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1 Einleitung

Selbstorganisationseffekte beeinflussen und bestimmen den Aufbau in der belebten, aber auch
unbelebten Natur in allen GroBenordnungen, vom atomaren Aufbau bis hin zu globalen
Dimensionen bei Wettersystemen [Gol 02], [Bir 03], [Kes 03], [Whi 02]. Die Griinde, sich mit
Selbstorganisationseffekten zu beschéftigen, sind vielfdltig. Primdr ist es wahrscheinlich die
Faszination, die das Auftreten von spontaner Ordnung aus dem Regellosen heraus auf den
Menschen ausiibt, die auch den Wunsch nach einem besseren Verstdndnis entstehen ldsst. Dariiber
hinaus ist Selbstorganisation das Bauprinzip der belebten Natur und daher bedeuten Einblicke in
dieses Bauprinzip gleichzeitig ein tieferes Verstdndnis von Leben.

Beim Aufbau makroskopischer Formen aus nanoskopischen Bauteilen ist die Selbstorganisation
eine der wenigen praktikablen Strategien. Da der Ansatz Zeit- und Kosteneffizienz verspricht,
gewinnt er im Bereich der Nanotechnologie immer mehr an Bedeutung. Sequentielle Verfahren wie
die manipulativen Rastersondenverfahren bieten zwar heutzutage die Moglichkeit zur gezielten
Anordnung von Atomen auf Oberfldchen mit hochster Genauigkeit, doch trotz vieler Versuche zur
Parallelisierung dieser Prozesse scheint die Kluft zwischen den atomaren Dimensionen der
Bausteine und den makroskopischen Abmessungen der Zielprodukte von technischen
Produktionsprozessen auf diese Weise nicht zu schlieBen zu sein. Selbstorganisierte Prozesse
konnen dieses Problem prinzipiell beheben. Da die Produkte aber in der Regel nicht von vornherein
alle gewiinschten Eigenschaften bieten, ist eine Beeinflussung notwendig, um diese zu erzielen. Ein
wichtiges Anwendungsgebiet fiir Nanostrukturierung stellt die Informations- und Speicher
technologie dar. Diese verlangt nach immer hoheren Speicherdichten und damit kleineren Ab-
messungen einzelner magnetischer Bereiche. Schon heute werden bei Festplatten hochster Schreib-
dichte die magnetischen Speicherschichten in Segmenten <100nm strukturiert (z.B. durch
Ionenbeschuss, ,,patterned media“ [Sch 04]), um die Wechselwirkung magnetischer Doménen zu
mindern und somit Speicherbereiche zu verkleinern und dichter anordnen zu kdnnen.

Die selbstorganisierte Anordnung magnetischer Nanopartikel ist ein eleganter, kostengiinstiger und
erfolgversprechender Weg, diese Strukturen zu erzeugen [Ros 01]. Dabei kdnnen Anordnungen von
metallischen Nanopartikeln einerseits auf glatten Unterlagen erreicht werden. Eine Moglichkeit sind
vergleichsweise aufwindige lithographische Verfahren, mit denen z.B. lineare Anordnungen von
Gold-Nanopartikeln [Mai 02] oder FEisen- und Kobalt-Punktfelder mit Durchmessern der
Einzelelemente von 600nm hergestellt wurden [Was 98]. Durch weitere Verbesserung der
Verfahren, wie z.B. der Interferenzlithographie, lassen sich zwar Anordnungen in Distanzen und
Abmessungen <100nm erreichen, jedoch steigt der praparative Aufwand und die Empfindlichkeit
der Prozesse stark an [Ros 02].

In einem weiteren, die Selbstorganisation nutzenden Verfahren wurden metallische Partikel in Form
von Micellen (von Co-Polymeren umgeben) auf glatte Substrate aufgebracht [Wie 01]. Die
sterischen Eigenschaften der Polymere beeinflussen den Abstand der Partikel, die iiblicherweise
durch Plasmaveraschung nachtriaglich von den Polymerresten getrennt werden miissen. Dies fiihrt
oft zu erheblicher Oxidation der magnetischen Partikel [Kas 03]. Auch kombinierte Verfahren aus
Elektronenstrahllithographie und selbstanordnenden organischen Molekiilen konnten erfolgreich
eingesetzt werden, um Bereichsgroflen <30nm zu erreichen [Hat 01].
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Andererseits ist es moglich, das Substrat schon in die Nanostrukturierung mit einzubeziechen. Ein
Beispiel ist die Laserablation durch eine geeignete Maskenoptik [Sim 96]. Mit diesem Verfahren
konnten Griben eines minimalen Abstands von 360nm préipariert werden. Mittels Deposition und
nachfolgender Laserbestrahlung der so entstandenen metallischen Streifen konnten lineare
Anordnungen von Cu-Partikeln eines Durchmessers von ca. 200nm erzielt werden [Che 97].

Eine weitaus elegantere Methode ist es dabei, das Substrat nicht nur in die Nanostrukturierung mit
einzubeziehen, sondern bereits diese Verdnderung der Morphologie der Unterlage durch einen
Selbstorganisationseffekt zu erzielen. Entsprechende Ordnungsphédnomene von Kristalloberfldchen
gibt es unter geeigneten Bedingungen bereits in groBer Vielfalt [Tei 02]. So kommt es etwa zu
Rekonstruktionen durch die fehlenden Bindungspartner der Oberflachenatome [Har 80]. Meyer et
al. konnten damit ausgezeichnete Positionen der Gold(111)-Rekonstruktion als Nukleationszentren
fiir Eiseninseln nutzen [Mey 96]. Weiterhin ist es durch geringen Fehlschnitt einer Oberflédche
gegeniiber einer niedrig indizierten Kristallfliche und anschlieBender, geeigneter Temperung
moglich, periodische bzw. quasiperiodische Anordnungen von atomaren Stufen auf diesen so
genannten vizinalen Oberflichen zu erzielen [Pim 98], [Pre 04]. Diese wurden vielfach durch
Dekoration der Stufen zur Erzeugung von Drahtfeldern benutzt [Him 99]. In SiGe-Systemen
konnten ferner durch Fehlpassungsspannungen schachbrettartige Versetzungsanordnungen erzeugt
und Insel-Anordnungen auf diese Weise manipuliert werden [Tei 00]. Eine weitere Methode der
selbstorganisierten Nanostrukturierung stellt der Effekt der Oberfldchenfacettierung dar. Dabei
werden z.B. auf a-ALOs-Kristallflichen [Hef 97], aber auch auf speziellen Flichen anderer Oxide
und Halbleiter, wie z.B. Silizium [Son 97], spitzdachartige Oberflichenmorphologien im
Nanometerbereich erzeugt.

Neben der Anordnung von Material auf der Oberfldche strukturierter Substrate durch gezielte
Selbstorganisation sind in der Vergangenheit bei Halbleitern erfolgreich erste dreidimensionale
Anordnungen auf vergleichbare Weise erzeugt worden. Hierzu wurden Schichtsysteme genutzt, bei
denen durch die Kontrolle des Wachstumsverhaltens wihrend der Depositon separierte Inseln, z.B.
Si03Geos-Inseln auf Si(100), gewachsen werden konnten [Ter 96]. Durch Spannungsvermittlung
konnten dann an der glatten Oberfliche der folgenden Si-Zwischenschicht gezielt wieder
Sio3Geo-Inseln positioniert werden. Durch dieses Verfahren wurden auch dreidimensionale PbSe-
[Spr 98] und CdZnSe-Inselanordnungen [Shc 99] in Halbleiter-Heterostrukturen méglich.

Fir die Anordnung von Partikeln in metallischen Systemen erfordern verdnderte elastische
Konstanten und Wachstumsmoden andere Verfahrensweisen, die iiber eine reine Spannungs
vermittlung hinausgehen. Moglichkeiten bieten hier Temperbehandlungen im Anschluss an die
Deposition von Schichtsystemen nicht mischender Komponenten wie z.B. Niob/Kupfer [Tro 96],
Eisen/Gold oder Eisen/Silber [Her 99]. Auf glatten Substraten wurde durch Tempern bei niedrigen
Temperaturen ein Zerfall einzelner Lagen in separierte, sphérische Partikel beobachtet, wodurch die
periodische Lagenstruktur zerstort wurde. So konnten z.B. in Schichtsystemen aus 50 Doppellagen
der Kombination 10nm Gold und 2nm Eisen durch Temperung bei 330°C Eisenpartikel eines
mittleren Durchmessers von ca. 10nm in einer Goldmatrix gebildet werden. Da die Schichten
mittels Sputterdeposition hergestellt wurden, bilden sich typische Wachstumssdulen. Die mikro-
strukturell defektreichen Bereiche der Wachstumssdulengrenzen konnten als bevorzugte
Nukleationsbereiche der Eisenpartikel identifiziert werden, wodurch es zu einer perlenkettenartigen
Anordnung der Partikel parallel zur Schichtnormalen kommt [Tro 00]. Durch Einstellung der
Abstiande dieser defektreichen Bereiche konnte somit auch Einfluss auf die Partikelanordnung
genommen werden.
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Ziel dieser Arbeit ist es nun, einerseits zu untersuchen, inwieweit Selbstorganisationsnechanismen
nutzbar sind, um mit technisch einfach realisierbaren Temperprozessen nanostrukturierte Substrate
mit periodischer Anordnung von Facetten zu erzeugen. Andererseits ist zu untersuchen, wie sich
diese Facetten auf das Wachstum von Metallfilmen und -schichtpaketen auswirken, ob sich die
Position von Wachstumssdulen und deren Grenzen beeinflussen und dadurch eine gezielte
Anordnung defektreicher Bereiche in den deponierten Filmen erzeugen ldsst. Dies sollte es
ermoglichen, sowohl auf den Oberfldchen der Substrate als auch im Volumen der deponierten Filme
magnetische Nanopartikel periodisch anzuordnen.

Da fiir die Selbstorganisation der deponierten Materialien ein Substrat benétigt wird, das auch bei
den Temperprozessen der abgeschiedenen diinnen Schichten (bis 600°C) form- und strukturstabil ist
und nicht zur Reaktion mit den deponierten Materialien neigt, wird zur Nanostrukturierung der
Substrate in dieser Arbeit die Oberflichenfacettierung von (1010)-ALOs verwendet. Kapitel 3
enthdlt dementsprechend die Analyse der Stadien der Facettierung, wodurch zum einen die
erzielbaren morphologischen Merkmale genau charakterisiert, zum anderen ein Verstindnis dieser
Gestaltdnderung erreicht werden soll. Da diese Gestaltainderung erst bei hohen Temperaturen
(>1300°C) erfolgt, steht damit fiir die weiteren Experimente ein inertes und thermisch stabiles,
nanostrukturiertes Substrat zur Verfligung.

Auf diesen facettierten Oberflachen sollen zundchst unter geeigneten Bedingungen Nanodrédhte
durch Abscheidung magnetischer Materialien wie Eisen und Kobalt auf einer der Facettenseiten
erzeugt werden (Kapitel 4).

Fir die Analyse der Stadien der Oberflaichenverinderung der Substrate, wie auch bei den
Untersuchungen zum Wachstum mittels Sputterns deponierter Metalle auf den Facettenseiten, wird
mit der Rasterelektronenmikroskopie (SEM), der Rasterkraftmikroskopie (AFM) und der
magnetischen Rasterkraftmikroskopie (MFM) auf komplementére, oberflachensensitive Verfahren
zuriickgegriffen.

In einem weiteren Selbstorganisationsschritt sollen die so erzeugten Nanodrdhte durch einen
einfachen, thermischen Prozess in linear angeordnete, magnetische Partikel umgewandelt werden.
Neben der Charakterisierung des gesamtmagnetischen Verhaltens mittels des magnetooptischen
Kerr-Effekts (MOKE), sollen in Kombination mit MFM-Messungen ortsaufgeldste Analysen zum
Magnetismus und zum mdglichen Kopplungsverhalten der Drihte und der daraus erzeugten Partikel
durchgefiihrt werden. Die Bedingungen fiir den thermischen Zerfall der Drihte sollen damit
charakterisiert und Verdnderungen der magnetischen FEigenschaften analysiert und diskutiert
werden.

Der dritte Teil dieser Arbeit (Kapitel 5) befasst sich mit Untersuchungen des Wachstums und
Zerfalls von Schichtsystemen auf den facettierten Substraten. Hierbei steht die Frage im
Vordergrund, ob das Wachstumsverhalten von Schichtpaketen gezielt durch die Nanostrukturierung
des Substrats verdndert werden kann und ob damit die Einbringung einer periodischen Anordnung
von Defektbereichen in die Schichtsysteme moglich ist.

In dieser Arbeit werden zunichst mit Eisen/Gold und Eisen/Silber rein metallische, kristalline
Schichtsysteme &dhnlicher struktureller FEigenschaften, aber unterschiedlicher Randldslichkeit
gewdhlt. Dariiber hinaus bietet die Kombination Kohlenstoff/Kobalt, die sich durch sehr glatte
Grenzflichen auszeichnet, ideale Bedingungen, um die Wachstumsverdnderungen durch die
Substratstruktur detaillierter aufzuzeigen und deren Auswirkungen im Verlauf des Vielfachschicht-
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aufbaus zu untersuchen. Neu zu konzipierende Messaufbauten zur gleichzeitigen in-situ Leitfahig-
keitsmessung in verschiedenen Richtungen beziiglich der Substratstruktur sollen weitere Analysen
des Wachstums- und Perkolationsverhaltens ermoglichen. Ergebnisse zur Leitfahigkeitsmessung
wihrend des Temperprozesses, sowie anschlieende Textur- und Gefiigeuntersuchungen sollen die
Diskussion im Hinblick auf die Selbstordnung ergénzen.

Um ein vollstidndiges Bild vom strukturellen Aufbau der Schichtsysteme zu erzielen, sollen neben
rontgenographischen Streumethoden (XRD), wie zum Beispiel Struktur- und Textummessungen,
auch priparativ aufwéndige Querschnittsuntersuchungen mittels Transmissionselektronen-
mikroskopie (TEM) erfolgen. Sie sollen das Wachstumsverhalten und die Mikrostruktur der
Schichtsysteme und deren Veridnderung durch die nanostrukturierte Unterlage offenlegen. Da durch
das Wachstum auf den facettierten Substraten deutliche Intensititsverluste bei der
rontgendiffraktometrischen Charakterisierung der Schichtstrukturen auftreten, werden detaillierte
Untersuchungen zum thermisch induzierten Zerfall der Schichtstruktur auf diesen Substraten mit
Synchrotronstrahlung (am HASYLAB) durchgefiihrt.

AbschlieBend werden die Ergebnisse in Kapitel 6 zusammengefasst.
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2 Experimentelle Methoden

In diesem Kapitel werden zunéchst die verwendete Herstellungsmethode und die Depositions-
geometrien erldutert. Es folgt eine Darstellung der im Rahmen dieser Arbeit verwendeten
Charakterisierungsmethoden.

2.1 Deposition der Proben durch Trioden-Magnetron-Sputtern im UHV

Die Schichtabscheidung erfolgte im Ultrahochvakuum (UHV) bei einem Restgasdruck kleiner als
10®*mbar. Der Basisdruck kann durch ein Kiihlschild, das vor der Deposition mit fliissigem
Stickstoff befiillt wird, weiter reduziert werden. Zur Deposition werden Trioden-Magnetron-Quellen
eingesetzt, die in vier jeweils 90° zueinander versetzten Positionen an der Kammer montiert werden
konnen und 35° zur Léngsachse der Anlage geneigt sind. Der Abstand zwischen Quellen und
Substraten auf dem Probenhalter im Zentrum der Kammer betrdgt 23cm. Die Quellen werden mit
Argon bei einem Basisdruck von ca. 1-10” mbar betrieben. Dadurch ist die mittlere freie Weglidnge
auf wenige Zentimeter reduziert. Als Folge davon findet die Deposition auf den Substraten bei
geringen kinetischen Energien (0,5-10eV) der auftreffenden Atome statt [Fre 87]. Daher ist das
Herstellungsverfahren weniger stark gerichtet als andere, hoherenergetische Verfahren, wie z.B. die
Laserablation, was dort auch zur Beschichtung geometrisch abgeschatteter Bereiche fithren kann.
Die Aufwachsraten variieren materialabhingig von 0,3A/s bei Kohlenstoff (300Watt) bis zu 5A/s
bei Silber (200Watt) bei senkrechter Deposition. Sie werden wéhrend des Beschichtungsprozesses
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Abbildung 1: Querschnitt der UHV-Sputteranlage: a) Drehprobenhalter, b) Kiihlschild,
¢) Trioden-Magnetron-Sputterquellen, d) Quellendrehblende, e) Ratenmonitore.
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mittels Schwingquarz-Ratenmonitoren kontrolliert. Eine detaillierte Darstellung zu erzielbaren
Aufwachsraten mit dem Depositionssystem findet sich in [Hof 91].

Durch eine Drehblende (Abbildung 1d) ist es moglich den Plasmaeinfluss der Quellen auf den
Probenhalter wihrend der Depositionspausen zu minimieren.

Geometrie bei der Deposition von Vielfachschichten

Es erfolgten Untersuchungen an Schichten, die auf glattem (1010)-ALOs, sowie vollstindig
facettiertem ALOs; hergestellt wurden (Eine genau Beschreibung dieser Oberflichenmorphologie
erfolgt in Kapitel 3). Durch die spitzdachartige Oberfldche ist die Ausrichtung des Substrats
beziiglich der Quellenanordnung bei der Abscheidung der Schichtsysteme wesentlich.

a) b)

Ag/Au Ag/Au

Abbildung 2: a) homogene (horizontale) b) prdferentielle (vertikale) Deposition auf den unterschiedlichen
Facettenseiten.

Es wurden sowohl Ausrichtungen der Facettenkdmme in der Ebene der Quellen (Abbildung 2a),
wodurch eine homogene Bedeckung beider Facettenseiten mit beiden Materialien erzielt wird, als
auch senkrecht dazu (Abbildung 2b), was zu einer leicht préferentiellen Belegung der einzelnen
Facettenseiten mit jeweils einem Beschichtungsmaterial fiihrt, realisiert. Der Unterschied in der
Schichtdicke durch den verdnderten Depositionswinkel ist dabei kleiner als 8%.

Fiir die Deposition der Nanodréhte konnte der Drehprobenhalter so weit zur Quelle gedreht werden,
dass die Deposition unter sehr flachem Winkel von 3+1° erfolgte.

2.2 In-situ Vierpunktmessung in zwei Messrichtungen

Wiéhrend der Deposition wurden simultan 4-Punkt-Leitwertmessungen in zwei Richtungen
durchgefiihrt, zum einen in Facettierungsrichtung, zum anderen senkrecht dazu. Zur Kontaktierung
der Schicht wurden vorher Gold-Kontakte mittels Sputterns auf die Substrate aufgebracht. Eine
Maske schriankte wihrend der Deposition der Schichtpakete die beschichtete Fliache auf zwei
senkrecht zueinander verlaufende Stege ein (siche Abbildung 3).

Durch die Anordnung der Kontakte in Verbindung mit der Einschrinkung des Depositionsbereichs
entspricht die Geometrie weitgehend der van-der-Pauw-Methode [Pau 58], wobei ein gemeinsamer
Goldkontakt fiir den Spannungs- und Stromkontakt senkrecht zum Messsteg unvermeidlich ist, um
Unterschiede parallel und senkrecht zur Facettierungsrichtung nachweisen zu konnen.

Die Datenaufnahme erfolgte sequentiell, d.h. zundchst wurde ein Wert in paralleler Richtung, dann
ein Wert in senkrechter Richtung ermittelt usw. Auf diese Weise kann eine Messwertbeeinflussung
durch den Messstrom der jeweils anderen Richtung ausgeschlossen werden. Die Datenaufnahme
erfolgte fiir die unterschiedlichen Messrichtungen jeweils iiber ein eigenstindiges hochprizises
digitales Multimeter vom Typ HP 34401A. Der Messstrom kann im Bereich von 500nA bis 1mA
gewihlt werden.
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Abbildung 3: a) schematischer Aufbau der Leitfihigkeitsmessung (Kontaktierung
exemplarisch fiir die horizontale Messrichtung) b) Depositionsmaske.

