehr mdglich (Abb. 4.27). Scheinbar geht die fiir eine
TAP-Messung bendtigte Spitzengeometrie verloren. Dies wird durch Untersuchungen
der nicht messbaren Spitzen belegt (Abb. 4.28). Das SEM-BIild zeigt eine vollstindig
zerstorte Spitze, wie sie fiir alle Auslagerungszeiten > 30 min bei 400 °C beobachtet
wurde. EDX-Messungen bestdtigen, dass sich die Multilagen vom Apex der W-Spitze

zu den Schaftbereichen zuriickgezogen haben.
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2x2
x2 nm?

Abb. 4.27: TAP-Analyse eines Schichtpaketes nach einer Temperaturbehandlung von
30 min bei 400 °C

100 nm

Abb. 4.28: Gesputterte Ag-Ni-Probe; links: TEM-Bild des ,,as-prepared‘*-Zustandes;
rechts: SEM-Bild einer nach einer Temperaturbehandlung von 1 h bei 400 °C
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4.3 Untersuchung der sputter-deponierten Cu-Bi-Legierung

Zur Untersuchung des Cu-Bi-Legierungssystems wurden ebenfalls nanokristalline
Schichten erzeugt. Es kamen zunéchst mehrere Targettypen zum Einsatz, von denen
letztlich die von einem Komposittarget hergestellten Proben die besten Ergebnisse

erzielten. Diese werden im Folgenden présentiert.

4.3.1 As-sputtered Zustand

Es zeigte sich bei der Herstellung vieler Proben, dass die im Target angebotene
Legierungszusammensetzung, bzw. die angebotenen Flichen von Cu und Bi, nicht im
1:1 Ubertrag auf die deponierte Schicht iibergehen. Tabelle 4.4 gibt eine Ubersicht iiber
die Bi-Ubertriige auf das Substrat'’. Der Bi-Ubetrag ist um ein bis zwei
GroBenordnungen kleiner als es bei der Targetzusammensetzung erwartet wird. Dies

wird auf Resputtervorgidnge wihrend des Depositionsprozess zuriickgefiihrt (siehe

Anhang 7.1).

Targettyp nominelle Konz. Bi-Ubertrag auf Substrat
I Legierung Cu-—1 4t %Bi | <Detektionsschwelle (TAP)
IT Komposit Winkel Cu-5 4t % Bi | <Detektionsschwelle (TAP)
I Komposit Gitter Cu— 154t % Bi 0-1,5A4t %

IV Komposit Gitter Cu-—50 At. % Bi 2-5At %

Tab. 4.4: Ubersicht iiber die Bi-Ubertriige auf das Substrat

Es gelang auch in mehreren Durchldufen und Proben derselben Charge kaum, eine
einheitliche Bi-Konzentration in der Bi-Schicht zu erhalten. Die Schichten des Targets

IIT wiesen die geringsten Konzentrationsunterschiede von 0 bis 7,5 At. % auf und

' Die Targettypen sind ausfiihrlich in Abschnitt 3.1 vorgestellt.
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wurden daher als Grundlage fiir die weiteren Untersuchungen verwendet. Aufgrund
einer mangelnden Stabilitdt der Cu(B1)-Schicht auf dem W-Substrat wurde eine 2 - 3 nm
dicke Co-Schicht als Haftvermittler verwendet. Die Abbildung 4.29 zeigt die

Anordnung der préparierten Multilagen.

Abb. 4.29:  Schematische Darstellung des hergestellten  Multilayersystems;
Farbschliissel: Cu(Bi) w

Eine Sequenz von FIM-Bildern (Abb. 4.30) zeigt die Nanostruktur der Cu(Bi)-Schicht.
Die Dichte der Grofwinkel-Korngrenzen nimmt in die Tiefe der Schicht kontinuierlich
zu. Dies kann auf ein kolumnares Wachstum der Koérner beim Depositionsprozess auf
die Spitze zuriickgefiihrt werden. Einige Korner iiberwachsen dann mit zunehmender
Schichtdicke benachbarte Koérner, wobei an der durch FIM beobachteten Oberfldche bei
groBBerer  Schichtdicke weniger GroBwinkel-Korngrenzen hervortreten.  Auch
Kleinwinkel-Korngrenzen werden beobachtet (Abb. 4.30 blaue Pfeile). Die Herstellung
eines nanokristallinen Cu(Bi)-Gefiiges durch die Sputter-Deposition war somit
erfolgreich. Aufgrund der niedrigeren Feldverdampfungsfeldstirke des Bi von
18 V' / nm, gegeniiber Cu mit 30 V'/nm, werden Bi-Anreicherungen mit einem dunklen
Kontrast abgebildet. Dies macht eine qualitative Aussage iiber die Bi-Segregation an
Korngrenzen, die bereits in reinem Cu dunkel abbilden, durch FIM-Analysen allerdings

unmoglich.
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Abb. 4.30: FIM-Bildersequenz bei stetiger Erhéhung der Spannung; die Cu(Bi)-Schicht
wird bis in die Co-Schichten von a) bis d) kontinuierlich abgetragen;
Pfeile:Kleinwinkel-Korngrenzen; rote  Markierungen:  Grofswinkel-Korngrenzen,

T = 30 K, Bildgas Ne 3-107 mbar
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4.3.2 Exzess an Kleinwinkelkorngrenzen

TAP-Analysen wurden durchgefiihrt, um eine quantitative Aussage iliber die Bi-
Segregation an den Cu-Korngrenzen machen zu konnen. Die Abbildung 4.31 (Mitte)

zeigt eine Messung des unbehandelten ,,as-sputtered*“-Zustandes.

4 at.% Bi

0 at.% Bi

Abb. 4.31: Links: Ausschnittsvergrofierung, Mitte: Rekonstruiertes TAP-Volumen,
rechts: TAP-Volumen um 30° im Uhrzeigersinn gedreht mit Konzentrationsdarstellung,
Die zugehorige Schnittebene der Konzentrationsverteilung und gestrichelte Linien zur

Orientierung sind verzeichnet.

Die Zusammensetzung der gesamten Cu(Bi)-Schicht betrdgt 1,2 (0,2) At. % Bi. Eine
lamellenartige Struktur mit linienférmigen Bereichen geringerer Dichte ist zu erkennen.
Ein diese Struktur enthaltender Quader wurde ausgeschnitten und vergrof3ert (Abb. 4.31
links). Es werden beidseitig der linienhaften Zone reduzierter Dichte Atomlagen mit

einem Kippwinkel von ~/2° aufgeldst. Die Zonen reduzierter Dichte sind somit als



4 Ergebnisse 75

Kleinwinkel-Kippkorngrenzen identifiziert. Bereits im ,,as-sputtered” Zustand werden
durch ein Konzentrationsverteilungs-Bild Bi-Anreicherungen mit Konzentrationen tliber
4 At. % Bi an diesen Korngrenzen gefunden (Abb. 4.31 rechts). Es besteht dabei eine
gute Ubereinstimmung zwischen den schrig im Analysevolumen liegenden
Korngrenzen und dem durch die Ebene angeschnittenen Exzess an der Korngrenze.
Uber einen Analysezylinder (Abb. 4.32) mit einem Durchmesser von 1,5 nm und einer
Lange von /0 nm wurde ein Leiterdiagramm durch ein Cu-Korn und zwei Korngrenzen

aufgetragen (Abb. 4.33).

2x2x2nm? [_ﬂ

/

Abb. 4.32: TAP-Volumen,; Analysezylinder (gelb) mit einem Radius von 1,5 nm und

einer Ldnge von 10 nm

Fiir die thermodynamische Beschreibung der Segregation ist der Bi-Exzess, also die
Uberschussanzahl der Bi-Atome gegeniiber der Restldslichkeit der Korner, von groBem

Interesse. Der Exzess ist von der Korngrenzbreite unabhéngig definiert als (vgl. Kap.