Die Multimeter wurden angesteuert und ausgelesen iiber eine mittels Labview” entwickelte
Software. Diese erlaubte die Aufnahme von bis zu 5 Datenpunkten pro Sekunde in beiden
Messrichtungen und eine Echtzeitdarstellung.

Durch die verwendete Steggeometrie ist es mdglich, aus dem gemessenen Widerstand R unter
Beriicksichtigung der Schichtdicke d, den spezifischen Widerstand p bzw. die Leitfdhigkeit o zu
ermitteln.

Nur im Fall der Analyse der Schichtpaketen ist sowohl die Schichtdicke d als auch die Breite b
wohldefiniert. Die Deposition der Drdhte unter flachem Winkel fiihrt zu teilweise variierenden
Drahtdicken und -breiten, weshalb bei der Diskussion der Drihte von der Angabe spezifischer
Werte abgesehen wird. Um einen mdglichst parallelen Verlauf der Aquipotentialflichen iiber den
Messsteg zu erzielen, ist ein groBes Aspektverhidltnis von Breite b zu Lénge / wiinschenswert. Die
Lange ist durch die Substratabmessungen auf /=5,5mm begrenzt, die Breite sollte 5=2mm nicht
unterschreiten, um Abschattungseffekte und daraus entstehende Schichtdickeninhomogenitéiten zu
vermeiden.

Durch die Geometrie der 4-Punkt-Messung erfolgt die Spannungsmessung praktisch stromlos (der
Eingangswiderstand des Messgerites betrdgt 10MQ), so dass an den Kontakten und in den
Zuleitungen ein Spannungsabfall vermieden wird und nur der Widerstand der deponierten Schicht
bestimmt werden kann.

Die Proben sind fiir die Messungen auf einem elektrisch isolierenden Keramikhalter (Aluminium-
Silikat, Festkeramik Nr. 9020, Fa. Gager GmbH, Dietzenbach) fixiert. Der gesamte Messaufbau ist
auf einem Bornidrid-Heizer (>45Watt/cm?) montiert, so dass direkt im Anschluss an die Deposition
ohne Brechen des Vakuums Temperprozesse bis zu 600°C moglich sind.

2.3 Rontgendiffraktometrie (XRD)

Fir die rontgendiffraktometrischen Messungen wurden zwei verschiedene Diffraktometer
verwendet, ein 2-Kreis-Diffraktometer, sowie ein 4-Kreis-Diffraktometer. Zusitzlich erfolgten
Messungen an einem Messplatz mit 2-Kreis-Goniometer am Synchrotronlabor HASYLAB, an der
Beamline B2.
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Das 2-Kreis-Diffraktometer der Firma Siemens Typ D500 diente zur Struktur- und Phasenanalyse
durch Untersuchungen in Bragg-Brentano-Geometrie. Eine umfassenden Beschreibung des Gerites
findet sich in [Kre 84]. Es wurden eine Kobaltrontgenrohre in Kombination mit einem Eisenfilter
verwendet, wodurch die Analysen mit monochromatischer Strahlung der Wellenlinge Ax.=1,7903A
erfolgten. Apparativ ergibt sich eine Aufldsungsbegrenzung von 0,005A bei der Bestimmung von
Netzebenenabstinden. Der Probenraum des Diffraktometers kann bis zu einem Restgasdruck von
<3-10°mbar evakuiert werden. Durch einen heizbaren Probentisch ist damit die kontinuierliche
Strukturanalyse wihrend des Temperns bis zu 700°C mdglich. Entsprechende Analysen im Rahmen
dieser Arbeit erfolgten mit Heizraten von 0,2K/min.

Fir Messungen am Hamburger Synchrotronstrahlungslabor HASYLAB wurde ein Messaufbau
konstruiert, der vergleichbare in-situ Rontgenmessungen wéhrend eines Temperprozesses bis 600°C
bei einem Restgasdruck von <5-10°mbar unter Ausnutzung der hohen Brillianz der Strahlquelle
eines Speicherrings erlaubt. Die Messungen mit Heizraten von 1K/min erfolgten bei einer
Wellenlinge der Strahlung von A=0,709494A, bestimmt mittels eines LaBs-Kristalls. Eine
detaillierte Beschreibung des Messplatzes und des Goniometers findet sich in [Sht 03].

Die Texturanalysen erfolgten an einem 4-Kreis-Diffraktometer vom Typ X'Pert der Firma Phillips,
ebenfalls mit Kobalt-K,-Rontgenstrahlung. Mit einer Euler-Wiege kann die Probe unabhéngig von
der eingestellten Reflexbedingung in einer vollstindigen Hemisphdre gedreht werden (Psi=0-90°
und Phi=0-360°). Somit erhilt man eine Polfigur, also eine von diesen beiden Winkeln abhéngige
Orientierungsverteilung der Kristallite, die die gewéhlte Reflexbedingung erfiillen. Weiterfiihrende
Grundlagen zur Texturanalyse und zum verwendeten Texturgoniometer finden sich in [Stu 00],
[Dzi 00] und [Thi 04].

Roéntgenbeugung und atomare Streufaktoren
Den grundlegenden Zusammenhang zwischen dem Beugungswinkel 6 der Rontgenstrahlung und
dem Netzebenenabstand d gibt die Bragg-Bedingung:

2-d-sin0=n-A

n ist hierbei die Ordnung des Beugungsmaximums.

Bei der Rontgenstrukturanalyse ist die gebeugte Intensitdt materialabhéingig, da Rontgenstrahlung
im Wesentlichen an der Elektronenhiille gestreut wird. Diese Abhéngigkeit spiegelt sich im
atomaren Streufaktor f(s) wider und ist im Wesentlichen proportional zur Zahl der Elektronen bzw.
zur Ordnungszahl Z. Fiir Eisen, Silber und Gold ergeben sich dadurch Unterschiede im Strew
verhalten im Winkelbereich der (110) bzw. (111)-Kristallreflexe (sin6-A"'~0,2) von f(s)re=16,8
zu {(s)ag=37,6 zu {(s)a—=065,8. Weiterfithrende Erlauterungen zur Rontgenstreuung, sowie tabellierte
Daten zu den atomaren Streufaktoren finden sich z.B. bei Warren [War 69].

Reflexform und Mikrostruktur — Die Scherrer-Formel bei Schichtsystemen
Die Reflexform ist stark von der Mikrostruktur der Probe bestimmt. Die Breite ist ein Mal3 fiir die

typische Tiefe, aus der eine kohirente Uberlagerung der Réntgenstrahlen erfolgen kann. Uber die
Scherrer-Formel [Cul 67] kann dazu eine charakteristische Kohdrenztiefe ermittelt werden.

D= 0,9-A
B-cos0
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D ist die Kohidrenztiefe, A die Wellenlinge der verwendeten Rontgenstrahlung, B die
Halbwertsbreite des Reflexes und 0 dessen Winkelposition.

Oftmals wird D als Korngrofle interpretiert. In geschichteten Systemen koénnen aber innere
Grenzflachen die Kohidrenztiefe effektiv begrenzen. Daher wird im Weiteren der Wert, der sich aus
der Scherrerformel ergibt, nicht als Korngréf3e sondern als Kohdrenztiefe bezeichnet.

Faltung von Kristall- und Vielfachschichtsystemiibergitter

Bei der Rontgenstrukturanalyse von Schichtsystemen beobachtet man in Bereichen von Winkeln,
fiir die die Bragg-Bedingung durch die Ebenenabstidnde der untersuchten Kristallstruktur erfiillt ist,
eine Modulation der Intensitdtsverteilung durch eine periodische Abfolge von Satellitenreflexen.
Diese beobachtete Uberstruktur geht auf die Uberlagerung der Riickstreuung der kristallinen
Struktur (Kristallreflexe) und der kiinstlichen Ubergitterstruktur durch die Schichtabfolge des
Schichtsystems zuriick. Fiir die Beugung an diesem Ubergitter gilt wie fiir die Kristallbeugung die
Bragg-Bedingung:

2-A-sinO0=n-A

In diesem Fall entspricht A der Periodizititslinge der Ubergitterstruktur. Die verwendete
Wellenléinge des Rontgenstrahlenanteils der Synchrotronstrahlung betrug A=0,709494A. Geht man
von einer Periodizitétslinge von 12nm aus, ergibt sich fiir die 1. Ordnung der Beugung (n=1) ein
Glanzwinkel von 20=0,34°.

Aus dem Verhiltnis der charakteristischen Ebenenabstinde fiir das kiinstliche Ubergitter
(A=12,0nm) und das Kristallgitter (di11*"=0,23546nm) ergibt sich die Ordnung n der Beugung am
Vielfachschichtsystem, die im Bereich der Kristallreflexe Einfluss auf die Intensitétsverteilung hat.

A
n=——~~50
dlll

Die Faltung aus der kristallinen Struktur des Schichtmaterials und der kiinstlichen Uberstruktur gibt
die gemessene Intensititsverteilung wieder. Einfache Simulationen dieser Verteilung sind auf
Grundlage des Stufenmodels nach Locquet et al. moglich [Loc 89].

Im Bereich sehr kleiner Winkel knapp oberhalb der Totalreflexion ist die Intensitdtsverteilung
entsprechend nur durch die Beugung an der kiinstlichen Ubergitterstruktur bestimmt.

2.4 Rasterelektronenmikroskopie (SEM)

Die Oberflichencharakterisierung mittels Rasterelektronenmikroskopie (SEM) erfolgte mit einem
kommerziellen LEO SUPRA 35 Gemini FEG mit Feldemissions-Kathode.

Die Potentialdifferenz der Probe kann gegeniiber der Beschleunigungsspannung bis auf 1kV
reduziert werden, wodurch Aufladungseffekte bei der Analyse reduziert werden kdnnen. Auf eine
zusitzliche Beschichtung der Proben mit Gold konnte daher verzichtet werden. Durch die
Integration des Sekundirelektronen-Detektors in die Linse der Elektronenoptik wird eine Auflosung
von bis zu 1,5nm bei 20kV (bzw. 2,5nm bei 1kV) erzielt.
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2.5 Rasterkraftmikroskopie (AFM)

Die rasterkraftmikroskopischen Analysen wurden mit zwei unterschiedlichen kommerziellen
Gerédten durchgefiihrt. Die Analysen mit unbeschichteten Si-Spitzen erfolgten im kontaktfreien bzw.
kontaktarmen Modus (TappingMode®) mit einem MultiMode-AFM mit NanoScope-IIla Controller
(Fa. Digital Instruments, Santa Barbara, CA.). Zur Aufzeichnung der Phasenverschiebung verfiigen
die Gerdte liber ein Zusatzgerit, die Extender Box EX-2 (Digital Instruments). Die Messungen
wurden bei Raumtemperatur und in Atmosphére durchgefiihrt.

Typische Spezifikationen eines Si-Cantilevers sind:
« Spitzenradius r = 10nm
« Offnungswinkel des Spitzenkonus: ~10°
« Resonanzfrequenz: 270-390kHz
« Federkonstante: 42-60N/m

Im TappingMode wird der Cantilever zur Schwingung knapp unterhalb der Resonanzfrequenz
angeregt. Es ist somit dynamisch moglich, geringe Wechselwirkungen der Spitze mit der
Probenoberfliache festzustellen und iiber den Regelkreis mit dem Scanner die Probe entsprechend
nachzuregeln.

Die im Rahmen dieser Arbeit dargestellten Rasterkraftmikroskopieanalysen unterscheiden sich
beziiglich der dargestellten Information in Hohen-, Amplituden- und Phasenabbildung.

Die Hoheninformation ist direkt durch die Auslenkung des z-Piezos zur Hohenregulierung der
Probe zuginglich. Die Amplitudenabbildung gibt die Verdnderung der Schwingungsamplitude
durch die Wechselwirkung mit der Oberfliche wieder. Neben der Amplitudenverdnderung kommt
es aber vor allem zu einer Phasenverschiebung der Schwingung des Cantilevers gegeniiber der
Anregung. Diese Phasenverschiebung ist sensitiv fiir tribologische Eigenschaften, d.h.
Verdnderungen im Reibungs- bzw. Kohésions- und Adhésionsverhalten der untersuchten
Oberfléche.

Messfehler

Neben Artefakten durch schlecht préiparierte Spitzen, die zu Doppelabbildungen fiihren kénnen oder
Storungen durch schlechte Schwingungsdampfung bzw. mangelhafte elektronische Entkopplung,
treten auch Abbildungsfehler auf. Typische Abbildungsfehler an Kanten und die projektive
Verbreiterung sphérischer Partikeldurchmesser wurden von verschiedenen Autoren diskutiert, die je
nach Probenmorphologie unterschiedliche Modelle angenommen haben [Odi 94], [Kel 91],
[Ram 98], [But 95].

Weitergehende Erlduterungen zur Rasterkraftmikroskopie sowie deren Abbildungsmoden und
-fehler finden sich in einer Vielzahl Verdffentlichungen und Biichern. Eine Ubersicht gibt der
Artikel von Giessibl [Gie 03].

Magnetische Rasterkraftmikroskopie (MFM)

Die magnetischen Oberflichenanalysen mittels MFM wurden mit einem BioScope mit NanoScope-
IITa Controller (Fa. Digital Instruments, Santa Barbara, CA.) durchgefiihrt.

Verwendet wurden Whisker-Typ-Spitzen (Fa. NT-MDT) mit einer hartmagnetischen Kobalt- bzw.
Kobaltsamariumbeschichtung.
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Spezifikationen:
« Spitzenradius r <30nm
« Resonanzfrequenz: 115-190kHz
« Federkonstante: 2-10N/m

Die Abbildung der magnetischen Probeneigenschaften erfolgte durch den kombinierten
TappingLiftMode. Dabei wird die Spitze in zwei Durchgéngen iiber die Probe gefiihrt. Im ersten
erfolgt im oben erlduterten TappingMode eine Aufzeichnung der Topographie der
Probenoberfliche, so dass im zweiten Durchgang die magnetische Spitze in einem konstanten
Abstand (5nm-10nm) iiber die Probe gefiihrt werden kann. Die Wechselwirkung der magnetischen
Spitze mit der Streufeldverteilung der Probe fiihrt zu Verdnderungen in der Phase der
Cantileverschwingung. Somit kann die Phasendarstellung im TappingLiftMode mit einer
magnetischen Spitze die magnetische Doménenstruktur einer ferromagnetischen Probe abbilden.
Die Kraft zwischen Spitze und Probe kann im allgemeinen Fall beschrieben werden durch:

F'mag:_V f M HProbedV

Spitze

Spitze ’

Dabei ist Ms,.. die Magnetisierung der Spitze und Hp,.;. das Streufeld der Probe. Die verwendeten
Whisker-Spitzen haben ein hohes Aspektverhiltnis und sind idealerweise eindoménig mit einer
Magnetisierungsrichtung entlang der Achse der Spitze. Die beschichtete Spitze kann in der
Wechselwirkung mit dem Streufeld der Probe weder alleine durch die Wirkung des probennahen
Pols (Monopolndherung) noch durch die Kraft durch den Feldgradienten (Dipolndherung)
vollstindig beschrieben sind. Daher werden in der hiufig verwandten ,,Punktsonden-

Approximation“ effektive Monopol- qu;{fizv bzw. Dipolmomente mgﬁzv zur Beschreibung der

Spitzeneigenschaften verwendet [Har 94].

__( _effektiv effektiv
F q —m V ) ’ H Probe

mag ( Spitze Spitze

Dabei fiihrt gerade die Beriicksichtigung von Monopol- und Dipolmoment zu der Tatsache, dass
beim MFM im dynamischen Modus nicht allein die zweite Ableitung der Streufeldkomponenten
detektiert wird, sondern vielmehr auch Beitrdge der ersten Ableitungen und Beitrdge des Streufelds
selbst. Die tatsdchliche Streufeldverteilung der MFM-Spitze kann experimentell durch Elektronen-
Holographie analysiert werden [Mat 93].

2.6 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Die Untersuchung der Mikrostruktur der Schichtsysteme im Querschnitt wurde  mittels
konventioneller Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) an einem Philips 420ST EM
(Beschleunigungsspannung: 120keV) durchgefiihrt. Die hochauflosenden Transmissionselektronen-
mikroskopie- (HRTEM) und die Raster-Transmissionselektronenmikroskopie- (STEM) Analysen
erfolgten an einem Philips CM200 FEG1 (IV. Physikalisches Institut der Universitdt Gottingen) mit
einer Beschleunigungsspannung von 200keV.

Querschnittspraparation

Damit die Proben fiir die Analysen im TEM durchstrahlbar sind, miissen diese auf eine Schichtdicke
<60nm gediinnt werden. Dazu wird iiblicherweise eine Kombination aus einem mechanischen bzw.
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chemischen Abtragsverfahren, sowie dem Atzen mittels Ionenstrahl benutzt. Um einen
entsprechenden Querschnitt einer Probe zu ermoglichen, wird diese in einen Edelstahlzylinder
mittels Epoxy-Kleber (G2, Fa. Gatan) eingebettet. Dieser wird im Folgenden senkrecht zur
Zylinderachse in Scheiben einer Dicke von 0,8mm geségt.

Mit Schleifpapier sukzessiv steigender Koérnung (800-2400) und einem Handschleifgerdt (Disk
Grinder, Fa. Gatan) wird die Dicke dieser Scheiben bis auf 50pm reduziert. Im zentralen Bereich
der Scheiben, in dem der Querschnitt des Schichtsystems eingebettet ist, wird die Schichtdicke lokal
mit einem Muldenschleifgerdt (Dimple Grinder, Fa. Gatan) weiter bis auf <20um reduziert. Im
letzten Schritt erfolgt der Abtrag durch Ionenbeschuss (Dual Ion Mill, Modell 600, Fa. Gatan)
mittels Argon-lonen (1-5kV, 0,5mA) unter einem Winkel von 11-15°, bis ein moglichst kleines
Loch in der Probe entstanden ist. Am Lochrand entstehen somit Probenbereiche, in denen die
durchstrahlbare Schichtdicke erreicht und eine mikrostrukturelle Analyse somit mdglich ist. Eine
ausfiihrlichere Darstellung der Querschnittspriaparation findet man in [Kau 03].

Eine besondere Herausforderung stellen die stark unterschiedlichen Hérten von Substrat und
metallischem Schichtsystem dar, welche beim lonendtzen zu einem préferentiellen Abtrag der
Schicht fithren. Daher muss der Ionenbeschuss auf einen Sektor beschrinkt werden, in dem das
Schichtsystem durch das Substrat geschiitzt wird, um einen vollstdindigen Abtrag der zu
untersuchenden Schicht vor Erreichen einer hinreichend geringen Schichtdicke zu vermeiden. Eine
umfassende Darstellung des Sektordtzens gibt Hartung [Har 96].

2.7 Profilometrie

Zur Bestimmung der Schichtdicke deponierter Filme wurde neben dem AFM und TEM-
Querschnittspréparationen auch ein Profilometer (Fa. Feinpriif Perthen) verwandt. Das mechanische
Abtastsystem flihrt dabei eine Nadel mit einer Auflagekraft von <0,8mN  iiber die
Probenoberfliche. Vertikale Auslenkungen werden induktiv gemessen, so dass Schichtdicken ab ca.
30nm an Kanten (durch Abdeckung bei der Deposition) mit einer Genauigkeit von Snm messbar
sind.

2.8 Das Feldionenmikroskop (FIM) und die tomographische Atomsonde
(TAP)

Die tomographische Atomsonde (TAP), welche vereinfacht als eine Kombination eines
Feldionenmikroskops (FIM) und eines positionssensitiven Detektors (PSD) gesehen werden kann,
ermoglicht bei atomarer Auflosung eine dreidimensionale Untersuchung eines Analysevolumens.
Eine detaillierte Darstellung des Feldionenmikroskops und der Atomsonde ist bei [Mil 96] zu
finden.

Als Probengrundlage dienen elektrolytisch gediinnte Wolframspitzen mit einem Kriimmungsradius
von 10 bis 50nm, auf die mittels Sputtern die zu analysierenden Materialien aufgebracht werden.
Die starke Kriimmung der Spitzen muss bei der Ubertragung der Ergebnisse auf planare
Schichtsysteme berticksichtigt werden. Das Gefiige (und die Orientierung von Wachstumssédulen)
kann dadurch veriindert sein. Die Analyse erfolgt im Hochvakuum (107 —10®Pa). In einem Abstand
von R=50mm befinden sich im FIM-Modus zwei Kanalplatten zur Signalverstirkung und ein
Bildschirm. Zur Abbildung wird in der Hauptkammer durch ein Bildgas (z.B. He oder Ne) ein
Druck von 5:10°Pa eingestellt. Durch die Vorspannung von U=20kV der Spitze gegeniiber dem
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Bildschirm werden die Bildgasatome polarisiert und zur Spitze hingezogen. Das elektrische Feld £

(bis zur 50V/nm) der Spitze ist:
U

kf‘r

ks ist ein Geometriefaktor (5-7), der von der Spitzenform abhéngig ist, » ist der mittlere
Kriimmungsradius der Spitze. An der Spitze kommt es zur lonisation der Bildgasatome an den
Kanten, so dass diese radial von der Spitze weg in Richtung der Kanalplatten beschleunigt werden.
Auf den Kanalplatten werden Elektronenlawinen ausgelost, die zu Leuchtpunkten auf dem
Bildschirm fiihren.
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Abbildung 4: Aufbau eines Feldionenmikroskops mit dreidimensionalem Detektor, (1) FIM-Modus
(2) 3D-Atomsonden-Modus. Abbildung aus [Klu 03].

Computer |

Um das Gerit fiir die dreidimensionale, tornographlsche Analyse zu nutzen, muss das Bildgas
entfernt und der Bildschirm weggeklappt werden. Uber einen zusétzlichen Spannungspuls von 15-
20% der Grundspannung kommt es zu einer Feldverdampfung am Apex der Spitze. Uber eine
Flugzeitmassenspektrometrie ist eine chemische Identifizierung der Ionen moglich. Der PSD
ermOglicht die Bestimmung der lateralen Position der verdampften lonen unter der Annahme einer
Punktprojektion. Dabei erfolgt die Positionierung aus den Ladungsschwerpunkten der Elektronen-
wolken auf der Multianode. Die Positionsbestimmung in Richtung der Achse der Probenspitze
erfolgt aus der Anzahl der feldverdampften Atomlagen. Mit diesen Informationen ist es moglich,
eine dreidimensionale Rekonstruktion des analysierten Probenvolumens mit chemischer
Identifizierung der Atome zu erzielen. Fiir die Darstellung wird eine Effizienz, im Wesentlichen
beschrankt durch den PSD, von ca. 50% der feldverdampften Atome erreicht. Weitere
Erlduterungen zum Verfahren und zur Bildrekonstruktion sind in [Lan 02] und [Klu 03] zu finden.

2.9 Magnetisierungsverhalten mittels magneto-optischen Kerr-Effekts
(MOKE)

Zur Charakterisierung des Magnetisierungsverhaltens der Nanodrdhte erfolgten Untersuchungen
mittels Magneto-Optischen Kerr-Effekts (MOKE) an den préparierten Proben. Der Kerr-Effekt
kann in verschiedenen Geometrien genutzt werden: Beim polaren Kerr-Effekt ist die
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Magnetisierung senkrecht zur Filmebene. Wenn die Magnetisierung in der Ebene liegt, kann man
den longitudinalen oder transversalen Kerr-Effekt messen. Beim longitudinalen Kerr-Effekt liegt die
Magnetisierung in der Ebene, die durch ein- und ausfallenden Lichtstrahl gegeben ist, im Falle des
transversalen Kerr-Effektes liegt sie senkrecht dazu (Abbildung 5). Der im Rahmen dieser Arbeit
genutzte Aufbau gestattet die Messung des longitudinalen Kerr-Effektes.

e

ﬁM Vi ©M

Abbildung 5: Polarer, longitudinaler und transversaler Kerr-Effekt.

Abbildung 6 zeigt eine schematische Darstellung des genutzten Aufbaus (1. Physikalisches Institut,
Universitdt Gottingen), der dem eines PCSA-Ellipsometers (Polarisator-Compensator-Sample-
Analysator) [Azz 77] entspricht.

Laserlicht der Wellenldnge 633nm (2mW) wird durch einen Polarisator, einen festen Kompensator
und einen zweiten, mit 50kHz modulierten Kompensator, auf die in eine Anordnung von
Helmholtzspulen befindliche Probe gelenkt. Von dort trifft das Licht durch den Analysator auf einen

y Helmbholtzspulen

+ Probe ¥
K N

Modulator =

Analysator

Polarisator

L/ Laser
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Abbildung 6: Aufbau des genutzten MOKE-Messstands mit PCSA-Modulationstechnik. Abbildung
aus [Miin 97].

Detektor E®

Photowiderstand als Detektor. Die gemessene Intensitdtsmodulation wird mit der Modulations-
frequenz des Modulators verglichen und mit einem Lock-In-Verstérker quantitativ bestimmt. Durch
eine Variation des Magnetfeldes in dem Spulenpaar ldsst sich auf diese Weise ein direkt zur
Magnetisierung der Probe proportionales Signal registrieren. Der Aufbau erlaubte Messungen bis zu
einem Feld von 8500e bei einer Empfindlichkeit von 0,0410° °/mV. Die typische Signalstiirke
betrdgt ImV bei einem Messfehler von 0,005mV. Eine detaillierte Darstellung des Autbaus und des
MOKE findet sich in [Miin 97]. Messungen an Kobaltdrédhten und -partikelanordnungen erfolgten
an einem vergleichbaren Aufbau (PTB Braunschweig), der Felder von bis zu 30000e gestattet.
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3 Thermische induzierte Veranderungen von m-plane Saphir

Die richtige Auswahl und Priparation der Substrate ist ein zentraler Grundpfeiler der vorliegenden
Arbeit. Wesentlich ist, dass die Substrate bei den anschlieBenden Wirmebehandlungen der
abgeschiedenen Schichten weitgehend unverdndert bleiben. AuBerdem ist ein inertes Substrat
besonders wiinschenswert, damit Grenzfldchenreaktionen und Phasenbildung bei der Deposition
und spéterer Temperung keinen Einfluss auf die resultierende Mikrostruktur haben. Elektrisch
isolierendes Verhalten ist fiir eine Charakterisierung aufgebrachter Strukturen durch
Leitwertmessungen unabdingbar.

Préparativ sind sehr hohe Anforderungen an die Periodizitit der Substratoberfldche gestellt. Genaue
Kenntnisse und Optimierung der Herstellungsbedingungen sowie eine sehr gute Reproduzierbarkeit
sind notwendig. Vergleichende Versuche auch mit Laserstrukturierung oder Ionenstrahlbehandlung
solche Oberflichenmodifikationen entsprechender Grofen zu erreichen und dabei geeignete
Unterlagen fiir die weiteren Untersuchungen herzustellen, ergaben, dass mittels der
selbstorganisierten Facettierung der (1010) -Saphiroberfliche die besten Ergebnisse erzielt werden
konnten. ALOs ist chemisch inert und als Isolator mit einer Bandliicke von ~9eV fiir
Transportmessungen sehr gut geeignet.

Bei dieser gezielten Aus-
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Abbildung 7: Hexagonale und trigonale Einheitszelle von a-Al;Os nach [Kro energetischen Hintergrund der
57] und [Fra 99]. Facettierung niedrig indizierter

Kristallflachen.
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3.1 Struktur und Indizierung von Al,O;

0-ALOs; ist im System Al-O die einzige thermodynamisch stabile Phase. Daneben sind ein Reihe
weiterer, metastabiler Al,Os-Formen bekannt. Hierzu zdhlt die bekannteste Modifikation y-AlOs,
das durch ein kubisches, tetragonal verzerrtes Spinellgitter gekennzeichnet ist. Allen
Modifikationen des AlLOs ist gemeinsam, dass sie beim Erhitzen, teils iiber Zwischenstufen, bei
1200°C in a-AlO; iibergehen. Eine Ubersicht, Phasendiagramm und Diskussion zu den gefundenen
Modifikationen findet sich bei [Lan 91].

0-ALOs hat eine hexagonal-rhomboedrische Kristallstruktur (die Kristallklasse gehort ins trigonale
Kristallsystem) (Abbildung 7). Die trigonale Einheitszelle enthdlt 4 Aluminium- und 6
Sauerstoffatome. Betrachtet man die geometrisch anschaulichere hexagonale Zelle, so enthilt diese
12 Al- und 16 O-Atome. Die Sauerstoffionen bilden in der hexagonal-dichtesten Packung Ebenen
der Stapelfolge ABAB- in (0001)-Richtung aus. Die Oktaederplétze diese Gitters werden nur zu 2/3
mit den Aluminiumkationen besetzt, was eine Tetraederverzerrung des Kristallgitters zur Folge hat.
AuBerdem unterscheidet man drei unterschiedliche Kationenebenen (in (0001)-Richtung) a, b und c.
Die komplette Stapelfolge ergibt sich zu A-a-B-b-A-c-B-a-A-b-B-c-A [Kro 57].

Gemdl der vierzdhligen, hexagonalen Indizierung ergeben sich die in Tabelle 1 bezeichneten
niedrig indizierten Ebenen des ALOs.

Notation Miller-Bravais
Indizierung
Basal (c-plane) (0001)
rhomboedrisch (R-plane) (1012)
erste Ordnung prismatisch (M-plane) (1010)
zweite Ordnung prismatisch (A-plane) (1210)

Tabelle 1: Notation und Indizierung niedrig indizierter Ebenen in a-Al>Os.

Abbildungen 8 und 9 zeigen die Ionenanordnung auf diesen Kristallflichen im unrelaxierten
Zustand, d.h. eine Anordnung, wie sie dem im Volumen entspricht. An einer Oberfliche kommt es
zu Verschiebungen aus diesen Atompositionen, da die Bindungspartner fehlen und sich somit eine
andere Position als Gleichgewichtsposition einstellt (Rekonstruktionen) [Har 80].
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a) (0001)-Oberflache, C-Plane b) (1120)-Oberflache, A-Plane
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Abbildung 8: Struktur verschiedener Abbildung 9: m-plane Oberfliche von
Oberflichen von a-AlLO; nach [Fra 99]. ALO; nach [Heu 98].

Fir AbO; werden nach Temperbehandlungen solche Oberflichenrekonstruktionen bei einzelnen
Seiten beobachtet, z.B. die ALOs- (1120) -(12x4) von Schildbach et al. [Sch 92] . Fiir die Analysen
dieser Arbeit ist aber die Betrachtung der nicht relaxierten Atomposition in Abbildungen 8 und 9
durchweg ausreichend.

Die im Folgenden dargestellten Ergebnisse zur Facettierung von Saphir beziehen sich ausschliefSlich
auf Substrate mit einer Ausgangsorientierung entsprechend einer (1010) -Oberfliche mit einer
spezifizierten Genauigkeit der Orientierung von 0,3°. Typische Substratgroen sind
10mm*10mm*0,5mm, eine weitere Spezifikation zur Oberflichenbeschaffenheit durch den
Hersteller (CrysTec, Berlin) ist RMS=0,12nm fiir die mittlere Rauigkeit im typischen Probenbereich
von lum? Um eine Facettierung der Oberfldche zu erzielen, ist eine Temperung der Substrate an
Luft erforderlich. Die Temperungen bis zu 1600°C erfolgten in einem Hochtemperaturofen, wobei
die Substrate in einem teilweise bedeckten ALOs;-Tiegel in der temperaturhomogenen Ofenmitte
positioniert wurden. Die fiir die Diinnschichtabscheidung iibliche Reinigung der Substrate mit
Flusssdure, Trichlorethen, Aceton und Methanol =zeigte keinen Einfluss auf die
Facettierungsmorphologie.

3.2 Friihstadien der Facettierung

Im Vergleich zu Metallen [Ozc 94] und Halbleitern [Pha 91] ist die Dauer bis zur Nukleation von
Facetten bei Keramiken lang. Wéhrend bei Metallen und Halbleitern schon nach wenigen Sekunden
eine Facettierung beobachtet werden kann, sind bei a-ALOs; Stunden notwendig. Bei diesen
Untersuchungen ist die Temperungstemperatur T, die zur Facettierung der Oberfldche fiihrt im
Verhiltnis zur Schmelztemperatur Tw fiir Saphir am hdochsten, was die Diffusion und somit eine
schnelle Facettierung des Saphirs beschleunigen sollte (T/Tw(S1)=0,60, T/Tm(Ag)=0,34 und
T/Tm(ALO3)=0,68). Dahingegen ist der Aufbau als lonenkristall fiir den Materialtransport
hinderlich.

Temperatur und Dauer der Temperung haben wesentlichen Einfluss auf die resultierende
Morphologie und auf die Perfektion der Facettierung. Da beide genannten Parameter nicht
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unabhingig voneinander sind, wurden die Stadien der Facettierung nur durch Variation der
Temperatur bei gleichbleibender Temperdauer von 24 Stunden untersucht.

Die vergleichsweise lange Temperdauer wurde in Hinblick auf kinetische Barrieren fiir die
Ausbildung und Bewegung von speziell orientierten Facettenseiten gewidhlt. Eine verbesserte
periodische Anordnung wird erreicht, wenn auch langsame Prozesse, die mit langreichweitigen
Wechselwirkungspotentialen verkniipft sind, zur Ordnungseinstellung beitragen.

Unterhalb von 1300°C ist auch nach einer Temperung fiir 24h keine Verdnderung der
Oberfliachenbeschaffenheit hin zu einer geordneten Struktur erkennbar.
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Abbildung 10: AFM-Daten eines 500nm? Ausschnitts, Temperung: 24h bei 1300°C. a) Hohendaten und b) Schnitt
entlang der im Bild eingezeichneten Gerade. Rote Dreiecke markieren in Schnitt- und Bilddarstellung gleiche Orte.

Die Ergebnisse zur Temperung bei 1300°C erlauben, den Beginn, also die Friihstadien der
Facettierung zu untersuchen. Abbildung 10 zeigt AFM-Daten: Die Hoheninformation (a) und eine
Schnittdarstellung (b) eines 500nm? Ausschnitts eines 24h bei 1300°C getemperten Substrats. Es
handelt sich um eine stark iiberhohte Darstellung. Der Bildbereich zeigt zwei parallele Linien
maximaler Hohe, die ca. 250nm separiert sind. Der Verlauf dieser Facettierungslinien erfolgt
parallel zu den Kanten des Substrats und wird als Facettierungsrichtung (Abbildung 11) bezeichnet.
Jeweils ca. 33nm links der Maxima finden sich vergleichbare Linien minimaler Hohe, die vertikale
Distanz betrdagt ca. 10nm. Diese Flichen zwischen der Facettenlinie minimaler Hohe (Facettental)
und maximaler Hohe (Facettenkamm oder -spitze) bilden die Facettenseiten.

Die Facettierung des Substrats ist noch unvollstdndig. Die Facettenseiten unterscheiden sich sehr
stark. Wahrend die in der Schnittdarstellung linke Facettenseite sehr glatt ist und einen Winkel von
ca. 17,6° aufweist, ist die zweite Seite durch eine
sehr raue Oberfliche gekennzeichnet. Im Bereich
des Kamms und des Tals finden sich besonders
steile Abschnitte, die 15-20nm breit sind. Wie ein
Vergleich mit der dreidimensionalen Darstellung in
Abbildung 12 (die Probe war gegeniiber Abbild-
ung 10a um 180° gedreht eingebaut) zeigt, handelt
es sich bei der Oberflichenmorphologie zwischen
diesen = Anfangsbereichen nicht um  eine
unkorrelierte Rauigkeit, vielmehr ist gut zu
erkennen, dass es sich auch auf der flachen Seite um
eine quasiperiodische Morphologie von kleineren

Abbildung 11: Definition der Facettierungs-
richtung, Facettierungsperiode D, Facettenseiten- X i
breite L und Facettenhéhe h. Facetten (im Weiteren auch als Nanofacetten

bezeichnet) handelt.
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100
200 300 nm

Abbildung 12: AFM-Daten: dreidimensionale Darstellung der
Hohendaten; Temperung: 24h bei 1300°C; z-Skaleneinheit: 10nm; sehr
glatte Facettenseiten rechts und korrelierte Rauigkeit auf der

., Ausgleichsseite * links.

Die Facettierung der (1010) -Al.Os-Kristallfiche fiihrt insbesondere in den Anfangsstadien zu sehr
ungleichen Facettenseiten. Wie sich diese sehr unterschiedliche Perfektion der Facettenseiten bei
einer vollstindig facettierten Oberfliche auswirkt und was die physikalische Ursache fiir die
korrelierte Rauigkeit auf der flachen Facettenseite ist, konnte durch TEM-Querschnitts
untersuchungen an 24 Stunden bei 1550°C getemperten Substraten geklirt werden. Dariiberhinaus
ermoglicht diese Methode im Gegensatz zur Rasterkraftmikroskopie Orientierungsbestimmungen,
wodurch Facettierungsrichtung und Facettenseiten kristallographischen Ebenen zugeordnet werden
konnen.
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100nm /

Abbildung 13: TEM-Querschnittsaufnahmen eines 24h bei 1550°C getemperten Substrats;
Strahlrichtung entspricht der [T 21 O] -Richtung; blaue Linie: parallel zur vormaligen Oberfliche,
griine Linien: 17,6° zur blauen Linie, das entspricht der ( 1011 ) -Kristallfliiche; rote Linen 32,4° in
entgegengesetztem Drehsinn zur blauen Linie, das entspricht der ( 101 2) -Kristallfliche;
magentafarbene Linien: Facettenseite symmetrisch zur ( 1011 ) -Kristallflidchenseite.

Abbildung 13 zeigt zu diesem Zweck zwei TEM-Querschnittsbilder der getemperten Saphir-
oberfliche. In den Abbildungen 13 und 15, sowie in der Skizze in Abbildung 14 wurden zur
Verdeutlichung ausgewdhlte Kristallebenen durch farbige Linien gekennzeichnet. Blaue Linien
entsprechen der urspriinglichen (1010) -Substratoberfliche, griine und rote Linien entsprechen
(1011)- bzw. (1012)-Ebenen, die einen Winkel von 17,6° bzw. 32,4° zur(1010)-Ebene
aufweisen (vgl. auch Abbildung 14). Heffelfinger et al. geben eben diese Kristallflichen als
Facettenseiten an [Hef 97]. Neben AFM-Untersuchungen zeigen aber auch die TEM-

Abbildung 14: Orientierung der Facettenflichen beziiglich der hexagonalen Einheitszellenvon a-AlLO;. Die
Farbkodierung entspricht der in Abbildung 13.



3 Thermische induzierte Veranderungen von m-plane Saphir 21

Querschnittsabbildungen offensichtlich, dass die Facettierung nicht einfach als eine asymmetrische
Anordnung dieser zwei niedrig indizierten Kristallflichen beschrieben werden kann.

Es besteht zusétzlich eine starke Tendenz zur Ausbildung einer symmetrischen Struktur. Wahrend
eine Facettenseite durch sehr glatte (1011) -Flichen (griin) gebildet wird, weist die andere Seite
einen komplizierteren Aufbau auf, so dass mesoskopisch eine zur Gegenseite symmetrische
Facettenseite (magenta) mit eine Winkel nahe 17,6° zur urspriinglichen Oberfliche ausgebildet
wird. Bei dieser Fldache handelt es sich um eine hochindizierte Kristallflache. Abbildung 13 unten
zeigt anhand eines typischen Bereichs, dass diese Fliche dennoch bei (fast) jeder Facette gebildet
wird.