1.1.2)

r, = No 4.1)

Mit Hilfe der angelegten Tangenten lassen sich die iliberschiissigen Bi-Atome in der
Korngrenze abzdhlen. Bezogen auf die Grundfliche 4 = m? des Analysezylinders
bestimmt sich dann der Korngrenzenexzess aus /3; = Np/(7r?), wobei beim Wert von
Np; die Detektionseffizienz von Sp ~0,5 der tomographischen Atomsonde zu

beriicksichtigen ist.
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Abb. 4.33: Leiterdiagramm durch ein Cu-Korn und zwei Korngrenzen (die

Detektionseffizienz wurde bereits beriicksichtigt);, Zustand ,, as-sputtered

Aus fiinf gemessenen Maximalwerten (Tab. 4.5) von /3, ergibt sich mit » = 1,5 nm ein

mittlerer Korngrenzenexzess von /3; = 1,3 Atome / nm?.

N

10

8

6

12

Mittelwert

I3 [Atome / nm?]

1,4

1,1

0,8

1,7

1,3

1,3

Tab. 4.5: Korngrenzen-Exzess-Werte unbehandelter Proben

Die Steigung entspricht im Leiterdiagramm der Konzentration im Molenbruch. Im

ersten Teil des Leiterdiagramms wurde diese Konzentration in einem Cu-Korn

bestimmt. Mit einer Konzentration von cg; xorm = 0,95 At. % Bi ist die Cu-Schicht nach

der Deposition hoch tlibersittigt (siche Phasendiagramm Abb. 1.4).
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Die Gesamtkonzentration setzt sich aus Beitrigen der Korner und der Korngrenzen

zusammen. Es gilt:

NBi A4- 1—‘Bi + NBi,Korn A4- rBi . VM
= = + Cpi,

_NCu+NBi_ NCM+NBl V

CBi Korn (42)

wobel Vy,=711-1 0°° m*das Molvolumen von Cu und 4 die gesamte Korngrenzfliche
im Probenvolumen ¥ sind. Unter der Annahme sphérischer oder kubischer Cu-Kdrner
kann ihr Oberflichen-zu-Volumenverhiltnis mit 4/V =3 /g beschrieben werden'.

Somit kann der mittlere Korndurchmesser g berechnet werden:

3TV,

g (4.3)

cBi - cBi,Korn

Mit den angegebenen Werten fiir ¢, cp; xorn Und Ip; errechnet sich so ein Wert von
g =18 nm, der gut mit den in Abbildung 4.30 dargestellten Kdrnern iibereinstimmt.
Abweichungen von der sphidrischen bzw. kubischen Form sowie statistische
Schwankungen der eingesetzten Werte bedingen allerdings einen groBen Fehler des
g-Wertes.

Auslagerungszustiande dieser Proben konnten aufgrund starker
Versprodungserscheinungen nicht erfolgreich analysiert werden. Die Griinde fiir das
Versagen dieser stark an Bi iibersittigten Proben wurden darauthin anhand der
bikristallinen Cu-Bi-Proben untersucht. Die FErgebnisse werden in den folgenden

Abschnitten dargestellt.

" Die gemeinsamen Oberflichen benachbarter Korner werden von diesem Modell nur einfach

beriicksichtigt.
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4.4 Bi dotierte 219a Bikristalle

Die fiir diese Arbeit hergestellten Bi-dotierten Bikristalle bieten die Mdglichkeit der
gezielten Untersuchung eines Korngrenztyps. Neben vielen Vorteilen, die der Einsatz
der Atomsondentomographie zur Analyse bietet, ergibt sich als Nachteil eine
aufwendige Probenpriparation. Die Anwesenheit der 27/9a Korngrenze in der
préparierten Spitze soll zunéchst verifiziert werden. AnschlieBend werden die an diesen

Proben gewonnenen Ergebnisse vorgestellt.

4.4.1 Verifizierung der 219a Korngrenze

Im Folgenden soll der Erfolg der angewandten Préparationsmethode demonstriert

werden. Zu diesem Zweck wurden die hergestellten Spitzen im TEM untersucht.

.« o+ 9
[110] Zonenachse

Abb. 4.34: TEM-Bilder einer prdparierten bikristallinen Probe; links Realbild; rechts:
zugehoriges Beugungsbild

Unter einem geeigneten Winkel erhélt man einen Orientierungskontrast und ist somit in
der Lage, ein einzelnes Korn des Bikristalls zu durchstrahlen. Die Abbildung 4.34 links

zeigt das Realbild des geeignet orientierten Spitzenapex. Der Verlauf der Korngrenze
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entlang der Spitzenachse ist durch den unterschiedlichen Kontrast der beiden Kdérner
deutlich zu erkennen. Das zugehdrige Feinbereichs-Beugungsbild (Abb. 4.34 rechts)
bestitigt durch zwei {ibereinander liegende Punktmuster die Anwesenheit der
Korngrenze in der priparierten Spitze. Die scheinbare Kriimmung der Korngrenze am
Apex ist durch ein Artefakt der Abbildung begriindet. Blickt man auf eine zur
Elektronenstrahlrichtung verkippte Korngrenze, folgt bei Transmission durch nur eine
Kristallhdlfte ein abknickendes Verhalten des abgebildeten Korngrenzverlaufes am
hemisphirischen Spitzenapex. Da dieser Effekt aufgrund geometrischer Uberlegungen
erwartet wurde, kann dies ebenfalls als Beweis des Vorhandenseins der Korngrenze

betrachtet werden.

4.4.2 Bi-Versprodung der Korngrenze

Die Bi-Versprodung erwies sich im Fall der /20 ppm Bi-dotierten Bikristalle als ein
erhebliches Problem. Diese zerbrachen teilweise beim Abschrecken der Proben nach der
Segregationsbehandlung von /2 & bei 850 °C. Die verbliebenen Bikristalle brachen bei
leichtesten mechanischen Beanspruchungen auseinander. Die Bruchfliche war
metallisch gldnzend und ohne jegliche Stufen, was deutlich auf einen Bruch entlang der
aufwindig préparierten Korngrenze hinweist. Leider entziehen sich diese Proben
aufgrund des Bruches der weiteren Untersuchung mit FIM/TAP und TEM.

Die 40 ppm Bi-dotierten Bikristalle wiesen auch nach mechanischen Beanspruchungen
keinerlei Versprodung auf und konnten daher mit den gewidhlten Methoden untersucht

werden.

4.4.3 Bestimmung des Korngrenzenexzesses

Mit einer Einwaage von 40 ppm Bi liegt die Bi-Konzentration der Bikristalle deutlich
unter der Nachweisgrenze der tomographischen Atomsonde von 350 — 200 ppm. Aus
diesem Grund beschrédnkt sich die Analyse ausschlieBlich auf Bi-Anreicherungen. Eine

Bestimmung der Restloslichkeit von Bi in Cu ist nicht mdglich.
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Abb. 4.35: Ausschnitte des TAP-Massenspektrums einer Bikristallinen Cu - 40 ppm Bi
Probe nach einer Segregationsbehandlung von 12 h bei 850 °C

Das Massenspektrum einer Bikristallinen Cu - 40 ppm Bi Probe zeigt nach der
Segregationsbehandlung ein signifikantes Bi-Signal. Abbildung 4.35 zeigt Peaks
einfach und zweifach geladener Bi-lonen und jeweils die zugehorigen Oxid-Peaks. Die
entsprechende Rekonstruktion des Volumens zeigt eine flichige Anreicherung von Bi-
Atomen im analysierten TAP-Volumen (Abb. 4.36 links). Eine Ebene wurde parallel
zur Analyserichtung in das Volumen eingezeichnet und mit einem farbigen

Konzentrationsschliissel versehen. Es werden Konzentrationen bis 3 A¢. % beobachtet.
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Die Anreicherung setzt sich in die Tiefe der Messung fort, wie es ausgehend von der

préaparierten Korngrenzlage parallel zur Spitzenachse zu erwarten ist.

Ix1 wri f AER T
x1 nm? I

3AL %

0 At %

Abb. 4.36: TAP-Analyse des Cu-Bi-Bikristalls nach der Segregationsbehandlung; links:
nur Bi-Atome (blau); rechts: Bi-Atome und senkrechte Ebene durch das Volumen mit

Konzentrationen, eine flichige Anreicherung von Bi mit bis 3 At. % ist vorhanden.

Aufgrund der experimentellen Befunde kann somit die Anwesenheit der zuvor durch
FIB préparierten 279a-Korngrenze auch in TAP-Analysen bestétigt werden. Diese wird
durch das Analysevolumen in ihrem Verlauf angeschnitten. Die Breite der
Segregationszone betrdgt 2 — 3 nm. Die Fliche des an Bi angereicherten Bereichs
betragt im TAP-Volumen /48 nm? Diese wird der Korngrenze zugeordnet. Durch
Zidhlen aller detektierten Bi-Atome im Volumen kann unter Beriicksichtigung der
Detektionseffizienz von 50 % der Bi-Korngrenzexzess zu I3 = 3,2 + 0,5 Atome/nm?
bestimmt werden. Dieser Wert liegt deutlich hoher als die gemessenen Exzesswerte an

den gesputterten Schichten.
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4.4.4 Facettierung an der Korngrenze

Héaufig wurde in Vorgingerarbeiten [ALBER99], [SIGLE02] fiir hoher und etwas
niedriger Bi-dotierte bikristalline Proben eine Facettierung der Korngrenze nach einer
Segregationsbehandlung mit Facettenbreiten von 5 nm bis 100 nm festgestellt. Aus den
bikristallinen Proben wurden daher mittels FIB auch fiir diese Arbeit diinne TEM-
Lamellen prépariert, die die 279a-Korngrenze enthalten. Eine Facettierung senkrecht
zur Durchstrahlrichtung kann jedoch fiir diesen Zustand ausgeschlossen werden, wie die
HR-TEM-Bilder bei verschiedenen VergroBerungen an unterschiedlichen Probenstellen
zeigen (Abb. 4.37). Eine Facettierung, wie sie in Abbildung 4.38 eingezeichnet ist, wére
bei den priparierten Lamellen nicht zu erkennen. In den genannten Vorgidngerarbeiten
wurde jedoch eine solche Facettierung beobachtet. Somit kann mit diesen neuen
Ergebnissen eine Facettierung entlang der <//0>-Richtung fiir die vorliegende Bi-

Konzentration von 40 At. ppm ausgeschlossen werden.

Abb. 4.37: HR-TEM Bilder verschiedener Vergrofierungen der XI19a-Korngrenze
(Pfeile) nach der Segregationsbehandlung

Es wurde dariiber hinaus versucht, die lokale Bi-Konzentration am Ort der Korngrenze

mit EDX-Messungen zu bestimmen. Der 200 eV Elektronenstrahl wurde parallel zur
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Korngrenze ellipsoid aufgeweitet um beim Scan mehr Intensitét bei geringerer lokaler
Erwdrmung der Probe zu erzielen. Dieses Vorhaben scheiterte, da auch bei dieser
Vorgehensweise eine schnelle Verfliichtigung des Bi eintrat. Bereits nach zwei
integralen Scans verschwand das Bi-Signal im Rontgenspektrum. Eine quantitative
Aussage war daher nicht mdglich. Hier liegt die Vermutung nahe, dass auch die auf
EDX-Messungen basierenden Vorgingerarbeiten auf vergleichbare Probleme gestof3en
sein miissen. Mdoglicherweise ist es hilfreich, die Beschleunigungsspannung der
Elektronen zu verringern, was jedoch zu einer Verringerung der Punktauflosung des

verwendeten Gerdts fiihrt.

Abb. 4.38: Aufsicht auf die Korngrenze in <110>-Richtung, Entnahmestelle der TEM-
Lamelle (grau),; eingezeichnet ist eine unbeobachtbare Facettierung (durchgezogene

Linie), wie sie in Vorgdngerarbeiten beobachtet wurde.

Héufig waren die bikristallinen Rohlinge bei der Priparation der FIM/TAP-Proben nicht
geeignet um zu einer Spitze geschnitten zu werden. Sie enthielten viele Lunker, durch
die die Korngrenze verlduft. Eine genauere Betrachtung der Lunker zeigt deutliche
Facetten parallel zur Korngrenze und in einem Winkel von 45° (Abb. 4.39). Die
Korngrenze ist leicht zur spitzen Kante des Lunkers gewdlbt. Die mittlere Lunkergrof3e
betridgt 320 + 90 nm bei einer mittleren Anzahldichte von 3,3/ 0’ + 0,71 O° Lunker / m?
(Abb. 4.40).
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400nm

Abb. 4.39: Facettierter Lunker in einer bikristallinen Cu-Bi-Probe; links:

Ubersichtsbild mit Korngrenzverlauf; rechts: Ausschnittsvergroferung des Lunkers

Abb. 4.40: Ubersicht iiber die Lunkeranordnung; Aufsicht in <I10>-Richtung; die

Streifenstruktur in den angrenzenden Kéornern ist eine Folge des anisotropen Atzens bei

der Probenprdparation.

Die Versprodung der Korngrenzen ist im Cu-Bi-Legierungssystem ein bekannter Effekt.
Der Ubergang von duktilem zu sprédem Verhalten findet Im Fall der 279a Korngrenze
zwischen 40 und 120 ppm Bi statt. Nach Alchagirov et al. [ALCHAGIROV04] weist Bi
eine Anomalie wie das Wasser auf und dehnt sich beim Erstarren aus. So kann auch ein
abrupter Wechsel der Dichte der Segregationszone beim Erstarren als Ursache der
Versprodung angenommen werden. Ob dies oder die Facettierung der Korngrenze
urséchlich fiir die Versprodung sind, konnte mit den eingesetzten Methoden jedoch

nicht geklért werden.
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5 Diskussion

5.1 Co-Evaporierte Ag-Ni Proben

Es soll im Folgenden ein Bezug der experimentellen Ergebnisse der nanostrukturellen
Entwicklung der Proben zur Theorie aufgestellt werden. Die beobachteten Unterschiede
der Entwicklung der Proben mit hohem und niedrigem Ni-Gehalt erfahren zunéchst eine
getrennte Betrachtung. Die gewonnenen Erkenntnisse werden dann zu einem
geschlossenen Bild zusammengefiigt.

Zur Kompaktierung des kondensierten Materials wird ein Druck von [ GPa
aufgebracht. Die dabei stattfindende starke Verformung senkt die minimale Temperatur
fir den Rekristallisationsbeginn deutlich herab. Aufgrund der gespeicherten
Verformungsenergie wirkt auf die Korngrenzen eine treibende Kraft p, die sich aus der
Versetzungsdichte p und dem Schubmodul G = 29,2 GPa fiir die Ag-Matrix berechnet.
Es gilt nach [GOTTSTEINO1]

p=%pr2 (5.1)

wobei der Beitrag dieser Kraft jedoch als gering eingeschitzt werden kann, da die
Koérner in Pressrichtung Ausdehnungen zwischen 2 und 7 nm haben. Versetzungen
erzeugen ein weitreichendes Spannungsfeld, welches mit / /7 abfdllt. Es besteht somit
eine attraktive bzw. repulsive Wechselwirkung von Versetzungen mit ungleichem bzw.
gleichem Vorzeichen innerhalb eines Ag-Korns. Es ist anzunehmen, dass die Ag-Korner
bei der starken Kaltverformung bereits dynamisch rekristallisiert sind und die
verbliebenen Versetzungen sich in ihrer Gesamtheit als GroBwinkelkorngrenzen
angesammelt haben. Im Folgenden soll daher der Beitrag der Verformungsenergie zur
Korngrenzenwanderung vernachldssigt werden. Bei der Beschreibung der ablaufenden
Prozesse muss beriicksichtigt werden, dass die Rekristallisationsvorgdnge nicht in
einem reinen Metall, sondern in einer zweiphasigen Legierung ablaufen. Kleine, fein
verteilte Partikel einer solchen Phase behindern die Versetzungsbewegung und

Korngrenzenwanderung stark. In einer Abwandlung des Orowan-Mechanismus der
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Ausscheidungshértung kann die Behinderung der Rekristallisationsfront durch Ni-
Teilchen eines mittleren Abstandes beschrieben werden. Ein kugelférmiges Ni-Korn
mit Radius 7y befindet sich in der Matrix. Eine wandernde, ebene Korngrenze muss

aufgrund ihrer Auswdlbung eine zusétzliche Energie von
AE =4y} (5.2)

an Korngrenzen-Energie aufbringen, um dieses zu {iberwinden. Durch die Kenntnis des
ausgeschiedenen Volumenbruchteils v der zweiten Phase folgt aus geometrischen
Griinden, dass
3v
n=