Um den Aufbau dieser Seite genauer
aufzuzeigen, ist in Abbildung 15 ein
stark vergroBerter Ausschnitt einer
einzelnen entsprechenden Facetten-
seite dargestellt. Im Gegensatz zur
sehr glatten (1011)-Seite weist
diese Facettenseite eine gestufte,
nanofacettierte ~ Oberfliche  auf.
Auffillig sind groBere Bereiche der
von Heffelfinger et al. beschriebenen
(1012) -Kristallfliche im Bereich
der Kimme und Tiler. Die gesamte
Seite besitzt grofle, jedoch nicht
zusammenhédngende Anteile dieser

Abbildung 15: Nanofacettierte Seite (entsprechend den magenta-

farbenen Facettenseiten in Abbildung 13. Ausgedehnte (1012) - Flache, die _cme nleergere Qber_
Anteile an Kamm und Tal (vot) und als Nanofacettenseiten (rot flichenenergie als die (1010)-
gepunktet). Die Gegenseiten der Nanofacetten variieren in der Flache hat [Sus 92]. Unterbrochen
Orientierung (griin gepunktet und blau gepunktet). werden die Flichenbereiche von

verschiedenen  anderen  Kristall-

flichen, u.a. (1010)- (blau ge-
punktet) und (1011) -Flichen (griin gepunktet), wodurch diese Facettenseite in Nanofacetten
zerfallt und mesoskopisch eine symmetrische Struktur moglich wird. Die Nanofacettierung deutet
nicht zwangsldufig auf weitere treibende Kréfte hin, sie kann auch einer Konfiguration minimaler
Oberfliachenenergie entsprechen. Auf die Energetik facettierter bzw. gestufter Oberflichen wird im
folgenden Kapitel ndher eingegangen.
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Die Ergebnisse aus den Untersuchungen der
Frithstadien der Facettierung mit Raster-
kraftmikroskopie = zusammen mit den
Aussagen, die aufgrund der TEM-
Querschnittspraparation  erzielt  werden
konnten, ergeben folgendes Bild:
Aus dem unsymmetrischen Frithstadium der
Facettierung, in dem die Facettenseiten
stark unterschiedlich sind, entwickeln sich
bis zum Endstadium weitgehend
symmetrische Facetten einer Periodizitéts-
lange von ca. 320nm und einer Hohe von
ca. 50nm. Beide Facettenseiten schlieBen Abbildung 16: Kristallographische Orientierung der
mit der vormaligen Substratoberfliche einen Facettenseiten. Wd}{rend die eine Facettenseite der
Winkel von 17,6° ein. Dazu vergroBert sich (1011) -Kristallfiiche entspricht, ist die andere Seite aus
die im Friihs t’a dium bereits beobachtete Nanofacetten mit (1012) -Flichen sowie wechselnden

. . =\ Orientierungen aufgebaut. Facettierungsrichtung ist die
gKllajlitStfall §;§§;ti§3ig$ﬂ ?’VIZI‘ dezﬂs kOI<1111toel la)u-f [T 21 O] -Richtung, die Facettenlinien verlaufen somit
die volle Facettenseitenbreite. Die bereits senkrecht zur ¢-Achse (0001)
im Frithstadium vorhandene korrelierte
Rauigkeit der anderen Facettenseite, ist durch Nanofacetten zu erkldren, deren Facettenseiten aus
(1012) -Kristallflichen und Gegenseiten verschiedener Orientierungen bestehen, die somit den
symmetrischen Facettierungswinkel der iibergeordneten, mesoskopischen Facettenseite von 17,6°
einstellen kénnen. Am Facettental und -kamm sind schon friih Ansdtze der {1012} -Fliche
erkennbar.
Die Morphologie und Orientierung der facettierten m-plane ALOs-Fliache ldsst sich entsprechend
Abbildung 16 zusammenfassend darstellen.

3.3 Energetik der Facettierung

Die starken morphologischen Verdnderungen, die bei der Facettierung einer niedrig indizierten
Oberfliche wie der ALOs (1010) -Kristallfliche durch einfache Temperung auftreten, erscheinen
zundchst kontraintuitiv. Im Allgemeinen zeichnen sich niedrig indizierte Flichen durch eine hohe
Stabilitdt aus (insbesondere bei Metallen). Im Folgenden werden kurz die wichtigsten Aspekte zur
Oberflachenenergie dargestellt, sowie in komprimierter Form die wichtigsten Energiebeitrdge einer
facettierten Oberfliche erwédhnt. Fiir ausfiihrliche und  umfassende Darstellungen, sowie
Grundlagen aus dem Bereich wird auf Lehrbiicher der Oberflichenphysik, wie z.B. [Hen 94] und
[Pim 98] verwiesen. Eine detaillierte Darstellung der thermodynamischen Beschreibung von
vizinalen und facettierten Oberflachen findet sich in [Shc 95] und [Shec 99].

Die Minimierung der Oberfldchenenergie y durch Bildung von Facetten mit niedrigerer
Oberfliachenenergie als die der urspriinglichen Oberfliche ist die erste Triebkraft fiir die
Verdnderung der Oberfldche. Wéahrend bei Metallen die Oberflachenenergien fiir unterschiedliche
Kristallebenen nur wenig voneinander abweichen, konnen diese bei Keramiken erhebliche
Differenzen aufweisen [Sus 92]. Die Oberflichenenergie fiir kfz-Metalle variiert in den

Verhiltnissen Y (111):Y00): Y10) 1:1,047:1,150. Betrachtet man hingegen a-ALO;, so hat die



3 Thermische induzierte Verdnderungen von m-plane Saphir 23

relaxierte (1012) -Oberfliche mit 2,57 Jm™ die niedrigste Oberflichenenergie. Diese ist damit
weniger als halb so groB, wie die der (1010) -Oberfliche mit 6,87] m™. Als Folge davon sollte der
Habitus von o-AlLOs; rhomboedrisch sein. Es ergeben sich die Verhéltnisse
Y012 Yot Yo10): Yiooor): Yoia) zu 1:1,27:2,67:1,16:3,90. [Tas 88].

Verschiedene Autoren haben die Oberflachenenergien fiir die unterschiedlichen Kristallebenen in
o—AlO; berechnet [Wul 01], [Mar 81], [Sus 92], [Mad 94]. Die ideale Kristallform (equilibrium
crystal shape, ECS) kann durch die Wulff-Konstruktion ermittelt werden, bei der unter
Voraussetzung der Konstanz des Kristallvolumens die Gesamtoberflichenenergie des Kristalls
minimiert wird. Hier geniigt es aber, die Verinderung einer Oberfliche (der(1010) -Kristallfliche)
zu betrachten, da diese im vorliegenden Fall von Substraten fiir die Diinnschichtherstellung
gegeniiber den restlichen Seiten sehr grof ist.

Grundsitzlich unterscheidet man die Terrassen-Stufen-Morphologie und die facettierte Oberfliche.
In beiden Fillen ist der Grund fiir die Oberflicheninderung die Minimierung der gesamten
Oberfldchenenergie.

(1)Terrassen-Stufen-Morphologie: Ein Einkristall, der geringfiigig (0,1° bis einige Grad) aus einer
niedrig-indizierten Richtung verkippt ist, bildet in der Regel eine Oberfliche aus breiten
Terrassen der zugehorigen niedrig indizierten Kristallflache aus, die durch (teilweise nur atomare
Stufen voneinander getrennt sind. Man spricht von vizinalen Oberflachen.

(2)Facettierte Oberflache: Diese Morphologie wurde von Mullins 1961 als ,hill-and-valley*
beschrieben [Mul 61]. Sie entsteht wihrend Temperungen, wenn die terminierende (niedrig-
indizierte) Kristallfliche eine geringere Stabilitit — also eine hohere Oberflichenenergie —
aufweist, als die sich bildenden Oberflichen der dachartigen Facetten.

Eine detaillierte Darstellung und Unterscheidung von vizinalen und facettierten Flachen findet sich
z.B. bei Heffelfinger et al. [Hef 97] und Ramamurthy et al. [Ram 00].

An dieser Stelle sollen nur kurz die wichtigsten
Beitrdge zur freien Energie einer facettierten
Oberflache erwihnt werden.

Geht man davon aus, dass bei der Facettierung die
Gesamtorientirung n erhalten bleibt (n=x-n,+p-n,
n; sind die Ebenennormalen der Facettenseiten), so ;f?il?l“:g_ 17 ';Jsga””””ggeld];’ﬁl”]?f"gie von -
ist die notwendige Bedingung fiir den Zerfall eine 99?;% it und Facetten des Festkorpers (aus [She
Reduktion der Oberfldchenenergien.

y}’l>0(.yn +B.yn Gleichung ]

Hierbei beriicksichtigen die Faktoren o und 3 verschiedene Flidchenanteile der Facettenseiten. Die
auf die Flache bezogene freie Energie sinkt damit um den BeitragA F';=Ay . Tasker [Tas 88] gibt
fiir die (1010) -Oberfliche eine Oberflichenenergie von 6,87Jm™ an, wihrend die der Facetten mit
(1011) - bzw. (1012) -Orientierung 3,27 bzw. 2,57Jm™ betragen. Es ist sofort einsichtig, dass
eine Halbierung der Oberflichenenergie die Triebkraft fiir die Bildung der giinstigeren
Kristallebenen sein kann. Dabei ist diese unabhingig von der Facettierungsperiode D. Dieser
Beitrag kann also nicht das Auftreten einer periodischen Anordnung der Facetten erkléren,
prinzipiell konnte eine Kristalloberfliche auch in zwei einzelne Superfacettenseiten zerfallen.
Hierbei ist zu berticksichtigen, dass Facettentdler und -kdmme aufgrund der verdnderten Symmetrie
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als Storungen der glatten Fliche durch Facettenlinien mit der Selbstenergie 1=, xumm
aufgefasst werden konnen. Eine die Facetten begrenzende Anordnung von Tilern und Kédmmen
erhoht somit die auf die Fliche bezogene Energie um den Beitrag:

r’Tal+nKamm

A Fy= D Gleichung 2
Mit diesen Facettenlinien ist aber auch die Existenz eines langreichweitigen Spannungsfeldes
verbunden, dessen Ursprung analog zum inneren Druck eines Fliissigkeitstropfchens ist (vgl.
Abbildung 17).

Dieses auch im thermodynamischen Gleichgewicht vorhandene Spannungsfeld verringert die
Oberflachenenergie an Kristallkanten. Nach Marchenko [Mar 81] reduziert sich die
flichenbezogene freie Energie einer periodischen Anordnung von Facettenlinien um den Beitrag:

AF3=—%ln(2)

a Gleichung 3

Fasst man diese drei Beitrdge zur Absenkung der freien Energie zusammen, so erkennt man, dass
der maximalen Absenkung eine im Wesentlichen durch Materialkonstanten (a ist die
Gitterkonstante, K beinhaltet nach Marchenko u.a. den Elastizitditsmodul) bestimmte optimale
Periodenliange D, entspricht (siche Abbildung 18).

DOPZZ a-exp Gleichung 4

T4
K

Die Konfigurationsentropie der Abweichung von der
periodischen Anordnung der Facetten ist in dieser
vereinfachten Darstellung nicht beriicksichtigt, wird

von Shchukin et al. fir eine makroskopisch F
facettierte Oberfliche aber als vernachldssigbar i
eingeschitzt [Shc 95].

Ein wesentlicher Unterschied zwischen den
facettierten und den vizinalen Oberflichen bei der
Betrachtung der elastischen Wechselwirkung ist,
dass bei vizinalen Flichen die an einer Stufenkante
vorliegenden Kréfte beziiglich der elastischen
Fernwirkung als Dipole angesehen werden konnen,
da die Terrassenhohe h deutlich kleiner als die D
Terassenbreite D (=L) ist (vgl. Abbildung 19).

Dabei konnen Stufen einer vizinalen Oberfldche Abbildung 18: Optimale Facettierungsperiode Doy
nach Marchenko et. al als Reihe von Punktdipolen  aus der minimalen freien Energie.

auf der nominellen Oberfliche angesehen werden,

die sich tiber die Dipol-Dipol Wechselwirkung

(oc D7) ordnen [Mar 80].

0 opt

Viele experimentelle Ergebnisse haben jedoch gezeigt, dass hiermit nicht alle Morphologien
erkliarbar sind. Prévot et al. schlagen daher ein ,,burried dipol model* vor, das es erlaubt, auch
spezielle Stufengeometrien zu  beriicksichtigen und anisotrope Elastizitdtsrechnungen
durchzufiihren. Hier finden dann Terme hdherer Ordnung (z.B.o«cD™) Einfluss im
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Wechselwirkungsmechanismus, die sehr gut mit
MD-Simulationen iibereinstimmen und weitere
Experimente erkldren kénnen [Pre 04].

Abbildung 19: Krdftedipole an den Stufen
einer vizinalen Oberfldiche (aus [Shc 99]).

3.4 Kinetik der Facettierung

Neben der Orientierungsbestimmung und Analyse des Endzustands ist es von Interesse, aus den
Zwischenzustinden im Verlauf der Morphologiednderung Hinweise auf den Ablauf, den
Materialtransport und damit auf die Kinetik der Facettierung zu erhalten.

a) Keimbildung

Die grofiflachige Untersuchung von Substraten, die bei nur 1300°C getempert wurden, zeigt, dass
die Facettierung in verschiedenen Bereichen unterschiedlich weit fortgeschritten ist. Wéhrend sich
einerseits Gebiete mit klaren, geradlinigen Facettenkdmmen und -tdlern wie in Abbildung 10 finden,
ist in anderen Bereichen die Morphologie verdndert: Die Hohendifferenzen sind reduziert, die
Facettierungslinien sind aufgebrochen (siehe Abbildung 20). Die Verteilung der Zentren, von denen
aus die Facettierung fortschreitet, ist statistisch. Daher kann an diesen Orten die Verdnderung der
Oberfliche im Sinne einer homogenen Keimbildung auf Hohenfluktuationen beginnen. Eine

Abbildung 20: AFM-Héhendaten: 1,9um x 1um Bildbereich, Temperung 24h bei 1300°C, z-Skala: 20nm. Rand einer
Facettendomdne. Ausbildung einer geraden, gemeinsamen Facettenlinie durch Aufstauen kleinerer Facetten.

heterogene Keimbildung, d.h. der Beginn des Wachstums von Facetten an Oberflichen
verdnderungen wie Kratzern, ist sicher auch moglich, jedoch wurde von Heffelfinger et al. [Hef 97]
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beobachtet, dass typische Defekte die durch die Politur des Substrats eingebracht wurden, ausheilen
und die mittlere Rauigkeit (RMS) durch kurze Auslagerungen (5min) bei ,,moderaten
Temperaturen von 1400°C um mehr als eine Grofenordnung (2,1nm auf 0,2nm) reduziert wird. Nur
Oberfliachenveridnderungen, die diese Glittungsphase iiberdauern, konnen als heterogene Keime fiir
das Facettenwachstum fungieren. Die gleichméBige Verteilung der in einem spéteren Stadium der
Facettierung zu beobachtenden Facettierungsdoménen deutet ebenfalls auf eine dominierende
homogene Keimbildung hin.

b) Wachstum

Aspekte zum Wachstum von Facetten liefert die Betrachtung des Aufbaus einer einzelnen Facette
tiber ihre gesamte Linge. Das variierende Verhéltnis von Facettenkammhohe und Facettentaltiefe
entlang der Facettenlinie l4sst Riickschliisse auf eine bevorzugte Materialtransportrichtung, also auf
Materialquellen und -senken fiir die morphologischen Veranderungen wéhrend der Facettierung zu.

Der in der AFM-Hd6henabbildung und Schnittbildabfolge in Abbildung 21 magentafarben markierte
Bereich umfasst eine einzelne Facette. In der Mitte ist die ausgebildete (101 1) -Facettenseite durch
ein tiefes Tal begrenzt, wohingegen an den Spitzen der Facettenlinie (Abbildung 21b Schnittlinie 1
und 5) praktisch nur noch eine Erhebung, aber kein Tal neben der Facette erkennbar ist. Diese
Beobachtung legt nahe, dass das Facettenwachstum durch Oberflachendiffusion entlang der
Facettenlinie (in[1210]- resp. [1210]-Richtung) mit Materialtransport von der Mitte an die

Spitzen erfolgt.
b) | 2nm
15.0 nr M 1

a 0.25 0.50 0.75 1.00
Jm

Abbildung 21: a) AFM-Hohendaten und b) mehrfache Schnittdarstellung. 1um? Bildbereich eines 24h bei 1300°C

getemperten Substrats. Die weifsen Linien in Abbildung a) entsprechen den Positionen der Schnitte. Die magenta

farbene Ellipse markiert eine einzelne Facettenlinie und den entsprechenden Bereich in der Schnittbildabfolge.

Neue Facetten nukleieren bevorzugt direkt neben bereits vorhandenen Facetten. Der
Materialabtransport im mittleren Bereich einer Facette, der als Materialquelle fungiert, fiihrt zur
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starken Oberflachenkriimmung. Diese Stellen dienen als Nukleationspunkte fiir die Bildung neuer
Facetten. Dabei fillt auf, dass diese Nukleation besonders auf Seiten der glatten (1011)-
Kristallflache erfolgt. Hier sind die Verdanderungen der Oberfldche durch das Facettenwachstum am
starksten.

¢) Doménenbildung und -wachstum

Diese bevorzugte Keimbildung fiihrt zu ersten Vorstufen von Facettierungsdoménen. Die Domédnen
vergroBern sich in Facettierungsrichtung (in [1210] - bzw. [1210]-Richtung) durch das Weiter-
wachsen der einzelnen Facetten, wohingegen die Ausdehnung senkrecht zur Facettierungsrichtung
(in [0001]-resp. [0001]-Richtung) durch Bildung weiterer Facetten an den Seiten der duBersten
Facetten erfolgt.

Die Ausbildung von stabilen Facetten geht einher mit einem Vergroberungsprozess.
Untersuchungen von Proben, die bei niedrigen Temperaturen getempert wurden, zeigen, dass
durchgehende Facettenkimme nur bei groBen Facetten vorhanden sind (siehe Abbildung 20).
Kleinere Nukleationsfacetten in den Randbereichen der Facettendoménen schlieBen sich
offensichtlich durch Aufstauung zu groferen zusammen. Bildet sich eine gemeinsame Facettenlinie,
so reduziert sich die Zahl der Nanofacetten auf der flachen Facettierungsseite und die Amplitude
nimmt zu (Abbildung 23). Diese Beobachtungen sprechen dafiir, dass wihrend des Wachstums der
Dominen neben dem Wachstum in Facettierungsrichtung auch eine langsame Bewegung der
Facettenlinie senkrecht zur Facettierungs-
richtung, also in  [0001]-Richtung,
stattfindet, bei der sich kleine Nukleations-
facetten aufstauen. o
Auch fiir die Transportvorgdnge in diese
»langsame® Richtung finden sich Hinweise . /\
zur Kinetik in den Daten der Rasterkraft- | - /\ / \\u
mikroskopie. In allen Stadien werden sehr

glatte (1011) -Facettenseiten beobachtet. J“\/ \(\‘N\\’ /

Des weiteren sind Einkerbungen am Fuf | |V ) 7= 7 \/

und Uberh6hungen am Kamm dieser Seiten | — M ) 7
zu finden (sieche Abbildung 22). Diese
charakteristischen Uberhdhungen an den
(1011) -Facettenseiten deuten auf einen
sehr schnellen Eigentransport auf dieser
KrlStaHﬂa(.:he hin. Der An- bzw. Abtransport Abbildung 22: Schnittdarstellung aus AFM-Héhendaten,

von Material auf der flachen, rauen Facetten- Temperung: 24h bei 1300°C. Rot unterbrochene Linien

seite ist offensichtlich deutlich langsamer, so zeigen den mittleren Verlauf der Facettenseite, griine Kreise
dass es zu Verarmungszonen am FulBB bzw. markieren Einkerbung (Tal) bzw. Uberhohung (Kamm,).
Uberschusszonen am Kamm kommt. Die

sich ausbildenden Ansitze groBerer Steigung begiinstigen die Bildung der {1012} -Kristallflichen,
weshalb an den Ansidtzen der nanofacettierten Facettenseite nach vollstindiger Facettierung
ausgedehntere Bereiche dieser Orientierung zu finden sind (siehe Abbildung 15).

nrm

.5

I
0 250
nm

Transportvorgénge in a-AlOs sind aufgrund der hohen technologischen Bedeutung des Materials
sehr intensiv untersucht worden; viele Resultate und die zugrunde liegenden Mechanismen sind
aber nach wie vor weitgehend unverstanden [Atk 88], [Tso 94]. Es ist bekannt, dass die Bildung
von ALOs-Randschichten durch Diffusion von Aluminium an die Oberfliche und nachfolgender
Oxidation erfolgt, im Gegensatz zur SiO:-Passivierung bei der Sauerstoff von aulen eindiffundiert
[Yos 04]. Fiir ALO:s ist jedoch im Temperaturbereich von 1273K bis 1763K (also ~2Tm bis ¥4-Tm)
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die Oberflachendiffusion gegeniiber der Volumendiffusion der dominante Transportmechanismus
[Tso 96]. Diese wird durch die bekannte Arrhenius-Abhingigkeit (Gleichung 4) beschrieben.