- 2
2y,

(5.3)

Ausscheidungen pro Fldcheneinheit der Korngrenze durchsetzt werden. Die auf die

Korngrenze wirkende Haltekraft p ist dann maximal

AE_6vy

pmax :n. (5'4)

N N

Eine treibende Kraft diese Grofe wiirde die Korngrenze zu einem Kriimmungsradius
von R = 2;/ Poax @uswoOlben, wobei R unabhidngig von der Korngrenzenergie ist. Der

ausgeschiedene Volumenbruchteil kann als konstant angenommen werden. Damit
konnen die beobachteten Korngrenzwolbungen in den Proben mit hohem Ni-Gehalt gut
beschrieben werden. Fiir die beobachteten Ni-Korngréen nach /0 min bei 200 °C
ergibt sich danach ein maximaler Wolberadius zwischen den Ni-K&rnern von 70 nm bis
25 nm. Diese Daten stimmen gut mit den beobachteten Radien von /0 nm iiberein (Abb.
5.1a). Nach 30 min bei 400 °C ist die Anzahldichte der Ni-Korner bereits soweit
gefallen, dass viele TAP-Messungen nur noch Ag-Koérner mit leicht gewdlbten
Korngrenzen zeigen. Es ist anzunehmen, dass diese im Begriff sind, sich bei langerer
Auslagerungszeit wieder zu glitten. In Abwesenheit von Ni-Kornern finden sich
typischerweise Wolberadien zwischen 25 und 50 nm (Abb. 5.1b). In den Proben mit

niedrigem Ni-Gehalt wurden nur ungekriimmte Korngrenzen beobachtet. Dies ist mit
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der Annahme einer durch Ni-Korner behinderten Rekristallisationsfront konsistent. Da
die Anzahldichten zu gering waren, um mit in TAP-Analysen detektiert zu werden,

wurden auch nur in ihrer Bewegung ungestorte Ag-Korngrenzen beobachtet.

KG-Bewegung
- —

3x3
X 3 nm? R = 26 nm
R~ 10nm
R = 40 nm
“a) b)

Abb. 5.1: Beobachtete KG-Wilberadien an ausgelagerten Proben mit hohem Ni-
Gehalt; a) nach 10 min bei 200 °C; b) nach 30 min bei 400 °C

Aus der Beobachtung einer sehr niedrigen Anzahldichte der Ni-Korner im Zustand nach
30 min bei 400 °C muss auf einen Umldsungsprozess geschlossen werden. Dies ist
konsistent mit der Beobachtung glatter Korngrenzen in den Proben mit geringem Ni-
Gehalt, da diese bereits mit einer sehr niedrigen Anzahldichte starten. Da es sich jedoch
um ein nicht mischbares Legierungssystem handelt, finden sich in der Literatur kaum
thermodynamische Daten zur quantitativen Beschreibung dieses Prozesses. Dennoch
kann die beobachtete Bildung von plattenformigen Ni-Kornern in der Ag-Matrix
beschrieben werden. Die Gitterfehlpassung zwischen Ag und Ni betrdgt in
<100>-Richtung 6= 16,2 %. Aus diesem Grund muss eine Verzerrungsenergie Afs

beriicksichtigt werden, die nach Haasen [HAASEN94] ausgedriickt werden kann als

Af5=%-¢(c/b) (5.5)



5 Diskussion 88

wobei E =83 GPa der Elastizititsmodul der Ag-Matrix und u =0,37 die
Querkontraktionszahl der Matrix sind. ¢ ist ein Formfaktor, der von dem Achsverhéltnis
c¢/b des Ni-Korns abhingt (Abb. 5.2). Der Beitrag dieser Energie ist im Fall einer

Kugel maximal.

100
Kugel
o075 Jote
k=]
j:j 050}
E
& 025 Scheibe
| 1 1 | | |
0 05 10 15 20 25 30

Achsenverhiltnis c/b

Abb. 5.2: Formfaktor der Verzerrungsenergie als Funktion des Achsverhdltnisses einer

ellipsoiden Ausscheidung

Eine deutliche Absenkung kann erzielt werden, indem die Ni-Korner ein niedriges
Achsverhiltnis einnehmen, was einer scheibenformigen Morphologie entspricht. Die
beobachteten Ni-Korner besitzen im Zustand nach 30 min bei 400 °C ein Achsverhéltnis
von etwa c¢/b =4 nm /37 nm, wobei die Energieersparnis gegeniiber der Kugelform
grof} ist. Entsprechende Werte wurden fiir eine Kugel mit ¢ = / und eine Scheibe mit
dem beobachteten Achsverhiltnis von ¢ = 0,11 berechnet und finden sich in Tabelle

5.1.

clb | g(c/h) Afs
Kugel I | 093 | 213 Giim’
Scheibe | 0,11 | 0,22 | 4.7 GJ/m’

Tab. 5.1: Berechnete Werte der Verzerrungsenergie im Ag-Ni-Legierungssystem fiir ein

kugelformiges und ein scheibenformiges Ni-Korn.
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Die nanostrukturelle Entwicklung kann daher folgendermafB3en beschrieben werden:

Der Ausgangszustand besteht aus einem lamellaren Gefiige aus Ag-Kornern. Die
urspriingliche Pressrichtung liegt, aufgrund der gewidhlten Probenpriparation, senkrecht
zur FIM/TAP-Analyserichtung. Die Ni-Kd6rner sind statistisch {iber das Gefiige verteilt
(Abb. 5.3a). Nach einer kurzen Auslagerung bei der Rekristallisationstemperatur von
Ag von 200 °C wird bereits eine deutliche Bewegung der Ag-Korngrenzen beobachtet
(Abb. 5.3b). Eine Stabilisierung des Gefiiges durch eine Ni-Segregation in die
Korngrenzen findet somit nicht statt. Die Ni-Korner behindern die Bewegung der Ag-
Korngrenzen jedoch, die sich in guter Ubereinstimmung mit dem vorgestellten Modell
auswolben. Als schnelle Diffusionswege stehen den Ni-Atomen bei dieser Temperatur
nur die Korngrenzen zur Verfiigung. So entstehen bevorzugt an parallel zur
Ausbreitungsrichtung der Korngrenzen angeordneten Tripellinien Ni-Ausscheidungen,
die aufgrund der Verzerrungsenergie plattenformig wachsen. Nach lédngerer
Auslagerung werden nur noch Ag-Korngrenzen beobachtet, die leichte Wd&lbungen
aufweisen. Diese haben Ni-Korner auflerhalb des TAP-Analysevolumens bereits
iiberwunden und glétten sich im Zuge des weitern, unbehinderten Ag-Kornwachstums

wieder (Abb. 5.3¢).

b)

Abb. 5.3: Schematische Entwicklung der Mikrostruktur in den Proben mit hohem Ni-
Gehalt; a) , as-prepared“-Zustand; b) nach 10 min bei 200 °C; c) nach 30 min bei
400 °C
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5.2 Ag-Ni Multilagen

5.2.1 Modell des Schichtzerfalls

Es wurde im Zuge der Auslagerung keine Interreaktion der Schichten festgestellt. Die
Grenzflachen wiesen in allen Zustédnden keinerlei Durchmischung auf. Eine Segregation
von Ni in die Ag-Korngrenzen wurde auch bei hohen Temperaturen bis 400 °C in
keiner Analyse beobachtet. Lezzar et al. [LEZZARO4] simulierten unter Annahme eines
modifizierten Finnis-Sinclair Potentials [FINNIS85] die Segregationsenergie in einer Ag
dotierten Ni- und einer Ni-dotierten Ag-Legierung (im Folgenden als Ni(Ag) und
Ag(N1) bezeichnet). Simuliert wurden zwei unterschiedliche 27/ <110> Félle mit den
kohidrenten Korngrenzen vom Typ {371} und {233}. Erstere hat eine einfache atomare
Struktur mit einer kleinen Korngrenzenergie, wihrend letztere durch ihre offenere
Struktur (,,zick-zack®) eine etwa doppelt so hohe Korngrenzenergie aufweist
[HARDOUINOO]. Es gelang durch Variation der Atomgréf8en von Matrixatomen am Ort
der Korngrenze eine Berechnung des ,size effect. Der Beitrag dieses Effektes
dominiert im Fall des Ni(Ag)- bzw. Ag(Ni)-Legierungssystems die Gesamtenergie der
Segregation. Interessanterweise korrespondieren die Orte starker Ag-Segregation in Ni-
Bikristallen mit denjenigen Atompositionen, die an der Korngrenze unter
Zugspannungen stehen. Im umgekehrten Fall eines Ag-Bikristalls wird das Gegenteil
beobachtet, die Segregationsenthalpie von Ni an diesen Orten der Korngrenzen ist
positiv. Die Korngrenze verarmt an diesen Stellen an Ni. Eine Zusammenfassung dieser

Ergebnisse findet sich in Abbildung 5.4.
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Abb. 5.4: Zusammenfassung der Ergebnisse von Lezzar et al. [LEZZARO4] an 211
Korngrenzen in Ag- bzw. Ni-Bikristallen mit jeweiligen Struktureinheiten; a) mit (311)-
Korngrenze; b) mit (332)-Korngrenze

Es ist offensichtlich, dass eine Ni-Segregation bei den modellierten Strukturen mit
niedriger und hoher Energie nur an sehr wenigen Korngrenzlagen leicht bevorzugt ist.
Dieser Effekt wird somit auf den GroBenunterschied der Ag und Ni Atome
zurlickgefiihrt. Die im Vergleich zu Ag kleineren Ni-Atome segregieren nicht in den
Ag-Korngrenzen, da dort ein groBeres Exzessvolumen vorliegt. Fiir Bi in Cu-
Korngrenzen sind die GroBenverhidltnisse genau umgekehrt, was zu einer starken
Segregation fiihrt [SCHWEINFEST04]. Die Ergebnisse von Lezzar et al. entsprechen den
experimentellen Ergebnissen dieser Arbeit sehr gut, da weder in den co-evaporierten
noch in den sputterdeponierten Proben eine Korngrenzsegregation von Ni in die Ag-
Korngrenzen beobachtet wurde. Die Ergebnisse der Simulationen an den 277
Korngrenzen konnen somit auf allgemeine Korngrenzen in Ag iibertragen werden. Die
fehlende Segregation von Ni in Ag-Korngrenzen ist auch ein iiberzeugendes
Gegenbeispiel fiir die von Hondros und Seah propagierte These, dass eine geringe
Loslichkeit zu einer starken Korngrenzsegregation fiihrt [HONDROS96]. Unter der
Annahme einer bevorzugten Segreagtion im umgekehrten Legierungssystem konnen
auch die in den Messungen der wirmebehandelten, co-evaporierten Proben

beobachteten Stege zwischen den Ni-Kornern aus reinem Ag erkldrt werden. Deren
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Dicke betragt einige Monolagen nach /0 min bei 200 °C. Moglicherweise schafft sich
die Mikrostruktur bevorzugt Ni-Korngrenzen, in denen Ag-Atome segregieren. Neueste
Ergebnisse von Eickemeyer et. al [EICKEMEYEROS] zeigen bereits beim Zulegieren von
0,01 At. % Ag in Ni nach dem Heilwalzen und Rekristallisieren deutlich kleinere
KorngroBen als im reinen Ni. Hinzu kommt eine Korngrenzstruktur, die kaum gerade
Segmente aufweist, sondern versucht, durch viele Kriimmungen ein Maximum an
Korngrenzflache zu schaffen (Abb. 5.5). Die Absenkung der Korngrenzenergie durch
eine starke Ag-Segregation wird als ursdchlich fiir dieses Verhalten angesehen. Auch
diese Ergebnisse unterstiitzen die Simulationen von Lezzar et al. und zeigen die

Méglichkeit deren Ubertragung auf allgemeine Korngrenzen in Ni auf.

Abb. 5.5: Korngrenzen (weif3) einer heifsgewalzten Ni— 0,01 At. % Ag Legierung nach
einer Rekrstallisationsbehandlung von 30 min bei 550 °C nach FEickemeyer et al.

[EICKEMEYEROS5]

Somit konnen nun auch die anfangs vorgestellten Beobachtungen von Schweitz et al.
[ScHWEITZ01] (Abschnitt 1.2.1, Abb. 1.6) gedeutet werden. Die Ag-Briickenbildung
iiber die Ni-Schichten ist einer Segregation in die Ni-Korngrenzen zuzuschreiben und
bewirkt den Zerfall des GMR-Modellsystems. Eine gezielte Untersuchung des
umgekehrten Legierungssystems Ni-Ag erscheint im Lichte neuester Erkenntnisse fiir
weitere Forschungen interessant. Die in dieser Arbeit weiterentwickelte ,,Lift-Out®
Préparation bietet sich insbesondere zur Untersuchung der Korngrenzen der
heiBgewalzten Ni— 0,01 At. % Ag Legierung sehr gut an und konnte die postulierte

Segregation von Ag verifizieren und quantifizieren.



5 Diskussion 93

5.2.2 Mittlerer Oberflachendiffusionskoeffizient

Eine Interreaktion zwischen den Ag- und Ni-Multilagen wurde nicht beobachtet.
Stattdessen wurde die hergestellte Schichtstruktur bei Warmebehandlungen > 7 / bei
400 °C zerstort, indem sich die Schichten zum Schaftbereich der Spitze zuriickgezogen
haben. Nach einem Modell von Barbour et al. [BARBOUR60] kann der
Oberflachendiffusionskoeffizient aus der Beobachtung der Abbaugeschwindigkeit der
Spitze in z-Richtung ermittelt werden (Abb. 5.6).

Oberflachendiffusion

—

—__

A g TR

Abb. 5.6: Schematische Darstellung einer FIM-Spitze

An einer gekriimmten Oberflache gilt fiir das chemische Potential 4 = K o €2, wobei K
die Kriimmung, o die Oberflichenenergie und (2 das Atomvolumen ist. Die
Driftgeschwindigkeit von Oberflichenatomen folgt nach der Nernst-Einstein-Relation
aus dem Produkt der Beweglichkeit und der Kraft v=B-F, mit B = D/kT und
F =—du/ds . Dabei ist D; der Oberflachendiffusionskoeffizient und s die Bogenldnge

entlang des Spitzenprofils.

D, ou_D, Qo K

—_ (5.6)
kT Os kT Os

Der Teilchenstrom {iber die Oberflache ist das Produkt der Geschwindigkeit v und der
Zahl von Atomen pro Einheitsflache N;:

(5.7)
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Die Anderung der Zahl der Atome pro Einheitsfliche und Zeit ist somit

D,-Q-N, -0 0°K
kT 0s’

div j= (5.8)

Heumann modellierte die Kriimmung an typischen FIM/TAP-Spitzen [HEUMANNO2]
und erhielt 6°K/8s* =1,25/r* . Die Multiplikation mit dem Atomvolumen fiihrt dann

auf die Abbaugeschwindigkeit senkrecht zur Oberfléche:

2
%=[1'235j. Q°-N,-o D.. (5.9)
dt r kT

Fiir die auf Spitzen deponierten Ag-Ni-Schichten kann im ,,as-sputtered““-Zustand in
guter Ubereinstimmung mit TEM-Untersuchungen ein Kriimmungsradius von 30 nm
angenommen werden. Der Einfluss der Ni-Schichten kann fiir die folgende Betrachtung
aufgrund ihrer Dicke von nur wenigen [//1/-Monolagen vernachldssigt werden. In
FIM-Analysen wird eine starke </7/>-Epitaxie der Schichten beobachtet. Daher wird
zur Berechnung der Abbaugeschwindigkeit dz/dt die Oberflichenenergie
o, = 1282 mJ/m? [WAN99] einer Ag (111)-Ebene mit /3,81 Atome /nm? verwendet.
Mit dem Atomvolumen 24, = 17,056 A ergibt sich durch Integration von Gleichung
5.9 der nach der Auslagerungszeit zuriickgelegte Weg bei der Glithtemperatur. Als
Parameter steht dabei der Oberflichendiffusionskoeffizient D, zur Verfiigung.
Abbildung 5.7 zeigt das Ergebnis der Integration nach 7 /4 bei 400 °C in Abhédngigkeit
von D, und den direkten Vergleich mit einer zuriickgezogenen Schicht. Die Schichten
waren typischerweise um Léngen zwischen /00 - 140 nm zurlickgezogen. Daraus folgt
ein Oberflichendiffusionskoeffizient von Dy = 2.3 — 3-10"” m?/s. Aufgrund des Fehlers
bei der Bestimmung von z kann hier kein exakter Wert angegeben werden. Die
Oberflachendiffusion kann um mehrere GroBenordnungen schneller ablaufen als die
Volumendiffusion, die bei dieser Temperatur einen Diffusionskoeffizienten von
Dyoi ag = 2,731 0" m?/s aufweist [LANDOLTI90]. Dies entspricht qualitativ dem

experimentellen Befund.
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Abb. 5.7:  Abhdngigkeit der Abbaulinge der Spitze in z-Richtung vom
Oberflichendiffusionskoeffizienten

Der Abbau der Schichten erfolgt wie in Abbildung 5.8 schematisch dargestellt. Dieses
Modell liefert eine Erkldrung fiir den mit der Auslagerungsdauer und Temperatur

zunehmenden Verlust von Schichten. Die ideale Geometrie der Spitze wird zerstort.

Abb. 5.8: Zerfall der Ag-Ni-Schichten bei 400 °C (schematisch)
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5.3 Bi dotierte 219a Cu-Bikristalle

Als Grundlage wurde fiir die Untersuchung des Cu-Bi-Systems eine symmetrische 279a
Korngrenze gewihlt. Die Belegungsdichte wurde unter Zuhilfenahme des Programms
»CaRlIne Crystallography* [CARINE98] modelliert. Einer {33/}-Monolage entsprechen
7,2 Cu-Atome / nm?. Die zugehorige Korngrenzenergie wurde von Schweinfest et al.
[SCHWEINFEST04] durch quantenmechanische ab initio Berechnungen fiir reines Cu zu
w = 1040 mJ/m? bestimmt. Diese Korngrenze stellt eine erhebliche Stérung des
Kristalls dar, wie der Vergleich mit der Oberflichenenergie von reinem Cu mit
ocuy = 1780 mJ / m? zeigt [TYSON77], [HIRTH68]. Im Folgenden sollen aus den in dieser
Arbeit gemessenen Exzesswerten und Literaturdaten die Segregationsenthalpie und die
Absenkung der Korngrenzenergie ermittelt und diskutiert werden. Aufgrund der

definierten Randbedingungen sind die Ergebnisse letztlich als zuverlédssig einzustufen.

5.3.1 Absenkung der Korngrenzenergie

Aus der Messung der Exzesswerte einer Messreihe bei konstanter Temperatur und
variablen Dotierungen im Bereich der Gleichgewichtsloslichkeit kann {iber die
Gibbssche Adsorptionsisotherme auf die Absenkung der Korngrenzenergie durch die
Bi-Segregation geschlossen werden. Da es im Bereich weniger ppm experimentell
iiberaus schwierig ist, solche Dotierungen einzustellen und den Exzesswert an der
Korngrenze durch Messungen quantitativ zu verifizieren, wurden solche Messreihen
bisher nicht gezielt durchgefiihrt. Sigle et al. [SIGLEO2] untersuchten ebenfalls einen mit
Bi dotierten 279a Bikristall mittels EDX an einem STEM. Sie beobachteten eine
Facettierung der Korngrenze mit unterschiedlichen Bi-Exzessen an den Facetten (Tab.
5.1). Diese Werte sind aufgrund der identischen Probenpréparation der Bikristalle gut
fiir einen Vergleich mit dem durch TAP bestimmten Exzess geeignet. Eine
thermodynamische Betrachtung dieser Ergebnisse sowie ein Vergleich mit den

Ergebnissen dieser Arbeit sollen im Folgenden durchgefiihrt werden.
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T =800°C I nicht facet. I facet. facet. Anteil | mittl. Exzess
[Atome / nm?) [Atome / nm?) [Atome / nm?]

25 ppm 84+18 12,5+5 38% 10

64 ppm - 21 +4 100% 21

Tab. 5.1: Exzesswerte an einerX19a nach einer Segregationsbehandlung bei 800 °C von

Sigle et. al [SIGLEO2]

Der Exzess wird fiir die weitere Betrachtung iiber die facettierten und nicht facettierten
Bereiche gemittelt. Eine Umformung und Integration der Gleichung (1.14) ergibt

Afyo == Ty RT dInc,, :—<FBi>-RT-ln§—l (5.10)
2

Daraus folgt eine Absenkung der KG-Energie von 25 auf 64 ppm um 216 mJ / m?. Der
mit TAP beobachtete Exzesswert liegt mit 3,2+ 0,5 nm? bzw. 0,44 ML bei der
Dotierung von 40 + 4 ppm Bi unter dem von Sigle et al. gemessenen Wert flir die mit
25 ppm dotierte Probe (Abb. 5.8). Bei Beriicksichtigung dieses Wertes ergibt sich eine

Absenkung der Korngrenzenergie um /90 mJ / m?.

T ¥ T T T T T

26 - ' S
24 ' ]
22 ] _ ]
20.] [Sigle02] =
18 ]
164 ' -
14] -
12 " [Sigle02] .
10 . ]
8 ]
6] ' ]
: ] ® diese Arbeit ]
0 T T T T T T T T T
20 30 40 50 60 70
ppm Bi

I [Atome / nn]

Abb. 5.8: Vergleich der Bi-Exzesse an einer X19a Korngrenze; die Daten dieser Arbeit
wurden bei 850 °C aufgenommen, die von Sigle et al. bei 800 °C
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Die Abweichung des Wertes bei 40 ppm kann durch die verschiedenen Temperaturen
erkldrt werden. Da das Phasendiagramm in diesem Bereich eine Anderung der
Loslichkeit um etwa einen Faktor zwei zeigt, ist der Gewinn an Segregationsenthalpie
bei einer Temperatur von 850 °C kleiner als bei 8§00 °C. Daraus resultiert ein kleinerer
Exzesswert. Dieser Trend wurde durch die Messungen bestétigt. Eine Absenkung der
Korngrenzenenergie auf Null bzw. auf negative Werte kann bei Temperaturen von
800 °C — 850 °C im Konzentrationsbereich von 25 — 64 ppm nicht bestétigt werden.

Die Segregationsenthalpie kann mit der Langmuir-Mclean-Gleichung aus dem
beobachteten Exzess /3 und der maximalen Belegungsdichte /73, der 219a

Korngrenze berechnet werden. Fiir extrem verdiinnte Legierungssysteme gilt

AH, =-RT h{i : F—BJ = —93kJ/mol (5.11)
cBi Bi,max i

wobei aufgrund nur einer einzelnen Korngrenze in den beiden Bikristallhédlften auch
nach der Segregation in guter Nidherung als Restloslichkeit cp; die jeweilige Dotierung
angenommen werden kann. Die Segregationsenthalpie muss zusdtzlich um den Betrag
einer anziehenden Wechselwirkungsenergie der Bi-Atome untereinander korrigiert
werden. Dies wird durch eine Erweiterung von Gleichung 5.11 durch Fowler und
Guggenheim beriicksichtigt [FOWLER39]. Die um die Wechselwirkungsenergie

korrigierte Segregationsenthalpie ist dann:

T,
AH,, =AH,, +©-7 —2— (5.12)

seg
Bi,max

Die Wechselwirkungsenergie von Bi in stark gestdrten Cu-Korngrenzen wurde von
Alber et al. mit - 43 kJ /mol angegeben [ALBER99]. In der 279a Korngrenze existieren
maximal Z =4 nichste Nachbarn. Die korrigierte Segregationsenthalpie ist dann

AH, =-17 kJ/mol. Der Vergleich mit Diffusionsexperimenten von Divinski et al.