_ Qd:jj

— 7., RT
D=Dye Gleichung 5

Tsoga et al. ermittelten fiir polykristallines AbOs den priexponentiellen Faktor D;=0,48cm?/s und
eine Aktivierungsenergie fiir die Oberflachendiffusion von Qu;=256kJ/mol. Bei Sinterexperimenten
bei nur leicht hoheren Temperaturen (bis 0,8Tn) wurden Aktivierungsenergien bis zu
Qu=519kJ/mol gemessen [Saj 87]. Bei oxidischen Festkdrpern, wie ALOs; kann es durch den
ionischen Charakter der Struktur zu diesen hohen Aktivierungsenergien kommen.

Insbesondere  der  Transport  auf
speziellen kristallographischen Ebenen
von a-AlQO; ist ein komplexer Prozess.
Da die untersuchte Facettierung eine
sauerstoffreiche Umgebung erfordert,
miissen moglicherweise sogar
kombinierte Prozesse, wie Sauerstoff-
desorption, diffusiver Transport der
Aluminiumionen mit nachfolgender
Sauerstoffresorption, berticksichtigt
werden. Klar ist aber, dass die (1011)
-Seite  einen  schnellen  Transport
senkrecht zur Facettierungsrichtung
begiinstigt. Hier ist also die Kinetik
(Oberflachendiffusion) und nicht die
Thermodynamik dafiir verantwortlich,
dass  sich die  (1011)-Fliche
grossflichig  glatt  ausbildet im
Gegensatz zu der nanofacettierten ° 2.30 5.00
(1012) -Seite. Da der Facettierungs- Wm

winkel fiir die letztgenannte Seite mit Abbildung 23: AFM-Amplitudensignal, Bildbereich 5um?,
32.4° auch deutlich iiber dem der z-Skala = 0,4V, Temperung: 24h bei 1300°C; Der Pfeil markiert

(10 i 1) -Seite liegt, ist zur Ausbildung eine durchgehende Facettenlinie durch gleiche laterale

: ~ - Positionen in verschiedene Domdinen.
einer zusammenhdngenden  Fliche
dieser  Orientierung ein  deutlich
groBerer Massetransport erforderlich.

d) Bildung von Doménengrenzen

Das Wachstum in Facettierungsrichtung wird durch benachbarte Facettierungsdoménen begrenzt.
Abbildung 23 veranschaulicht ein Stadium, in dem verschiedene Dominen aufeinandertreffen.
Wachsen zwei Facettendomédnen in Facettierungsrichtung zusammen, kommt es an der Kontaktlinie
in der Regel zu einer groflen Zahl von Fehlern. Zwar haben die unterschiedlichen Domédnen eine
sehr dhnliche durchschnittliche Facettenbreite, aber die laterale Position der Facettenkimme bzw.
-tdler (senkrecht zur Facettierungsrichtung) ist zufallig. Somit kommt es an den Schnittlinien von
Facettendoménen zu ,,Stapelfehlern® (siehe z.B. Abbildung 25 insbesondere oben links). Passt die
laterale Position von Facettenlinien, so bildet sich eine durchgehende Linie und die Facettenhdhe
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wichst (sieche Abbildung 23). Rechts neben der markierten Linie ist eine storungsfreie Zone
erkennbar, deren Breite nahezu der endgiiltigen Facettenbreite entspricht. Das Wachstum der
Facetten in die Hohe bedingt die Reduktion der Facettenanzahl.

e) Ordnungseinstellung und Ausheilen von Facettierungsdefekten

Durch Steigerung der Temperatur auf tiber 1300°C ist unverziiglich eine Morphologie erreicht, in
der die gesamte Probe von Facetten bedeckt ist. Abbildung 24 zeigt eine Bilderfolge fiir
Temperaturen zwischen 1300°C und 1550°C. Dargestellt sind jeweils Sum grof8e Bereiche. Die
Hohenskala umfasst mit Ausnahme der Probe bei 1300°C 50nm. In Fall der Temperung bei nur
1300°C ist sie auf 20nm reduziert, um die Oberflichenmorphologie noch sichtbar zu machen. Bis
zu einer Temperatur von 1400°C wéchst die maximal beobachtete Facettenhdhe an. Die Periodizitét
stellt sich bis zu einer Temperatur von 1375°C ein, d.h. die Facettenbreite gleicht sich an. Fiir die
weiteren Untersuchungen ist es wichtig, Substrate herzustellen, deren Facettierungshéhe homogen
ist, d.h. moglichst geringe Unterschiede in der Hohe der einzelnen Facetten bestehen und die
moglichst lange durchgehende Facettierungslinien aufweisen. Durch die Temperung bis zu einer
Temperatur von 1550°C gelingt eine weitgehende Reduktion der Facettierungsfehler, so dass die
mittlere defektfreie Linge einer Facette eines vollstindig facettierten Substrats aus SEM-
Untersuchungen mit grofer 100pm abgeschitzt werden kann.

Die treibenden Kréfte fiir die Facettierung, der Einfluss der Facettenkdimme und -téler auf die freie
Energie F durch ihre elastische Wechselwirkung, verringern sich mit steigender optimaler
Facettierungsperiode D,,. Die Tiefe des Minimums von F bei D,,, (siche Abbildung 18) bzw. die
lokale Steigung von F bei D, bestimmt, ob eine breite Verteilung oder aber eine scharf definierte
Periodizitdt beobachtet wird (Gleichung 2). Ist die Facettierungsperiode im Bereich der
Gitterkonstante (D, = a) ist eine einheitliche Periodizitit zu erwarten (wie sie fiir vizinale
Oberflichen auch beobachtet wird), im Fall der Saphir (1010) -Fliche ist das Minimum aber flach,
da D, >> a ist, weshalb lange Temperzeiten bzw. hohe Temperaturen notwendig sind, um
moglichst regelméfBige Facettenanordnungen zu erzeugen.
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Abbildung 24: AFM-Hohendarstellungen, Bidbereiche jeweils Sum?, z-Skala: 50nm (bei 1300°C z-Skala: 20nm): Mit
zunehmender Temperatur steigt die Facettierungsgiite, -hohe und Facettenbreite.
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s g Facettierungsdefekte, wie sie
Abbildung 25 zeigt, kOnnen bei
hinreichend langen = Temperzeiten
partiell ausheilen. Die beobachteten
Veranderungen &dhneln der Verset-
zungsbewegung im Festkorper. Zwei
Teilfacetten  kdnnen  durch  eine
Bewegung senkrecht zur Facettierungs-
richtung zusammenwachsen und eine

-2.50 durchgehende Facette bilden. Abhingig
von der lokalen Umgebung kann eine
Teilfacette sich in Facettierungs-
richtung verldngern oder verkiirzen.
. Beide Prozesse fiihren zu einer hoheren
b) Facettenordnung und zu  einer
effektiven Verbreiterung der Facetten.
2.50 5

In der Amplitudensignaldarstellung
(Abbildung 25a) einer vollstindig
facettierten Oberflache nach
Temperung bei 1550°C ist unten rechts
das 2D-Fourier-Spektrum eingefiigt (b).
Abbildung 25: a) AFM-Amplitudensignal, Bildbereich S5um?, Ein scharfes Maximum bestitigt die

z-Skala=0,5V, Temperung: 24h bei 1550°C, volistindig facettierte .. . .
Oberfliche mit Defekten an Kontaktlinien von Facettierungs- hohe Gut,e der "Facettlerung und zeigt
deren Periodizitit von 321nm.

domdnen.
b) 2D-Fourier-Spektrum mit scharfem Maximum bei x=321nm,
entsprechend der mittleren Periodizitdt.

.00

m

Fir das Facettenwachstum wurden
verschiedene Modelle vorgeschlagen,
die meisten beruhen auf einem
Vorschlag von Mullins [Mul 61]. Gemil3 seiner Untersuchungen wichst die Facettenbreite L mit
einem Potenzgesetz.

L(t)oct”

Dabei ist ¢ die Zeit des Facettenwachstums. Der Exponent n des Potenzgesetzes hingt vom zu
Grunde liegenden Massetransportmechanismus ab. Fiir ein Wachstum aus der Gasphase wurde
n=1/2 berechnet, fiir Oberflichendiffusion n=1/4. Experimentelle Arbeiten konnten an
verschiedenen Systemen zeigen, dass die Wachstumsgeschwindigkeit jedoch geringer als berechnet
ist (z.B. [Pha 91]). Neuere Modelle von Liu et al. [Liu 93] erwarten fiir zweidimensionale Systeme
fiir das Wachstum einen Exponenten zwischen n=0,23 und n=0,13, fiir quasi eindimensionale
Systeme ein logarithmisches Wachstum der Facettenbreite mit der Zeit.

L(t)cInt

Abbildung 26 zeigt die in dieser Arbeit ermittelten Facettenbreiten bei einer Auslagerung von 24h
bei 1550°C. Zum Vergleich sind zwei Datensédtze aus der Literatur zur Facettierungsbreite in
Abhingigkeit von der Temperzeit eingetragen. Die Auslagerungstemperaturen betrugen dabei
1400°C [Wes 04] und 1500°C [Hef 97]. Man erkennt, dass die Facettenbreiten im Rahmen der
Messgenauigkeit nur wenig von der exakten Auslagerungstemperatur abhingen. Wie schon
Heffelfinger et al. vermuteten, ist es aufgrund der relativ groBen Verteilungsbreite der Facettenbreite
(entsprechend der Fehlerbalken in Abbildung 26 ) nicht moglich, zwischen einem logarithmischen
Wachstum oder dem gemdll eines Potenzgesetzes mit kleinem Exponenten (n=0,13-0,25) zu
unterscheiden. Somit kann so nicht entschieden werden, ob die Behandlung der Facettierung der
(1010) -Oberfliche von a-AlO:s als quasi eindimensionales Problem gerechtfertigt ist.
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Ein Mechanismus, der zur
Facettenverbreiterung fiihrt, ist die 450 ]
Bewegung von ,Stapelfehlern®, die — 400 | 1 ]
beim Zusammenwachsen der Facetten- S 350 ]
dominen zwangsldufig entstehen. Eine ° 300 _ ! ]
eingeschobene  Halbfacette  kann, S 250 ] b
vergleichbar mit einem Versetzungs- S 1

. c 200 - -
klettern, entlang der Facettierungs- o 1 % L :
richtung wapdern und dgmit, je nach *&'5 128: % + (o1 971 be1 1200°C. ]
Bewegungsrichtung, die makro- © 1 o [Wes 04] bei 1500°C
skopische Facettierungsperiode H- 50 » diese Arbeit bei 1550°C
erhohen oder reduzieren. Treffen zwei 0 \ : \

\ \
0 5 10 15 20 25

Halbfacetten unterschiedlicher Bewe- )
Temperzeit [h]

gungsrichtung aufeinander, kommt es

zu einem Zusammenschluss und damit
Abbildung 26: Wachstum der Facettenbreite mit der Temperzeit im

zu einer neuen Facette. Bewegen sie et gy 03] i e
sich voneinander weg, so kommt es zu ergleich mit Daten von Heffelfinger et al. [Hef 97] und Westphalen
etal. [Wes 04].

einer VergroBerung der Facettierungs-
periode und damit zu  einer
Verbreiterung der effektiven
Facettenbreite.

Der Abbau der in den Facettenkimmen (und -tilern) gebundenen Energie und der daraus
resultierenden elastischen Verspannungsenergie ist die treibende Kraft fiir die Vergroberung. Diese
Energiebeitrage sind deutlich kleiner als die des Gewinns an Oberflichenenergie durch Bildung der
giinstigen Kristallflaichen. Daher ist eine weitgehende kinetische Entkopplung des Wachstums und
der Vergroberung der Facettierung zu verstehen. Ein geringer Energiegewinn durch den Abbau von
Facetten bei gleichzeitiger Erhohung der Facettierungsperiode durch Transport senkrecht zur
Facettierungsrichtung erfordert lange Temperzeiten.

Die Facettierung der (1010)-Oberfliche lisst sich somit in folgender Kurzdarstellung
zusammenfassen (Abbildung 27).

a) Statistische Bildung von Oberflichenstdrungen. Diese fungieren als Nukleationszentren fiir die
ersten Facetten.

b) Wachstum der Facetten in Facettierungsrichtung [1210] durch schnelle Diffusion entlang der
Kanten.

¢) Bildung von Facettendomidnen durch Nukleation neuer Facetten an den Stellen stéirkster
Oberfldchendeformation, also mittig an den Flanken bestehender Facetten. Gleichzeitig
,,Aufstauen kleiner Facetten zur stabilen Facettenbreite.

d) Zusammentreffen der Facettendoménen

e) Ausheilen von beim Zusammenschluss der Facettierungsdoménen entstanden Defekten.

Eine vollstindig facettierte (1010) -Oberfliiche besteht aus weitgehend symmetrischen Facetten,
die mit der Ausgangsfliche einen Winkel von 17,6° bilden. Wahrend sich eine sehr glatte Seite
ausbildet, die der (101 1) -Kristallfliche zugeordnet werden konnte, zeigt die andere Facettenseite
eine Vielzahl von Stufen, die insbesondere an den Ansdtzen die Fldche geringster
Oberflichenenergie, die (1012) -Fliche beinhalten.
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- Ein Heizzyklus mit Heizrampen von
a) I 400Grad/Stunde auf 1550°C, 24stiin-

diger Temperung an Luft gefolgt von

b) & ¢) ' eine  Abkiihlrampe von ebenfalls
400Grad/Stunde auf Raumtemperatur

1
K hat sich als geeignet erwiesen
| ] vollstindig  facettierte ~ Oberfldchen
herzustellen, bei denen die Defekt-
[ “ *Illl ' ' dichte in der Facettierung durch
{“ ‘ Ausheilprozesse  bereits  deutlich

gesenkt werden konnte und eine
Al |H “ d) konstante Facettenbreite mit einer

mittleren  Facettierungsperiode  von
| 320nm vorliegt.

Die optimale Facettierungsperiode D,
|| wird maligeblich durch die Material-
| eigenschaften des ALOs; (Elastizitéts-
“ modul £ und Gitterkonstante a) sowie

durch  weitere  Spannungsbeitrige
bestimmt. Die Selbstenergie der
Facettenlinien n (Facettenkdmme bzw.
Téler) bietet aber einen moglichen
Ansatzpunkt die Periodenldnge zu
beeinflussen. Bringt man vor der
Temperung eine Deckschicht auf das
| Substrat auf, SO wird die
Grenzfldchenenergie zwischen Schicht
Abbildung 27: Schematische Darstellung der Stadien der und Substrat Einfluss auf n nehmen
Facettierung. und die elastischen Eigenschaften der
Oberfliche verdndern. Daher bietet die
Aufbringung von hochschmelzenden,
geeigneten Deckschichten in Zukunft einen Ansatz, die Facettierung zu steuern. In wieweit die
Unterdriickung des bei niedrigen Temperaturen dominanten Oberflichendiffusionsanteils die
Facettenbildung behindert, ist durch Experimente zu kliren.

In der Nanofacettierung von Festkorperoberflichen durch Temperungen liegt eine groB3es Potential,
auf einfache Weise grof3flachig und mit geringem Aufwand sehr regelméfige Strukturierungen im
technisch immer interessanter werdenden Bereich von wenigen Nanometern zu erzielen.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde diese Strukturierungsmethode soweit optimiert und durch den
Temperprozess gezielt beeinflusst, dass geeignete Substrate mit Periodizititen von ca. 320nm und
Facettenh6hen von ca. 50nm mit hoher Zuverldssigkeit und sehr gut reproduzierbar hergestellt
werden konnten.
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4 Transfer der Periodizitat in Felder von Nanodrahten

4.1 Nanodréahte durch Schattendeposition

Durch Deposition von Material unter einem flachen Winkel beziiglich der makroskopischen
Substratoberfliche (Abbildung 28) kann die besondere Oberflichenmorphologie der facettierten
(1010) -Saphiroberfliche genutzt werden, um gezielt Nanodrihte herzustellen. Dabei bewirkt bei
hinreichend flachem Winkel der Selbstabschattungseffekt der Facetten, dass nur die dem
Materialstrom zugewandte Facettenseite mit dem Depositionsmaterial belegt wird, wihrend die
abgewandte Seite durch die Facette selbst abgeschattet wird. Nanodrdhte zeichnen sich durch
besondere Aspektverhéltnisse (Ldnge zu Breite) aus, was sich in Form einer Anisotropie der
Eigenschaften widerspiegeln sollte. Das Nukleations- und Wachstumsverhalten von verschiedenen
Metallen (Eisen, Kobalt und Gold) auf der facettierten Unterlage wird vorgestellt und das
elektrische sowie magnetische Verhalten des

entstandenen Drahtfelds analysiert. M

Die Materialbedeckung wird im Wesentlichen
durch zwei Einflussfaktoren bestimmt. Einerseits
hat das Depositionsverfahren einen Einfluss auf
den Bereich, in dem Material auftrifft (siche auch
Abbildung 29), andererseits ist der Wachstums-
modus und im Zusammenhang damit die
Diffusionsldnge des deponierten Materials auf der
Oberfliache entscheidend.

Abbildung 28: Abschattungseffekt durch flache
Deposition.

4.1.1 Einfluss des Depositionsverfahrens

Die Energie der auf die Oberfliche auftreffenden Atome und die Divergenz des Materialstrahls
haben bei einer Deposition, die geometrische Abschattungseffekte ausnutzt wesentlichen Einfluss
auf die erzielbare Gestalt.

Durch die Geometrie ist hier
bei gerichteter Deposition
kein Material zu erwarten

Abbildung 29: Teilweise Abschattung bei ideal gerichteter Deposition (schematisch).

Bei der gerichteten Deposition mittels Elektronenstrahldeposition auf die (100)- resp. (010)-Seiten
von hydrothermisch geétzten Kanilen eines NaCl(110) Substrats ist ein Depositionswinkel von 25°
ausreichend, um eine Deposition nur auf der dem Materialstrom zugewandten Seite zu erreichen
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[Sug 97]. Bei kleineren Winkeln finden Sugawara et al. eine deutliche Abschattung der dem
Material zugewandten Seiten im Bereich der Téler (siehe Abbildung 29). Auf diese Weise konnten
Eisendrihte mit den Dimensionen 45nm x 13nm x 10um, sowie heterogen in Golddrihten
eingebettete Kobaltteilchen [Sug 01] hergestellt werden.

Dahingegen zeigen die Untersuchungen im Rahmen dieser Arbeit, dass bei flacheren Facetten
(17,6°) und dem weniger stark gerichteten Verfahren des Magnetron-Sputterns erst eine Deposition
unter deutlich flacheren Winkeln (3°-5°) zu den gewlinschten separierten Dréihten fiihrt. Dahermuss
mit einer zusétzlichen Bedeckung abgeschatteter Bereiche gerechnet werden. Um diesen Effekt zu
minimieren, wurde in dieser Arbeit ein Depositionswinkel von 3+1° verwendet, was mit einer
deutlichen Reduktion der Aufwachsrate auf der zu bedeckenden Seite einhergeht.

Die Morphologie der entstehenden drahtartigen Strukturen ist dabei wesentlich vom
Aufwachsverhalten des gewdhlten Materials auf dem jeweiligen Substrat abhingig, wie die im
folgenden beschriebenen Untersuchungen zur Deposition verschiedener Metalle (Eisen, Gold und
Kobalt) auf facettiertem m-plane ALO; zeigen.

4.1.2 Inselwachstum und das Uberwachsen der Facettenkimme am
Beispielsystem Gold

Gold zeigt bei der Deposition mittels

Magnetron-Sputtern ausgeprégtes In- Depositionsrichtung
selwachstum und eine hohe Mobilitit
auf den Facettenseiten und iiber die
Facettenkdmme hinweg.