[DIVINSKIO4] zeigt eine gute Ubereinstimmung mit dem dort angegebenen Wert von

-29kJ/mol ber 1000 K. Aufgrund der etwa um einen Faktor zwei geringeren
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Loslichkeit von Bi in Cu bei 1000 K und 1123 K ist der in dieser Arbeit ermittelte Wert

wie erwartet kleiner.

5.3.2 Segregation an Kleinwinkel-Korngrenzen

In den gesputterten Cu(Bi)-Schichten konnten bereits im unbehandelten Zustand
Korngrenzen mit Bi-Anreicherungen detektiert werden. Diese wurden als Kleinwinkel-
Kippkorngrenzen mit Kippwinkeln von @ ~ [2° identifiziert. Der Abstand der aus zwei
um einen Winkel @ gegeneinander verkippten Kornern in die Korngrenze laufenden

Versetzungen ergibt sich aus 7 = b/ @ = 1,22 nm [KITTEL02].

h=b/@

|

b

Abb. 5.9: Versetzungsstruktur an einer symmetrischen Kleinwinkel-Korngrenze; im

Dilatationsfeld von Versetzungen segregieren bevorzugt Bi-Atome (blau).

Die Bi-Atome segregieren, bedingt durch ihre Grofle, bevorzugt an Orten mit einer
moglichst offenen Struktur. Insbesondere im Dilatationsfeld von Versetzungen herrscht
eine solche Struktur vor. Eine mogliche Anordnung von Bi-Atomen ist in
Abbildung 5.9 dargestellt. Geht man von Ketten von Bi-Atomen entlang der
Versetzungen aus, so findet sich maximal ein Bi-Atom pro 4-2+ Fliache, wobei
r=0,204 nm der Atomradius von Bi ist. Der maximale Exzess einer solchen
Konfiguration wire im Fall der beobachteten Kleinwinkel-Korngrenzen daher
Txw 120 = 2,0 Atome / nm?. Dies entspricht dem gemessenen Wert von 1,3 Atomen / nm?
gut und bestdtigt die Anwendbarkeit dieses Konzeptes. Es sei an dieser Stelle nochmals

darauf hingewiesen sein, dass die Korngrenzen bereits im ,,as-sputtered“-Zustand diese
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Segregation aufwiesen. Eine vollstindige Sattigung mit einem groferen Exzesswert

wird moglicherweise erst nach einer Temperaturbehandlung erreicht.

5.3.3 Lunkerstabilisierung durch Oberflachensegregation

Die GroBe der beobachteten Lunker wurde mit 320 + 90 nm bei einer mittleren
Anzahldichte von 3,3-10° + 0,7-10° Lunker / m? bestimmt (Abb. 4.39 und 4.40). Die
Anwesenheit von Lunkern ist zundchst unverstiandlich, da ein reiner Cu-Bikristall bei
den tagelangen thermischen Behandlungen bei Temperaturen von bis zu 950 °C
vollstindig sintern sollte. Da dies nicht der Fall ist, muss von einer bevorzugten
Leerstellendrift zur Korngrenze ausgegangen werden, die dort zu einer Bildung von
Poren fithren kann. Wie Lépez et al. [LOPEZ03] ebenfalls an einer 279a Korngrenze mit
kiinstlich eingebrachten Kavitdten mit Ausdehnungen von einigen /0 um zeigten, ist die
Segregation bei Temperaturen von 800 - 900 °C an den freien Oberflichen wesentlich
stirker als die Korngrenzsegregation. Mit diesem interessanten Befund kann die in
dieser Arbeit beobachtete Porenbildung an der Korngrenze erkldart werden. Die freien
Oberflachen der Poren werden durch eine bevorzugte Bi-Segregation stabilisiert und
wachsen. Bereits bei der Dotierung bei 880 °C wird Bi aus der Quelle in der
Quarzampulle bis zur Sattigung nachgeliefert. Innerhalb eines Lunkers wachsen dann
diejenigen Facetten, die die stirkste Bi-Segregation zulassen. Eine chemische Analyse
des Lunkers und seiner Facetten mit dem TAP konnte nicht durchgefiihrt werden, da die
Methode an solchen Defekten, die wesentlich grofer als der Spitzenapex sind,

vollstindig versagt.
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6 Zusammenfassung

Die Korngrenzsegregation an ausgesuchten bindren metallischen Systemen wurde im
Rahmen dieser Dissertation mit hochauflésenden Methoden atomar untersucht. Es
wurden mittels gemeinsamer thermischer Verdampfung bulk-nanokristalline Ag-Ni-
Legierungen hergestellt und untersucht. Die Kombination von FIM- und TAP-Analysen
liefert ein vollstdndiges Bild der Kornstruktur. Trotz einer hohen Porositit gelang es
erstmals, solche Proben mit den eingesetzten Methoden zu untersuchen. Fein verteilte,
sphérische Ni-Korner in einem lamellaren Gefiige von Ag-Kornern bilden den
Ausgangszustand nach der Herstellung. Bereits nach einer Wérmebehandlung von
200 °C findet nach /0 min ein Kornwachstum statt, welches durch die Anwesenheit der
Ni-Korner behindert wird. Die wandernden Ag-Korngrenzen wolben sich mit
Kriimmungsradien, die durch einen abgewandelten Orowan-Mechanismus beschrieben
werden konnen. Eine Segregation von Ni in die Ag-Korngrenzen wird nicht beobachtet.
Die Stabilisierung des Gefiiges durch Ni-Korner ist, bedingt durch deren schnelle
Vergroberung, gering. Die ausgeprigte Gitterfehlpassung von 76,2 % von Ag und Ni
erfordert die Beriicksichtigung der Verzerrungsenergie, deren Beitrag zu einem
plattenformigen Wachstum der Ni-Kd&rner fiihrt.

Zur weiteren Untersuchung der Korngrenzsegregation wurden Ag-Ni-Multilagen mittels
Ar-lIonen-Sputtern als diinne Schichten auf W-Substratspitzen deponiert. Eine
epitaktisches Aufwachsen vom <//0>-texturierten W-Substrat zu <///>-texturierten
Ag und Ni Schichten konnte nachgewiesen werden. Die Grenzflichen zeigten nach
allen thermischen Behandlungen keinerlei Durchmischung. Durch TAP-Analysen
konnten Ag-Korngrenzen zwischen den Ni-Schichten auf atomarer Skala aufgelost
werden und die erwartete kolumnare Struktur bestitigt werden. Entlang dieser konnte in
keinem Zustand eine Segregation oder Diffusion von Ni entlang der Ag-Korngrenzen
festgestellt werden. Die héaufig propagierte These, dass eine geringe Loslichkeit einer
Legierungskomponente zu einer starken Korngrenzsegregation fiihrt, konnte somit
durch ein iiberzeugendes Gegenbeispiel widerlegt werden. Der zunehmende Verlust von
Schichten mit steigender Auslagerungstemperatur und Zeit konnte durch TEM- und
REM-Analysen auf eine Oberflichendiffusion zuriickgefiihrt werden, wobei der

zugehdrige Diffusionskoeffizient bei 400 °C etwa 3-107° m? /s betrigt.
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Das  Segregationsverhalten am  thermodynamisch  vergleichbaren = Cu-Bi-
Legierungssystem wurde zunédchst an nanokristallinen Legierungsschichten untersucht,
die ebenfalls durch Ar-lIonen-Sputtern hergestellt wurden. Zu diesem Zweck wurden
zwei Komposit-Targets und ein Legierungs-Target erprobt. Aus Griinden der Stabilitét
der Schicht wurde Co als Haftvermittler eingesetzt. Durch FIM-Analysen konnte fiir
diese Cu(Bi)-Schichten ebenfalls ein kolumnares Wachstum bestétigt werden. TAP-
Analysen zeigten, dass die Zusammensetzungen der Schichten auch in Proben derselben
Charge Konzentrationsunterschiede von 0 — 1,5 At. % aufwiesen. Durch TAP-Analysen
konnte bereits im ,,as-sputtered” Zustand eine Segregation von [,3 Atomen /nm? an
Korngrenzen nachgewiesen werden. Dieser Exzess konnte fiir die beobachteten
Kleinwinkel-Kippkorngrenzen auf ein einfaches Modell der Versetzungsstruktur
zuriickgefiihrt werden. Aufgrund starker Versprodungserscheinungen war die Analyse
thermisch behandelter Zustinde nicht moglich. Die weiteren Untersuchungen wurden
daher an bikristallinen Cu - 40 ppm Bi durchgefiihrt, die im Gegensatz zu denen mit
120 ppm Bi einen duktilen Charakter aufwiesen. Als Korngrenze wurde eine
219a {331} gewihlt, deren spezifische Korngrenzenergie mit /040 mJ / m? sehr hoch ist
und somit eine starke Bi-Segregation erwartet werden kann.