Daraus resultiert eine Morphologie,
wie sie beispielhaft in der raster-
kraftmikroskopischen Abbildung 30
dargestellt ist. Die Dicke des
deponierten Materials ldsst sich aus
den Aufwachsraten auf <20nm
abschédtzen. Die Darstellung verdeut-
licht, dass auf dem Materialstrom
zugewandten Facettenseite das Gold
in einer grofen Anzahl von Kornern
mit einem mittleren Durchmesser
von 35-50nm aufwichst. Dies
entspricht dem mittleren Durch-
messer von Wachstumssdulen in
Schichtsystemen der Komponenten .
Eisen und Gold. Die Korner sind 100 200 300 400 500 M
durch den flachen Depositionswinkel
von 3+1° leicht in Richtung des
Materialstroms gestreckt. Die
Facettenkdmme werden, ohne dass
sie noch als ausgezeichnete Punkte erkennbar wéren, {iberwachsen. Gold bedeckt bei den meisten
Facetten auch die dem Materialstrom abgewandten Seiten vollstindig. Lediglich bei besonders
hohen Facetten finden sich am Facettenansatz in den Talern Substratbereiche, die frei von

* 100,000 nm/div
Z 40,000 nm/div

Abbildung 30: AFM-Hoheninformaton:<20nm Gold, blaue Pfeile
markieren einen Gold-freien Bereich im Facettental.
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deponiertem  Gold sind. In nm
Abbildung 30 ist ein solcher Streifen .- | . i
durch blaue Pfeile markiert. * [Depositionsrichtung

Abbildung 31 zeigt ein Schnittbild —>

zur Hoheninformation senkrecht zur )
Facettierungsrichtung. Die unter- . /J\ //\ //\ AN
brochene Linie deutet den Verlauf \/ \/
der Facettenfliche an. Der iiber- ’
wiegende Anteil des Golds findet
sich auf den linken, dem Material-
strom zugewandten Facettenseiten.
Die Abschattung fiihrt zu einer 0 0.25 0.50 " 0.75 1.00
verringerten Materlalmenge m Abbildung 31: AFM-Héheninformation: Schnittbild senkrecht zur
unteren  Bereich der Facetten, rucericrungsrichtung.

wodurch im  Querschnitt  ein

,bauchiger Verlauf der Oberflache

entsteht.

Die starke Neigung von Gold zu Inselwachstum, vor allem aber die hohe Mobilitdt der Goldatome
auch tiber die Facettenkdimme hinweg bei einer Substrattemperatur von nur 293K, verhindert also
sogar unter sehr flachem Winkel, isolierte Gold-Nanodrdhte durch Schattendepositon zu erzeugen.
Fir die Oberflichendiffusion von Silber auf ALO; geben Beke et al. fiir T/Tw=0,4 fiir
D¢=8,1-10'm?/s und eine Aktivierungsenergie von 192kJ/mol an. Fiir Gold sind vergleichbar hohe
Werte zu erwarten [Bek 95].

(T
5

4.1.3 Wachstum von Nanodrahten auf facettiertem ALO;

Die Deposition von Gold hat gezeigt, dass bei der Priparation von Dridhten durch
Schattendeposition die Oberflaichendiffusion dafiir entscheidend ist, wieviel Material auf die
Schattenseite gelangt. Wiinschenswert wire ein Lagenwachstum ohne ein Uberwachsen der
Facettenkdmme. Da aber nicht nur morphologische Eigenschaften der deponierten Strukturen von
Interesse sind, sondern auch die magnetische Wechselwirkung von Nanodrdhten und -partikeln von
groler Bedeutung sind, standen bei der Auswahl weiterer Materialien fiir die Abscheidung von
Dréhten ferromagnetisch ordnende Materialien im Vordergrund.

Unter einem Einfallswinkel von 3+1° zur Substratoberflache konnten erfolgreich Eisen-Nanodréihte
hergestellt werden, wihrend die Deposition bei groBeren Winkeln zu einer malgeblichen
Bedeckung beider Facettenseiten fiihrte. Abbildung 32 zeigt die durch Abschattung separierten
Drihte in einer rasterelektronenmikroskopischen Abbildung.

Dabei entspricht ein heller Kontrast einer Bedeckung mit Eisen. Die mittlere Breite der Eisendrihte
(unter Berlicksichtigung des Facettierungswinkels von 17,6°) betrdgt 135t13nm, der mittlere
Abstand 87+15nm entsprechend einer verringerten Facettierungsperiode im ausgewerteten Bereich.
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Abbildung 32: SEM-Aufsicht: Eisendrdhte (hell) durch Deposition unter ﬂachem Winkel (3°).

Neben den Konstrastunterschieden durch die stark unterschiedliche elektrische Leitfdhigkeit der
Eisendrdhte und des Substrats im Rasterelektronenmikroskop bietet die Rasterkraftmikroskopie
(AFM) gute Voraussetzungen, die Bedeckung der verschiedenen Facettenseiten zu untersuchen.
Mittels AFM wurde im TappingMode eine Detailaufnahme einer einzelnen Facette erstellt.
Abbildung 33 zeigt diese in einer dreidimensionalen Darstellung. Deutlich erkennbar ist die
unterschiedliche Oberflichenbeschaffenheit auf den verschiedenen Facettenseiten. Wahrend die
linke Seite sehr kontrastreich und rau abgebildet wird, ist die rechte Facettenseite sehr glatt. Die
Streifen regelméfigen Kontrastwechsels, die ebenfalls auf der rechten Seite besonders deutlich sind,
sind als Messartefakt zu interpretieren und geben keine Probeneigenschaft wieder. Die
Schnittdarstellung (Abbildung 34) bestdtigt die unterschiedliche Beschaffenheit der Facettenseiten.
Auf der linken Facettenseite ist eine gleichmiBige Bedeckung von ca. 10-12nm erkennbar. Die
unkorrelierten Rauigkeiten auf dieser Seite sind mit 2,3nm RMS {iber einen Faktor 5 groBer als auf
der glatten Substratseite (0,42nm RMS). Abbildung 34 bestitigt wiederum die aufgrund der TEM-
Querschnittspriparationen getroffene Aussage, dass die Facetten weitgehend symmetrische
Facettenseiten bzgl. Breite und Winkel zur vormaligen Substratoberfldche aufweisen.

Auch wenn die dem Materialstrom abgewendete Facettenseite sehr glatt erscheint, kann daraus nicht
zwangsliufig geschlossen werden, dass diese unbedeckt ist. Neben der Hoheninformation ist es
insbesondere fiir die Untersuchungen zur Bedeckung sinnvoll, die Verschiebung in der Phase der
Cantileverschwingung gegeniiber der Anregung darzustellen. Die Messung erfolgte im
TappingMode mit einer nicht-magnetischen Spitze. Durch die Sensitivitit der Phasenverschiebung
fiir tribologische Eigenschaften ist eine Unterscheidung von bedecktem und unbedeckten Substrat
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* 100,000 nm/fdiwv
Z 110.000 nm/div

100 200 300 nm

Abbildung 33: AFM- Héhendarstellung:
Unterschiedliche Oberflichenbe-
schaffenheit einer einzelnen Facette,
linke Facettenseite mit Eisen bedeckt.
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44,933 nm vert distance 47,341 nm
14.780 @ Angle 17.516 °

Abbildung 34: Schnittdarstellung zur Facette aus Abbildung 33.

moglich. Ein Vergleich der Hohen- bzw. Phasendarstellung
der simultan aufgezeichneten Daten eines 2pm?
Probenbereichs in Abbildung 35 zeigt deutliche Unterschiede
fiir beide Facettenseiten. Der Kontrast im Phasensignal driickt
hier in erster Linie die groBe Differenz in den Hérten aus.
Wihrend Saphir eine Hérte (Mohs) von 9 hat, ist diese bei
Eisen mit 4,5 gerade halb so groB. Durch den TappingMode
wird nur eine geringe Kraft auf die Probe ausgeiibt, so dass
auch bei sehr geringen Bedeckungen noch eine gute
Unterscheidbarkeit von Substrat und Substrat mit diinner
Schicht gegeben ist.

Abbildung 36 zeigt ortsrichtige Zusammenschnitte aus Hohen- und Phasenabbildung. Unterhalb der
schwarzen Trennlinie ist die Phasenverschiebung, oberhalb die Hoheninformation perspektivisch

1.0

1.5

um

Abbildung 35: AFM mit nicht-magnetischer Spitze: ca. 10nm dicke Eisendrihte a) Héhenabbildung, z-Skala: 75nm

und b) Phasenabbildung, z-Skala: 15°.
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dargestellt. Abbildung 36a) zeigt, dass auf den von links unten nach rechts oben ansteigenden
Facettenseiten ein heller Phasenkontrast gemessen wird. Eine Drehung der Probe um 180°
(Abbildung 36b) hat eine Umkehr des Phasenkontrasts zur Folge, d.h. die linke Facettenseite zeigt
nun einen dunklen Phasenkontrast. Dies bestdtigt die Beobachtung, dass hauptsdchlich die der
Quelle zugewandte Seite mit Eisen beschichtet wird. Vergleicht man die Facettenkammlage in der
Hohendarstellung mit der Position des Kontrastwechsels in der Phasendarstellung, so erkennt man,
dass die dem Materialstrom abgewandte Facettenseite nur bis zu einer Breite von ca. 40nm mit
Eisen belegt ist.

a) 0° b) 180°

0.5 1.0 1.5

Abbildung 36: AFM mit nicht-magnetischer Spitze: ca. 10nm dicke Eisendrdihte. Ortsrichtiger Zusammenschnitt aus
Héhen- (oben) und Phasenbild (unten) an der schwarzen Linie, z-Skala: 75nm bzw. 7°, a) 0° und b) nach Drehung der
Probe um 180°.

Das Uberwachsen der Facettenkimme zeigt auch ein Vergleich von Héhen- und Amplitudenbild
(Abbildungen 37 und 38). Das Amplitudenbild zeigt das Gefiige der Eisenschicht besonders
plastisch, wahrend beim Hohenbild der starke Topographiekontrast durch die Facetten liberwiegt.
Mit Eisen bedeckte Bereiche sind im Amplitudenbild durch hellen Kontrast sichtbar. Auf den
Kdmmen der Facetten haben sich elliptische Korner gebildet (Halbachsen 22+2nm bzw.14+2nm),
deren lingere Halbachsen senkrecht zur Facettierungsrichtung bzw. in Richtung des Materialstroms
liegen. Wie eine Verdnderung der Abtastrichtung zeigt, ist diese Kornform kein durch die
Spitzengeometrie bedingtes Artefakt.
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Abbildung 37: a) AFM-Héhendarstellung und b) Amplitudenabbildung , ca. 10nm dicke Eisendrdhte, z-Skala: 100nm
bzw.0,3V. Das Korngefiige des Eisens (heller Kontrast) ist im Amplitudenbild aufgeldst. Die Depositionsrichtung ist
von rechts oben nach links unten..

Abbildung 38 zeigt nun eine Querschnittsdarstellung entlang der in Abbildung 37 eingezeichneten
Linie. Uberlagert ist der Schnitt in Hohen- (rot) und Amplitudenbild (griin) dargestellt. Durch Pfeile
markiert sind im Hohenbild Spitze und Tal der Facettenseite, auf der die Eisenschicht aufgebracht
wurde. Auch in der Schnittdarstellung ist ein leichtes Uberwachsen der Facettenspitze durch eine
Uberhéhung erkennbar. Typische Werte fiir Hohe (~58nm) und Breite (~155nm) der Facettierung
konnen ermittelt werden. Der Bereich, der im Amplitudenbild (Abbildung 37a) als Eisendraht
identifiziert werden kann, ist in Abbildung 38 mit griinen Markern sowie unterbrochenen vertikalen
Linien gekennzeichnet. Die Positionen stimmen gut mit dem Tal bzw. mit der Grenze der
Uberhohung des Hohenschnitts iiberein und es ergibt sich eine Breite dieses Drahtes von 186nm.
Das Uberwachsen der Facettenkimme erklirt, warum mittels Rasterelektronenmikroskopie trotz
symmetrischer Facetten eine gegeniiber der Drahtbreite kleinere Separationsbreite der Drihte
gemessen wurde.

Da im SEM der Kontrast im Wesentlichen durch die Leitfahigkeit und nicht durch die Topologie
bestimmt ist, konnen die Breiten der hellen Streifen in Abbildung 32 nicht mit der Facetten-
seitenbreite, sondern nur mit der Eisenbedeckung direkt korreliert werden.

nm W

Abbildung 38: AFM-Schnittdarstellung zur Héhen- und
Amplitudendarstellung in Abbildung 37.
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Zusammenfassend kann gesagt werden, dass es gelungen ist, mittels flacher Deposition im
Wesentlichen die der Quelle zugewandte Seite der Facetten zu bedecken und somit separierte
Eisendrdhte einer Dicke von etwa 10-12nm und einer Breite von etwa 180nm herzustellen.

In-situ Leitwertmessungen bei der Fe-Drahtabscheidung

Die  Leitfdhigkeiten der  auf 0,010
facettierten Substraten deponierten = Leitwert waagerecht
Eisendrihte wurden wihrend der | L®_Leitwert senkrecht
Deposition mittels 4-Punktmessung 0,008 -
bestimmt. Es erfolgten simultan
Messungen in Facettierungsrichtung
und senkrecht dazu. Da aufgrund des
sehr flachen Depositionswinkels der
stromtragende Querschnitt durch die
inhomogene Materialverteilung
nicht wohldefiniert ist, werden im
Folgenden die Leitwerte und nicht 0,002 -
die spezifischen Groflen angegeben.

0,006 -

0,004

Leitwert [S]

Die anisotrope Entwicklung des 0,000 E——
Leitwerts in den beiden unter- 3250 3300
schiedlichen Messrichtungen ist in Zeit [s]

Abbildung 39 zu sehen. Wiahrend  Abbildung 39: Leitwertmessung wéihrend der Deposition von Eisen-
der Leitwert in Facettierungsrich- ~Nanodrdhten auf facettiertem ALO;.

tung ab 40s nach Offnen der

Substratblende (entsprechend einer mittleren Schichtdicke von etwa 4,5+1,5nm) ansteigt, ist die
dreifache Zeit notig, um einen signifikant von Null verschiedenen Leitwert senkrecht zur
Facettierungsrichtung zu erhalten. Die Tatsache, dass auch in dieser Richtung ein Leitwert
gemessen wird, bestitigt die Beobachtungen aus den SEM-Untersuchungen, dass auch auf der
quellenabgewandten Facettenseite geringe Mengen Eisen deponiert werden. Die Perkolation bei
4,51,5nm ist zum einen konsistent mit dem Gefiigebild, das sich aus den AFM-Untersuchungen
(z.B. Abbildung 37) ergibt. Eisen bildet verglichen mit Gold nur kleine Inseln. Zum anderen kann
auch bei Leitfahigkeitsmessungen wihrend der Multilagendeposition bei Schichtdicken <2nm keine
Leitfahigkeit gemessen werden. Der Leitwert setzt senkrecht zur Facettierungsrichtung nicht nur
spater ein, e ist auch generell geringer. Nach Beendigung der Deposition ist der Leitwert in
Drahtrichtung um den Faktor 3 grof3er als senkrecht dazu.

\ ‘ ‘ \ ‘ \ ‘ \ ‘
3350 3400 3450 3500 3550 360

In-situ Leitfdhigkeitsmessungen zeigen eine Perkolation fiir d>4,51,5nm, so dass von Volmer-
Weber-Wachstum [Vol 26] mit entsprechend kleiner InselgroBe auszugehen ist. Die
niederenergetische Deposition und die Leitfdhigkeit auch senkrecht zur Facettierungsrichtung legen
eine geringe Bedeckung der Schattenseite der Facetten nahe.

Magnetisierungsverhalten eines Eisen-Nanodrahtfelds

Die ausgezeichnete Form, insbesondere die extremen Aspektverhéltnisse der Nanodrihte, sollten
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auch auf das magnetische Verhalten der Proben einen deutlichen Einfluss haben. Dabei spielt
sowohl die Form des einzelnen Drahts (Formanisotropie), als auch die Anordnung der Dréhte
zueinander (magnetostatische Kopplung) eine Rolle.

Die Anordnung von Eisendrdhten auf facettiertem m-plane Saphir zeigt im Zustand direkt nach der
Herstellung ein sehr auBergewohnliches Magnetisierungsverhalten. Abbildung 40 verdeutlicht
dieses Verhalten anhand von Messungen des MOKE in einem externen Magnetfeld bis zu 8500e in
Abhingigkeit vom Winkel zwischen externer Magnetfeldrichtung und Facettierungsrichtung. Liegt
das Feld parallel zur Facettierungsrichtung (0° bzw. 180°) an, so wird eine rechteckige Hysterese
mit H~=383+50e beobachtet. Die Messungen zeigen ein maximales Verhiltnis von
Remanenzmagnetisierung M, zur Sittigungsmagnetisierung M, M,/M,=1.

Vergleicht man die gemessenen
Magnetisierungskurven (fiir 0°
bzw. 180° und 90°, Abbil-

eine Hysterese aufweist, die
einer uniaxialen Anisotropie in g
Facettierungsrichtung 7 I _edemal i) | T _edernal feld
entSpI'ICht. Dle FOITnanlsotrople n-:JElJ S a0 -z 00 20 al) A 000 D':DEIJ A A 200 00 20 A0 Ay 00
begiinstigt diese, wohingegen

mit zunehmendem  Winkel 02
zwischen externem Feld und
Facettierungsrichtung der Ent- op
magnetisierungsfaktor ~ wichst
und das  Verhiltnis von
Remanenz- zu  Sattigungs-
magnetisierung M,/M; sinkt. Bei
einem Winkel von 90° dreht die
Magnetisierung gleichmifig in
Richtung des duferen Felds. Da
diese Magnetisierungsrichtung
aber durch die Formanisotropie 0z
ungiinstig ist, dreht die Mag- s Sy
netisierung bei Absenken des M T Esﬁjna?s'ue o ww 7m sm B0 5 B ®o 7R
Feldes instantan wieder aus 04 04
dieser Richtung heraus. Da es
sich bei den Proben um sehr
diinne Dréihte handelt, kann die
Verkippung aus der Facetten-
seitenebene hinaus vernach- 02
lassigt werden. Schon bei einem
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Abbildung 40: Magnetisierungsverhalten (MOKE) eines Felds von Eisen-
Nanodrdhten im wie hergestellten Zustand abhdngig vom Winkel zwischen
Facettierungsrichtung und dufserem Feld.

Sattigung mehr erreicht werden.
Das Koerzitivfeld édndert sich
bis zu einer nahezu senkrechten
Ausrichtung von externem Feld
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Abbildung 41: Hysterese eines Einbereichsteilchens a) in Richtung leichter
Magnetisierbarkeit und b) in Richtung schwerer Magnetisierbarkeit.

und Drahtrichtung wenig und noch bei 75° wird ein Wert von 305+70e gemessen. Erst bei 90° ist
keine Koerzitivitit aus der Magnetisierungskurve mehr messbar (Abbildung 40). Das grof3e
Entmagnetisierungsfeld verhindert eine Séttigung, so dass sich die Kurve auch noch im Bereich der
hochsten Feldwerte stark der Symmetralen annéhert.

Die magnetokristalline Anisotropie ist hier nur von untergeordneter Bedeutung. Durch
Rontgendiffraktometrie konnte keine bevorzugte Orientierung, vor allem keine Epitaxie, festgestellt
werden. Es ist bestenfalls von einer schwachen (110)-Drahttextur auf der Facettenflache
auszugehen.

Mit einer Schichtdicke von einigen Nanometern liegen die Dréhte auch auflerhalb des Spinreorien-
tierungsiibergang, bei dem die Magnetisierung mit Reduktion der Schichtdicke aus der Ebene dreht
und schlieflich parallel zur Substratnormalen ist. Dieser GroBeneffekt wurde bei verschiedenen
Materialien beobachtet, z.B. auch bei Eisen auf Cu(100) bei 3-4 Monolagen Bedeckung [Men 97],
[Men 99], [Zil 94].