Zur Untersuchung einer einzelnen, wohldefinierten Korngrenze musste eine neue
Methode der Probenpréparation entwickelt werden. Mit Hilfe der vorgestellten ,,Lift-
Out“-Methode konnte erstmals die TAP-Analyse einer diskreten Korngrenze
durchgefiihrt werden. Die Feldverteilungen um solche Proben wurden berechnet,
wodurch im Riickschluss die Probengeometrie deutlich verbessert werden konnte. Aus
den TAP-Analysen folgt bei einer Belegungsdichte der Korngrenze von 7,2 Atome / nm?
ein Bi-Korngrenzenexzess von 0,44 ML, woraus aus thermodynamischen Betrachtungen
eine um die Wechselwirkungsenergie korrigierte Segregationsenthalpie von -17 kJ / mol
berechnet werden kann. Die Absenkung der Korngrenzenergie von 25 bis 64 ppm auf
Null bzw. negative Werte konnte fiir den Temperaturbereich von 8§00 °C — 850 °C nicht
bestdtigt werden. Eine Facettierung, die an diesen Korngrenzen hiufig beobachtet wird,
konnte entlang der </7/0>-Richtung durch HR-TEM Messungen ausgeschlossen
werden. Die Lunkerbildung und deren Facettierung wurden auf eine gegeniiber der
Korngrenzsegregation bevorzugte Segregation an freien Oberflachen zuriickgefiihrt, die

bereits wihrend der Dotierung der Bikristalle eingesetzt hat.
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In dieser Arbeit wurden die Gefiige verschieden hergestellter Ag-Ni- und Cu-Bi- Proben
charakterisiert und deren Korngrenzsegregation bei thermischer Behandlung untersucht.
Dabei konnten erstmalig kompaktierte Proben und Proben mit einer einzelnen,
wohldefinierten Korngrenze, mit Hilfe der 3d-Atomsondentomographie untersucht
werden. Die Kombination verschiedenster Herangehensweisen (thermische
Verdampfung, Sputter-Deposition, kontrollierte Bikristallzucht) und Analyseverfahren
(SEM, TEM, FIM, TAP, ICP-OES, XRD) war notwendig, um die
Korngrenzsegregation in den experimentell schwierig erfassbaren Legierungssystemen
auf der Subnanometerskala verfolgen zu kénnen. FIM und TAP bieten als einzige
Methoden die Moglichkeit der Analyse mit gleichzeitig atomarer und chemischer
Auflésung und sind somit bestens geeignet zur Untersuchung der
Korngrenzsegregation. Die mangelnde Ortsselektion der Methoden konnte durch die in
dieser Arbeit entwickelte und erfolgreich angewandte ,,Lift-Out“-Praparation mittels
FIB eliminiert werden. Somit wurde eine seit der Erfindung des ersten Feld-lonen-
Mikroskops von Erwin Miiller im Jahre 1951 bestehende Schwiche der Methode
tiberwunden. Dies erdffnet nun erstmalig die Moglichkeit ortsselektiver chemischer
Analysen mittels FIM/TAP an einer einzelnen Korngrenze oder gar jeglichem nano-
Bereich von allgemeinem Interesse. Die Ausweitung dieser Pridparationsmethode auf
andere materialphysikalische Probleme ist bereits angelaufen und wird Ergebnisse

liefern konnen, die vor kurzer Zeit noch nicht denkbar gewesen wiren.
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8 Appendix: Simulationen zur Sputter-Deposition

Es wurden Monte-Carlo-Simulationen mit dem Programm SRIM-2003 [SRIMO03]
durchgefiihrt. Der als Freeware erhiltliche Algorithmus simuliert die Wechselwirkung
eines auf einem amorphen Festkorper auftreffenden Atoms bestimmter Energie. Die
Wahl des StoBwinkels ist dabei zufillig. Sobald ein Target-Atom seinen Platz verlasst,
wird die auf es iibertragene kinetische Energie um den Wert der Bindungsenergie E;
(Lattice Binding Energy) reduziert. Das stolende Teilchen, sowie das delokalisierte
Target-Atom, konnen mit ihrer Energie weitere StoBprozesse, bis hin zu ganzen
Stofkaskaden, initiieren. Sobald die Energie eines Teilchens unter einen festgesetzten
Schwellenwert E; (Displacement Energy) gefallen ist, finden keine weiteren
StoBprozesse mehr statt. Wenn das Ende einer gekrimmten StoBkaskade die
Targetoberflache erreicht, konnen einzelne oder mehrere Teilchen aus der Oberflédche
austreten. Sofern die Bindungsenergie E; (Surface Binding Energy) liberwunden wird,

verlassen die Teilchen die Oberflache mit der verbleibenden kinetischen Energie Ej;,.

Mit dem Programm SRIM-2003 kann der mittlere Wert von Ej;, in Abhéngigkeit des
Einschusswinkels fiir beliebige Materialien bestimmt werden. Zusitzlich erhdlt man
einen statistischen Wert iiber die Anzahl der austretenden Target-Atome pro

auftreffendem Teilchen.

Cu Bi
Masse [amu] 63,54 | 208,9
Dichte [g/em?®] | 8,92 9,8

E/[eV] 3 3
E,[eV] 25 25
Eq[eV] 352 | 217

Die iber jeweils 700.000 Sputterprozesse gemittelten Sputteryields fiir Cu und Bi
finden sich in Tabelle 7.1. Aufgrund der Geometrie des UHV-Rezipienten findet der
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primire Sputterprozess unter einem Winkel von 45° statt. Alle deponierten Schichten

wurden mit einem 600 eV Ar-lonenstrahl hergestellt.

Primér-Sputterprozess | Winkel | Sputter yield | [eV/Atom]
Cu 45° 3,58 19,15
Bi 45° 2,39 17,68

Sekundir-Prozess

Cu, Bi — Cu, Bi 0° 0,00 0,00
Cu 70 eV — Bi 0° 0,43 10,58
Cu70eV— Cu 0° 0,28 5,86
Bi 70 eV — Cu 0° 0,0087 1,85
Bi 70 eV — Bi 0° 0,21 522

Tab. 7.1: Jeweils iiber 100.000 Sputterprozesse gemittelte Sputteryields fiir Cu und Bi

Der primdre Sputteryield von Cu ist ca. 30 % hoher als der des Bi. Die mit ihren
jeweiligen Energien ausgelosten Atome der beiden Sorten treffen dann auf die W-
Substratspitze. Dabei stellt sich nun die Frage, inwieweit die sich einstellende
Schichtzusammensetzung von Resputter-Effekten abhingt'®. Fiir die mittlere Energie
von 19,15 eV pro Cu-Atom und /7,68 eV pro Bi-Atom verschwindet der Sputteryield.
Bei dem primédren Sputterprozess liegt aber keine scharfe Energieverteilung der
ausgeldsten Atome vor. Es handelt sich vielmehr um eine Maxwellverteilung, so dass
auch wesentlich hohere Energien auftreten. Die Bi-Atome unterliegen deutlich grof3eren
Resputtereffekten als die Cu-Atome, wodurch die geringeren Bi-Konzentrationen im
Vergleich zum /:1 Ubertrag in den Schichten zumindest qualitativ erklirt werden

konnen.

' Der Einfallswinkel auf der Spitze kann in guter Nahrung mit 0° angegeben werden.
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