Ummagnetisierungsprozesse in ideal ferromagnetischen Teilchen, u.a. in unendlich langen
Zylindern, wurden bereits 1957 von Frei et. al untersucht [Fre 57]. Wird ein dufleres Feld entlang
der langen Achse eines Zylinders angelegt, so ist das Koerzitivfeld gleich dem Nukleationsfeld,
wenn die magnetokristalline Anisototropie vernachldssigt werden kann. Das Koerzitivfeld nimmt
dann mit zunehmendem Radius R des Zylinders ab.

A

H_=6,78
M -R? Gleichung 6

Dabei ist A4 die Austauschkonstante und M, das Sattigungsfeld.

Aharoni et al. zeigten, dass die Ummagnetisierung in einem unendlich ausgedehnten ferro-
magnetischen Zylinder in einem Sprung erfolgt, d.h. die Magnetisierungskurven eine rechteckige
Form haben, und beschreiben den radiusabhiingigen Ubergang von sogenannten ,,curling® zum
,buckling [Aha 58].

Die im Rahmen dieser Arbeit praparierten Driahte haben nicht nur extreme Verhéltnisse von Lénge
(~100um) zu Breite (~150nm), sondern auch von Breite zu Dicke (<20nm), weshalb eine
Betrachtung als Zylinder zu erheblichen Fehlern fiihren kann. In eindimensional lateral
strukturierten Filmen, z.B. in Feldern von Nanodrdhten, erwartet man Hysteresekurven mit
ausgezeichneter leichter Richtung und mit groer Remanenz und Koerzitivitit im Zusammenspiel
mit einer starken in-plane Anisotropie [She 94], [Kum 96], [Sug 97]. Es ergeben sich aus diesen
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Aspektverhéltnissen klare Verhéltnisse fiir die Anisotropie. Durch die Formanisotropie wird, wie es
von diinnen Schichten bekannt ist, die Magnetisierung in die Ebene gezwungen. Zusétzlich bewirkt
die Formanisotropie durch das Breite-zu-Linge-Verhéltnis der Dréhte eine Ausrichtung in
Facettierungsrichtung. Somit wird durch die Form der Nanodrdhte eine uniaxiale Anisotropie
induziert. Diese Interpretation entspricht der von Blundell et al, die im Fall einer Drahtstruktur
eine uniaxiale Formanisotropie induziert sehen, deren leichte Richtung entlang des Drahtes und die
schwere Richtung senkrecht dazu liegt. Wenn die Breite des Drahtes soweit reduziert wird, dass sie
vergleichbar mit der Filmdicke wird, so sollte die Séattigungsmagnetisierung fiir die schwere
Richtung in der Filmebene vergleichbar zum Sittigungfeld entlang der Filmnormalen werden
[Blu 93]. Shearwood et al. untersuchten Anordnungen von lithographisch-ionenstrahlgeédtzen Eisen-
drdhten einer Breite von 0,5um, variierendem Drahtabstand von 0,5um bis 16pum und einer Dicke
von 25nm. Sie konnten zeigen, dass das Sattigungfeld in der Ebene senkrecht zu den Drihten im
Bereich von 1kG liegt und damit hoher als fiir einen durchgingigen Film (0,3kG), aber deutlich
niedriger als das Sittigungfeld senkrecht zur Filmebene mit 22kG [She 94] ist.

Als relevanter Ummagnetisierungsprozess wird bei einer Orientierung des dufleren Feldes senkrecht
zu den Dréhten in der Ebene eine kohdrente Rotation gefunden, unterstiitzt von den Beobachtungen
von Oepen et al., die im Eisensystem eine Néel-Wandbreite von 210nm angeben, was ca. der Halfte
der untersuchten Drahtbreite entspricht [Oep 89].

Im Gegensatz zu den vorgenannten Untersuchungen fanden Ressier et al. bei Eisen-Streifen, die
durch epitaktische Abscheidung auf MgO(100) und anschlieBende plastische Deformation des
gesamten Substrat-Schicht-Systems hergestellt wurden (,,atomic saw method®), eine uniaxiale
Anisotropie mit einer leichten Richtung senkrecht zu den Streifen [Res 97]. Die Streifenbreite
variierte hierbei zwischen 50nm und 2um, je nach lokaler Versetzungsdichte. Die Streifen verlaufen
in Fe[110], die Eisenschichtdicke betrigt zwischen 2 und 5nm. Die Autoren nennen elastische
Verspannungsfelder und deren Relaxation an den Gleitebenen als wahrscheinlichste Ursache fiir die
ungewohnliche Magnetisierungseinstellung. In den im Rahmen dieser Arbeit préparierten
Nanodrihten liegt aber keine Grund fiir extreme Spannungszustinde (durch epitaktische
Verspannung, dulerer Krafteinwirkung, hochenergetische Beschichtungsverfahren, 0.4.) vor.

Die weite Offnung der Hysterese zeigt das hartmagnetische Verhalten der Eisendrihte. Das
spontane Schalten mit maximaler Sensitivitdt in Richtung der Facettierung erlaubt nur zwei
Interpretationen. Entweder haben alle Dréahte exakt dasselbe Koerzitivfeld oder aber die Dréhte sind
magnetostatisch gekoppelt, da sie wie ein zusammenhédngender Film alle gleichzeitig schalten,
[Sug 97].

Das Magnetisierungsverhalten der in dieser Arbeit untersuchten Felder von Eisennanodréhten ist
von einer uniaxialen Formanisotropie in Facettierungsrichtung dominiert. Wéhrend bei einer
parallelen Orientierung des magnetischen Feldvektors beziiglich der Liangsachse der Dréhte ein
breite Hysterese mit einer starken Remanenz gemessen wird, ist bei einer senkrechten Einstellung
das Magnetisierungsverhalten von reversibler Drehung gepriagt. Wahrscheinlichliegt eine Kopplung
der Drihte untereinander iiber eine statische Dipol-Kopplung ( ocy~ ; 7 ist die Distanz parallel zur
Drahtachse) vor, da der Abstand der Dridhte deutlich kleiner ist als deren Linge. Das kollektive
Verhalten des simultanen Ummagnetisierens der Drihte bei einheitlichem H. trotz der durch den
Herstellungsprozess des Substrats bedingten Variation der Drahtbreite, legt das nahe.
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4.1.4 Einfluss von Materialmenge und -verteilung am Beispiel Kobalt

Die Menge des deponierten Materials hat bei der Deposition unter einem sehr flachen Winkel
wesentlichen Einfluss auf die Gestalt der abgschiedenen Dréhte. Insbesondere fiir die Umwandlung
der Dréhte in Reihen von separierten Partikeln ist das Materialvolumen der Drdhte im Verhéltnis
zur Kontaktfliche zum Substrat von wesentlicher Bedeutung und entscheidet, ob eine einfache
thermisch induzierte Gestaltumwandlung iiberhaupt moglich ist .

Untersuchungen  zur  Variation  des
Materialvolumens wurden am Beispiel des
ferromagnetisch ordnenden Kobalts durch-
gefiihrt, da dieses aufgrund schwacher
Diffusion auf der Oberfliche die geringste
Neigung zeigt, die Facettenkimme zu
iiberwachsen.
Kobalt wurde sowohl unter flachem Winkel
(mittleren Dicken der Dridhte von 5nm bzw.
20nm), wie auch senkrecht als Einzelschicht
(ca. 5nm) auf das facettierte Substrat bei
. T Raumtemperatur aufgebracht. Die unter
4 gy J 7 F senkrechter Geometrie aufgebrachte Schicht
200n dient als Vergleich, um den Einfluss der
nm . . . . .
EE —  Priaformierung in Nanodrihte auf die
Abbildung 42: SEM-Aufsicht: 5Snm Kobalt Einzelschicht, thermisch induzierte Gestaltumwandlung
senkrecht deponiert. bewerten zu kénnen.

Abbildung 42 zeigt eine SEM-Abbildung einer ca. Snm dicken Einzelschicht. Es sind keine Korner
erkennbar, die Kontrastunterschiede zwischen den unterschiedlichen Facettenseiten sind gering. Die
Leitfahigkeit der entstandenen Schicht ist vergleichsweise schlecht, was sich daran zeigt, dass die
Beschleunigungsspannung bei der Abbildung im SEM auf 1kV reduziert werden musste, um
Aufladeungseffekte in einem vertretbaren Rahmen zu halten. Insgesamt kann von einer
vergleichsweise homogenen, sehr diinnen Bedeckung ausgegangen werden.

Die Untersuchung einer entsprechenden Probe mit dem MFM bestitigt die Bedeckung mit einer
diinnen ferromagnetischen Schicht. Abbildung 43 zeigt Hohen- (a) und Phaseninformation (b). Zur
topologischen Abbildung (a) ist zusétzlich ein Schnitt entlang der weiBlen Linie gegeben. Ein
Vergleich mit der rasterelektronenmikroskopischen Aufnahme (Abbildung 42) zeigt, dass das
Material nicht vollstindig homogen auf den Facetten wichst. Die Schnittdarstellung verdeutlicht,
dass die Deposition zu einer Verbreiterung der Facettenspitze fiihrt und somit eine stirkere
Materialanlagerung in diesem Bereich eine Abrundung der Facettenkdmme zur Folge hat, wihrend
die Téler unverdnderte Facettierungswinkel zeigen. In der Phasendarstellung (b) dominiert ebenfalls
die Topologie der facettierten Oberfliche, jedoch ist die Wechselwirkung der ferromagnetischen
Spitze mit dem Streufeld der Probe erkennbar. Die magnetischen Doménengrenzen der Schicht sind
als ,,wolkige* Struktur der Facettierung iiberlagert. Es ist kein deutlicher Zusammenhang zwischen
dem Verlauf der Domédnengrenzen und der Facettierung erkennbar.
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Abbildung 43: a) MFM-Héhendarstellung mit Schnitt entlang der weiflen Linie und b) Phasensignal einer ca. Snm
Einzelschicht Co auf facettiertem ALOs, Probe nicht magnetisiert.

200nm ____

Abbildung 44: SEM-Aufsicht: ca. 5nm Kobalt, flache
Depositon, Depositionssrichtung von links nach rechts.

—

Eine vergleichbare Schichtdicke Kobalt wurde
durch  Deposition auf eine facettierte
Saphiroberfliche unter flachem Winkel
aufgesputtert (siche Abbildung 44). Die
Deposition erfolgte von der linken Seite aus.
Die dem  Materialstrom  zugewandten
Facettenseiten zeigen einen variierenden
Kontrast von dunkel im Tal nach hell am
Facettenkamm. Der ausgepréigt helle Kontrast
am Facettenkamm ist typisch flir Kanten
Sekundérelektronenabbildungen.  Zusétzlich
erkennt man auf den Schattenseiten mehrere

diinne, sehr helle Linien. Hierbei handelt es

sich um die Nanofacetten. Wie schon in
Kapitel 3.2 erwidhnt, sind die beiden
Facettenseiten nicht dquivalent, d.h. wéhrend
es sich bei der einen Seite um eine (atomar)
glatte (1011)-Fliche handelt, ist die andere

zusammengesetzt aus vielen kleinen Stufen. Diese werden durch das unter flachem Winkel

geputterte Kobalt besonders gut sichtbar.

Obwohl weder mittels SEM noch mittels MFM eine deutliche priferentielle Bedeckung einer
Facettenseite zu beobachteten ist, zeigt sich ein vergleichbares, ferromagnetisches Verhalten, wie
bei den Eisendrdhte. Aus der Aufwachsrate kann die Obergrenze der Bedeckung mit Snm Kobalt

angegeben werden.
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Abbildung 45: MOKE: Magnetisierungverhalten von sehr diinnen Co-Drdhten (ca. Snm) auf
facettiertem ALO;, wie hergestellt; a) senkrecht und b) parallel zur Facettierungsrichtung.

Abbildung 45 zeigt die Daten von MOKE-Messungen an diesen diinnen Co-Drihten im Zustand
direkt nach der Préparation.Die bereits fiir die Eisendridhte diskutierte Anisotropie zwischen dem
Magnetisierungsverhalten senkrecht (a) und parallel (b) zu den Drihten ist deutlich erkennbar.
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Abbildung 46:SEM-Aufsicht von ca. 20nm Co-Dréhten, wie hergestellt, Depositions-
richtung von links nach rechts.

Vergroflert man die nominell deponierte Schichtdicke auf 20nm, so @ndert sich die beobachtete
Morphologie (Abbildung 46). Es sind Korner sichtbar, deren Position mit den Facettenkdmmen
identifiziert werden kann. Die dem Materialstrom zugewandte Seite zeigt einen hellen, die
abgeschattete einen dunklen Kontrast. Die Korner auf den Facettenkdmmen sind, wie im Fall des
Eisens, in Depositionsrichtung gestreckt mit vergleichbaren Aspektverhiltnissen.
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Durch die Steigerung der Schichtdicke ldsst sich die bevorzugte Bedeckung einer Facettenseite nun
auch mittels AFM nachweisen (Abbildung 47). Abbildung 47b zeigt einen Schnitt, der in der Mitte
von Bild Abbildung 47a erstellt wurde. Am Ful} einiger Facetten ist in Bereichen das nahezu
unbedeckte Substrat erkennbar. Dies wird durch einen einige Nanometer grolen Bereich konstanter

Z-range: 63.2 nm

Y-range: 4 [urn
0

o
H-range: 4 [pm]

Abbildung 47: a) AFM-Hdéheninformation von ca. 20nm Co-Drdhten wie hergestellt und b) zugehérige Schnitt
darstellung. Die blaue Linien markieren den Facettenseitenverlauf.

Steigung deutlich. Eine Extrapolation dieser Steigung in Richtung der Facettenspitze (blaue Linien)
gibt einen sinnvollen Anhaltspunkt fiir den Verlauf der Grenzfliche zwischen Substrat und
Kobaltschicht. Somit wird auch die Verteilung des Kobalts nach der Depositon auf der Facettenseite
deutlich. Durch die Abschattung wird der grofite Teil des Materials im Bereich der Spitzen
deponiert, die Schichtdicke reduziert sich in Richtung der Téler bis hin zu den vereinzelt
auftretenden Extremfillen, in denen am Ful} der Facette nahezu keine Bedeckung vorhanden ist. Die
vorhandene Abrundung der anderen Facettenseite im Bereich der Spitze deutet auf eine geringes

Uberwachsen der Spitzen bzw. eine leichte Bedeckung der abgeschatteten Facettenseiten im Bereich
der Spitzen hin.
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Abbildung 48: MOKE: Magnetisierungverhalten von ca. 20nm dicken Co-Drdhten, wie
hergestellt. a) senkrecht und b) parallel zu Facettierungsrichtung.
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Durch die groBere Schichtdicke vergroBert sich der Querschnitt der Driahte und ein Auswirkung auf
die ferromagnetischen Figenschaften sind denkbar. Es wird ein Verbreiterung der Hysterese in
Feldrichtung parallel zu den Dréihten beobachtet (vergleiche Abbildung 45b und Abbildung 48b).
Das Koerzitivfeld verdoppelt sich anndhernd. Das magnetisch anisotrope Verhalten, bedingt durch
die eindimensionale Form, ist auch bei den dickeren Dridhten offensichtlich. Dabei ist zu
beriicksichtigen, dass die Drahtdicke im Vergleich zur Breite sehr gering ist und daher auch nicht
durch eine zylindrische Form im Sinne von Gleichung 6 (siehe Seite 44) beschrieben werden kann.
Ein magnetisch gekoppeltes Verhalten ist auch bei den Kobaltdrahtfeldern durch sehr scharfe
Ubergiinge bei He direkt zur Sittigungsmagnetisierung, sowie M/Ms=1 nahegelegt.

Zusammenfassend kann gesagt werden, dass es gelungen ist die periodisch geordneten Facetten des
Substrats zu nutzen, um mittels flacher Deposition die Periodizitit in Felder von Nanodrdhten aus
Eisen und Kobalt mit Drahtbreiten im Bereich der Facettenseitenbreite (~160nm) zu iibertragen.
In-situ Leitwertmessungen wéhrend der Eisendeposition legen eine geringe Bedeckung der
Schattenseite der Facetten nahe und zeigen Perkolation fiir die Drahtseite bei einer nominellen
Schichtdicke von d>4,5+1,5nm. Das Magnetisierungsverhalten der Felder ist geprdgt von uniaxialer
Formanisotropie und lasst ein magnetostatische Kopplung der Dréhte vermuten.
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4.2 Gestaltumwandlung durch Temperaturbehandlung

Im Folgenden werden die Untersuchungen zur Gestaltumwandlung der metallischen Dréhte
beschrieben, durch die die Nanodrdhte schlieBlich in Reihen von separierten, magnetischen
Partikeln  iiberfiihrt werden konnen. Wihrend der Temperaturbereich der Umwandlung mit in-situ
Widerstandsmessungen sichtbar gemacht werden konnte, eignet sich insbesondere die
Rasterelektronenmikroskopie und die Rasterkraftmikroskopie zur Charakterisierung der
Verdanderung der  Oberflichenmorphologie  sowie  der  Clustererzeugung aus den
zusammenhédngenden Dréhten. Zudem sollte die in den Magnetisierungsmessungen auftretende
starke Anisotropie bei einer Bildung separierter runder Korner verschwinden.

4.2.1 Stadien der Gestaltumwandlung am Beispiel der Eisennanodrahte

Nach der Deposition erfolgte in-situ, d.h. ohne Brechen des Vakuums (Restgasdruck:
3-1077- 5-10°mbar) und Veridnderungen an der Kontaktierung, eine Temperbehandlung der Proben
(mit einer konstanten Heizrate von 3K/min).

Beide Messrichtungen zeigen eine

0,04 vergleichbare Entwicklung im
YAMMMAY = Leitwert waagerecht Leitwert mit steigender Temperatur

§ LonmBRRsreRnt (Abbildung  49). Im  niedrigen
Temperaturbereich unterhalb von ca.
205°C bleibt der Leitwert weitgehend
unverdndert. Es schlieBt sich ein
Bereich zwischen 205°C und 348°C
an, in dem der Leitwert um einen
Faktor 2,5-3,5 steigt. In diesem
Bereich reduziert das Ausheilen von
Defekten die Streuung der Leitungs-
elektronen. Bis 450°C bleibt der
R — Leitwert ~ konstant ~ durch  die
50 100 150 200 250 300 350 400 450 500 550 600 gegensitzlichen Einfliisse der beiden

Leitwert [S]

wbild . Temperatur [oC]d " Prozesse der Verbesserung  der
Abbildung 49: Leitwertinderung von ~I10nm dicken Eisen- Leitune durch Defektreduktion und
Nanodrdhten wihrend der Temperung bis 550°C auf facettiertem d f’ hten St & b

ALO;. er crnonten Streuung an thermiscnen

Phononen. Erst bei 540°C bricht der

Leitwert in beiden Messrichtungen ein.
Wihrend senkrecht zur Facettierungsrichtung bei 550°C sehr schnell keine Leitfdhigkeit mehr
messbar ist, verbleibt bei der Messrichtung entlang der Dréhte in Facettierungsrichtung (rote Punkte
Abbildung 49) eine Leitfdhigkeit und eine weitere, geringe Temperatursteigerung auf 560°C ist zur
vollstindigen Unterbrechung des Transports notwendig.
Durch die temperaturabhidngige Leitwertmessung ldsst sich der fiir die Gestaltumwandlung
relevante Temperaturbereich also auf einen Bereich von 450°C bis iiber 560°C festlegen. Dabei ist
zu erwarten, dass im Bereich niedriger Temperaturen erste Verdnderungen in der Mikrostruktur der
Dréhte sichtbar werden, die moglicherweise Riickschliisse auf den Zerfallsmechanismus zulassen,
bevor schlieflich ab 550°-560°C ein Zerfall der Drihte stattfindet. Die Temperaturbehandlung von
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Eisen-Nanodridhten nur wenig iiber der Temperatur, flir die die Unterbrechung des Stromtransportes
festgestellt wurde, sollte zu einer schnellen Umformung fithren, da sich Temperatursteigerungen
iiber das Arrheniusgesetz exponentiell auf die Diffusion auswirken.

|
200nm
HEiIIIEEIEENNEEE®EI

Abbildung 50: SEM-Analysen: Vergleich von ~10nm dicken Fe-Drahten a) mcht getempert und b) von noch
zusammenhdngenden Fe-Drdhten nach Temperung fiir 1h bei 400°C. Die hellere, rechte Seite ist mit Eisen belegt.

Um die Friihstadien des Zerfalls der Drihte beobachten zu kénnen, wurden oberflichensensitive
Untersuchungen zunéchst an Proben durchgefiihrt, die deutlich unter der in den Leitwertmessungen
ermittelten Zerfallstemperatur getempert wurden.

Eine Temperung fiir 1h bei 400°C bei einem Restgasdruck von 1,9-10"mbar fiihrt zu einer
deutlichen Aufrauung der Eisenoberfliche. Die SEM Untersuchungen zeigen aber keine Unter-
brechungen der Drihte. Der Vergleich der Darstellungen in Abbildung 50 zeigt, dass es durch die
Temperung zu einer deutlichen Aufrauung der Eisenoberfliche gegeniiber dem Zustand nach der
Herstellung gekommen ist. Daneben finden sich aber keine Anzeichen fiir eine Verdnderung der
lateralen Form der Drdhte, z.B. im Sinne von regelmidBigen oder auch unregelmafigen
Modulationen der Drahtbreite oder FEinschniirungen im Bereich von Fehlern der
Oberflachenfacettierung des Substrats.

Ko 0.500 pmfdiv
2 75.000 nm/Sdiv

®Ko 00500 pmAdiv
z 30.000 °%/div

0.5 1.0 1.5 Hm 0.5 1.0 1.5

Abbildung 51: a) MEM-Héhen- und b) Phasensignal von ~10nm dicken Eisendrdhten nach 1h bei 400°C. Der
Vergleich zeigt den Phasenkontrast nur auf der rechten Facettenseite, z-Skala: 75nm bzw. 30°.
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MFM-Untersuchungen an diesen bei
400°C getemperten Drihten zeigen ebenso
wie nicht getemperte Drihte, dass nur von
einer der Facettenseiten ein magnetisches
Signal beobachtet wird. Die Dréhte
wurden unmittelbar vor der Untersuchung
mit dem MFM in einem Magnetfeld in der
Filmebene aufmagnetisiert, dabei zeigen
Versuche mit  Magnetfeldrichtungen
senkrecht und parallel zur Facettierungs-
richtung keine wesentlichen Unterschiede
im magnetischen Phasenkontrast.
Abbildung 51 zeigt die simultan erzeugten
Hohen- und  Phasenkontrastbilder. Im
Hohenkontrast (Abbildung 51a) ist die
regelmaBig, gleichseitige Facettierung gut
nachvollziehbar. Es fillt auf, dass sich im _
Phasenkontrastbild (Abbildung 51b) breite 0.5 1.0 1.5 fm
Streifen niedriger Intensitit mit Doppel- Abbildung 52: MFM-Hdéhensignal (Steigungskontrast)(oben)
streifen aus hoher und niedriger Intensitdt wnd Phasensignal (unten) von ~10nm dicken Eisendrdihten nach
abwechseln. Der Kontrastwechsel der 14 bei 400°C, ortsrichtiger Zusammenschnitt, z-Skala: 75nm
Doppelstreifen ~ kommt  durch  die 02w 15

komplexe Wechselwirkung der mag-

netischen Spitze mit dem Streufeld der ferromagnetischen Streifen zustande. Die Interpretation der
Kontrastwechsel ist nicht trivial, da sowohl der Gradient V H als auch der quadratische Gradient
V’H und das Streufeld H selbst in die Phasenverschiebung eingehen (vgl. Kapitel 2.4
Rasterkraftmikroskopie).

Um die Lage der Doppelstreifen beziiglich der Facetten besser einordnen zu konnen, ist in
Abbildung 52 ein ortsrichtiger Zusammenschnitt von Phasenbild und einer Hohendarstellung zu
sehen. Dabei wurde, um einen groen Kontrast zwischen den unterschiedlichen Facettenseiten der
Hoéhendarstellung zu erreichen, eine Darstellung mit einer imagindren Lichtquelle von rechts
gewdhlt. Folglich sind die der Quelle zugewandten, linken Seiten hell, die abgewandten, rechten
dunkel, es entsteht also ein Steigungskontrast. Der Zusammenschnitt zeigt, dass die Doppelstreifen
im Phasenbild auf der linken (hellen) Facettenseite lokalisiert sind.

Fiir die Untersuchungen mit einer magnetischen
Spitze ist die Wechselwirkung des Streufeldes
der Proben mit dem magnetischen Moment der
Spitze entscheidend. Das Problem eines
dquidistanten  Drahtfeldes mit  konstanter
Periode, das dem Problem der Drihte auf
Facetten sehr nahe kommt, wurde von van Roy
et al. untersucht [Roy 93]. Die Stirke des
Streufeldes eines Drahts ist vom Verhiltnis von
lateraler Ausdehnung und Drahtdicke bestimmt.
Daher bendtigt man bei typischen Schichtdicken
der Diinnschichttechnologie von 10-100nm auch
Abbildung 53: z-Komponente des magnetischen Feldes Sj[ruk,turbrelten im Bereich . %IOOnm, um  ein
einer periodischen Drahtanordnung mit der Periode p hinreichendes Entmagnetisierungsfeld Zu
und der Drahtbreite p/2 im Abstand von 40nm. erreichen.

Drahtdicke: 50nm (aus [Roy 92]). Bei einer Drahtdicke von 50nm konnten van Roy

T
. g
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et al. ein Maximum im Entmagnetisierungsfeld von (nur) 8% der Magnetisierung des Drahtes im
Abstand von 40nm bei einer optimalen Periode der Drdhte von 400nm erreichen. Die optimale
Periode skaliert mit der Drahtdicke (Abbildung 53). Diese Untersuchungen machen einerseits
deutlich, dass ein geringer Abstand zur Probe wichtig ist, um eine hohe Signalstirke zu erhalten,
andererseits durch Wahl der optimalen Periodizitét eine Maximierung des Streufeldes in einer festen
Hohe tiber der Probe zu erreichen ist [Roy 92].

Insgesamt ist festzuhalten, dass der magnetische Phasenkontrast der MFM-Analysen nach einer
Auslagerung bei 400°C die Periodizitit der Drahtanordnung nach der Herstellung zeigt. Es gibt
weder topologisch noch magnetisch Anzeichen fiir einen Zerfall der Drihte in Partikel.

Abbildung 54: SEM-Analyse: Ca. 10nm dicke Eisendrdihte nach einer Temper-
behandlung fiir 2h bei 500°C.

Eine Steigerung der Temperungstemperatur auf 500°C zeigt im SEM-Bild eine Vielzahl sehr
kleiner, runder Partikel auf einer sehr rauen, moglicherweise nicht zusammenhdngenden
Eisenschicht (Abbildung 54). Der maximal gefundene Partikeldurchmesser betrdgt 60nm, die
Vielzahl der Partikel ist jedoch kleiner als 25nm. Auch auf der abgeschatteten Seite sind (noch
deutliche kleinere) Partikel erkennbar.
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Abbildung 55: SEM-Analyse: Ca. 10nm dicke Eisendrihte nach einer Temper-
behandlung fiir2h bei 600°C.

Wird die Auslagerungstemperatur weiter auf 600°C erhoht, so wachsen grof3e Partikel auf Kosten
kleiner (Ostwald-Reifung) und es bildet sich eine perlenkettenartige Aufreihung von Partikeln
entlang der Facettenkdmme aus (Abbildung 55). Es ist eine klare Korrelation von Facettenbreite und
PartikelgroBBe erkennbar, in dem Sinne, dass breitere Drihte zu groBeren, aber auch weiter
separierten Partikeln fitlhren. Wahrend kleinere Partikel bis zum Durchmesser der urspriinglichen
Drahtbreite weitgehend in der Substratebene rund sind, bildet sich bei groBeren Partikeln eine
elliptische VegroBerung in Richtung der Facetten aus (gro3e Halbachse bis zu 350nm). Das Eisen
ist offensichtlich nicht vollstandig zu Partikeln agglomeriert, denn auf der Facettenseite, die der
Quelle zugewandet ist, ist ein von der abgewandten Seite unterschiedlicher Kontrast erkennbar. Die
Restschicht ist nicht zusammenhidngend und durch viele Spalte unterbrochen. Auf der
abgeschatteten Seite findet sich eine grofe Anzahl sehr kleiner Partikel mit einer mittleren
Separationsdistanz von 26+5nm. Der Durchmesser dieser runden Partikel kann mit kleiner (bis
deutlich kleiner) als 10nm abgeschétzt werden.

In Ubereinstimmung mit den Leitfihigkeitsmessungen erweisen sich die bei 600°C ausgelagerten
Drahtstrukturen anhand der SEM-Untersuchungen als in lokal sogar dquidistante Partikel zersetzt,
wihrend bei 400°C und 500°C steigende Rauigkeit als Friihstadium der Gestaltumwandlung
erkennbar waren.
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4.2.2 Lokales und globales Magnetisierungsverhalten von linear
angeordneten Eisenpartikeln

Magnetisierung parallel zur Facettierungsrichtung

Abbildung 56 zeigt Hohen- und Phaseninformation der MFM-Analyse einer bei 600°C getemperten
Probe (vgl. Abbildung 55), die zuvor mittels eines 2T-Magneten in Facettierungsrichtung
aufmagnetisiert wurde. Gut zu erkennen ist der Kontrastwechsel in Richtung der Facetten im
Phasenbild (b) bei jedem (groBeren) Eisenpartikel. Diese Streufeldabbildung zeigt eindeutig, dass
die Teilchen parallel zur Facettierungsrichtung remanent magnetisiert sind. Durch Drehen der
Abtastrichtung wurde verifiziert, dass es sich hier nicht um ein Abbildungsartefakt handelt und die
Richtung, in der der Kontrast wechselt, dabei parallel zu den Facetten bleibt. Dieser
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Abbildung 56: a) MEM-Hohen- und b) Phasensignal von ca. 10nm dicken Eisendrdhten
ausgelagert bei 600°C, in Facettierungsrichtung mit einem 2T-Magneten magnetisiert.

Kontrastwechsel ist bei allen Partikeln gleich orientiert, d.h. ein heller Kontrast ist in Abbildung 56
im oberen, ein dunkler im unteren Teil des jeweiligen Partikels erkennbar. Oftmals ist der Abstand
zwischen zwei Partikeln auf benachbarten Facetten durchaus vergleichbar zu der Distanz
benachbarter Partikel auf einer Facette. Die Reste der Eisen-Drihte auf der besputterten
Facettenseite sind mdglicherweise fiir eine Vermittlung einer bevorzugten Ausrichtung der
Magnetisierung der Partikel in Facettierungsrichtung verantwortlich.

Abbildung 57 zeigt dieselbe Probe wie Abbildung 56, jedoch nicht direkt nach dem Aufmagne-
tisieren, sondern nach 24 Stunden. Das Phasenbild zeigt nun insgesamt einen schwicheren Kontrast.
Einige Partikel zeigen einen Kontrastgradienten senkrecht zur Facettierungsrichtung, d.h. die
Magnetisierung der Eisenpartikel relaxiert langsam in einen Zustand, bei dem eine Magnetisierung
senkrecht zur Facettierungsrichtung erreicht wird. Dies tritt bevorzugt bei elliptisch in diese
Richtung verformten Partikeln auf, weshalb die Ursache in diesem System in der Formanisotropie
und nicht in der magnetokristallinen Anisotropie zu sehen ist.
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Abbildung 57: a) MFM-Héhen- und b) Phasensignal von ca. 10nm dicken Eisendrdhten
ausgelagert bei 600°C, in Facettierungsrichtung mit einem 2T-Magneten magnetisiert,
remanenter Zustand nach 24h.

Magnetisierung parallel zur Substratnormalen

Durch Anlegen eines vertikalen Magnetfeldes (parallel zur Substratnormalen) kann ein anderer
remanenter Zustand beobachtet werden. In der Phasenkontrastdarstellung (Abbildung 58b) zeigen

0 4.00 pm 0O 4.00 pm
Data type Height Data type Phase
Z range 100.0 nm Z range jo.00 °

Abbildung 58: a) MFM-Hohen- und b) Phasensignal von ca. 10nm dicken Eisendrdhten
ausgelagert bei 600°C, parallel zu Substratnormalen mit einem 2T-Magneten magnetisiert.

die Eisenpartikel eine typische Ringstruktur, d.h. wihrend am Rand des Partikels eine attraktive
Wechselwirkung mit der ferromagnetischen Spitze festzustellen ist, zeigt sich im Zentrum eine
abstoende Wechselwirkung.

Zum detaillierten Vergleich von Form und magnetischem Signal eines einzelnen Teilchens ist in
Abbildung 59 jeweils der in Abbildung 58 eingerahmte Bereich vergroBert gezeigt. In der
Flachendarstellung dieser Daten des einzelnen Eisenpartikels (Abbildung 60) wird besonders
deutlich, dass sich das Eisenpartikel magnetisch in einer verdnderten Form darstellt. Wahrend die



58

4 Transfer der Periodizitit in Felder von Nanodridhten

Y-ranoe: 0,47 [pm]

Z-range: 1353 nm Z-range: Y76 Degy

£ (]
= IS
by a) =+ b) ~r
£
[
[}
-
(] =t
- 5 =
o =]
=
o
w
12 o
o 2
o 1 ; 1
2479 2479 2480 254 431 708
H-range: 0.454 [pm] H-range: 454 nm

Abbildung 59: a) MFM-Hohen- und b) Phasensignal des in Abbildung 58 markierten
Fe- Partikels.

Gestalt des Teilchens rund ist, ergibt die Darstellung des magnetischen Signals eine Kombination
aus einem Kegel im Zentrum des Teilchens und einem Ring umgekehrten Vorzeichens um diesen
Kegel. Dieser Verlauf zeigt eine vertikale Magnetisierungsausrichtung im Teilchen an, wobei der
Verlauf entweder parallel oder aber antiparallel zur Magnetisierungsrichtung der Spitze ist. (Die
Hohenskala in Abbildung 60b wurde zur besseren Vergleichbarkeit mit Abbildung 60a umgekehrt
dargestellt.)

Phase / Grad

200

YR:
Rlchtung ,

Abbildung 60: Fldchendarstellung von a) Hohen- und b) Phaseninformation des Fe-Partikels aus
Abbildung 59.
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bei 500°C iiber den gesamten Fe-Drdhte nach Tempern fiir 4h bei 500°C.

Winkelbereich eine weitgehend

isotrope ferromagnetische Antwort vor. Die Morphologie des Substrats und die einseitig
beschichteten Facetten haben keinen Einfluss mehr auf das magnetische Verhalten der Probe.
Offensichtlich liegen die ferromagnetischen Bereiche in einer, auf die Facettenseite bezogen, runden
Form vor, durch die keine Richtung in dieser Ebene durch Formanisotropie bevorzugt wird.
Besonders deutlich machen dies die Abbildungen 62 und 63, in denen die Koerzitivfeldstiarke und
das Verhédltnis M/M; fiir die wie hergestellte und die ausgelagerte Probe gegen den Winkel
zwischen duflerem Feld und Facettierungsrichtung aufgetragen ist. Beide Groflen sinken mit der
Auslagerung und die Winkelabhingigkeit wird geringer.

Es ist bekannt, dass das Koerzitivfeld von aufgedampften Eisenfilmen durch Oxidation steigt
[Tak 83]. Da die Temperung der Schichten bei einem Restgasdruck besser 1,910 "mbar erfolgte und
das Koerzitivfeld (wie in Abbildung 62 dargestellt) durch die Temperung sinkt, ist von einer
Oxidation mafigeblicher Volumenanteile des Eisens nicht auszugehen. Neben der strukturellen
Entkopplung der Eisenpartikel bei der Desintegration der Drihte kann eine geringfligige
Oberflachenoxidation zusétzlich zur magnetischen Entkopplung der Eisenpartikel fithren[Bia 02].
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Tatsdchlich konnten Mentz et al. bei Bedeckungen in der Ndhe der Perkolationsschwelle zeigen,
dass eine langreichweitige ferromagnetische Ordnung mit Verbreiterung der Hysterese und somit
Zunahme des Koerzitivfeldes erst bei Zusammenwachsen von ferromagnetischen Eiseninseln (aus
zwel Atomlagen) zu beobachten ist [Men 99]. Sugawara et al. zeigten, dass lineare Anordnungen
von polykristallinen Eiseninseln der Grofe von 5,1£2,8nm bis 6,74+2,3nm, einer Hohe von 0,6nm
bis 1,0nm und einer Separierung von 9nm bei Raumtemperatur vermittelt durch die magneto-
statische Dipolkopplung zwischen den Inseln ferromagnetisch ordnen. Dabei finden sie eine leichte
Richtung bei MOKE-Experimenten entlang der Inselketten und eine magnetisch schwere Richtung
senkrecht zu diesen [Sug 97a].

Die Interpretation der SEM-Untersuchungen an den 4h bei 500°C getemperten Drihten, ndmlich
dass diese in viele kleine Korner zerfallen sind, wird also durch die winkelabhingigen Messungen
zur Gesamtmagnetisierung bestitigt. Auf einer Facettenseitenbreite liegen mehrere Partikel neben-
einander vor und deren GroBe kann aus den SEM-Bildern auf <50nm abgeschdtzt werden.
Wahrscheinlich liegt aber eine nicht verschwindende Anzahl von Partikeln in einer Grofe vor, die
jenseits des superparamagnetischen Limits bei Raumtemperatur ist. 5-8nm werden im Bereich der
Diinnschichttechnologie in der Literatur als mittlere magnetische Bereichsgro3e genannt, unterhalb
der keine feste Magnetisierungseinstellung mehr erfolgen kann und das Moment thermisch aktiviert
fluktuiert [Sug 97a]. Dies schlieft aber nicht aus, dass sehr diinne, noch zusammenhéingende
Bereiche einen Einfluss auf die Magnetisierungskurven haben. So wiirde eine Unterschreitung der
kritischen Filmdicke fiir den Spinreorientierungsiibergang zu einer Magnetisierung parallel zur
Substrat- bzw. Facettenseitennormalen in diesen Bereichen fithren, wenn dort eine vom Rest
unabhingige Ausrichtung moglich ist. Mentz et. al [Men 99] und Meyer [Mey 03] konnten zeigen,
dass eine Spinreorientierung im System von wenigen Monolagen Eisen auf Cu(100) zu finden ist.
Die Filmdicke, bei der ein Spinreorientierungsiibergang im System Eisen auf Cu(100) erfolgt, steigt
mit zunehmender Auslagerungstemperatur an. So zeigen bei 100K hergestellte Eisen-Filme einen
Anstieg der Ubergangsdicke von 3,8ML auf 6-6,5ML bei Temperungen bis zu 420K [Men 97]. Ob
tatséchlich ein Spinreorientierungsiibergang die Hysterese beeinflusst, kann nicht abschlieend
beantwortet werden. Es liegen jedoch sicher Bereiche sehr unterschiedlicher Eisendicke durch
Abschattung, aber auch den Eintrag geringer Mengen Eisens auf die abgeschattete Seite von nahezu
thermalisierten und somit ungerichteten Atomen vor. Somit ist ein entsprechender Einfluss aus
diinnen Schichtbereichen durchaus moglich. Als wahrscheinlicher ist aber anzusehen, dass eine
verbleibende magnetokristalline Anisotropie in der Substratebene vorliegt.
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Aus den Ergebnissen der vorliegenden Untersuchungen ldsst sich folgern, dass die Reduktion im
Signal (proportional zur Gesamtmagnetisierung) und das reduzierte Koerzitivfeld bei der
Temperung bei 500°C auf erste Unterbrechungen in den Eisendrdhten, die die langreichweitige
ferromagnetische Ordnung in benachbarten Drahtbereichen behindern, zurlickzufiihren ist.
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Abbildung 64: Magnetisierungsverhalten mittels MOKE' fiir ca. 10nm dicke

direction ofextemal
megretic field

0.6 . —— ———— -006
<1000 -750 -500 250 O 2% 500 750 1000

-004

direction of external
magretic field

21000 750 -0 250 0

H [Oe]

Fe-Drihte nach Tempern fiir 2h bei 600°C.
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Eine lokale magnetostatische
Dipolkopplung benachbarter
Partikel kann nicht vollstindig
ausgeschlossen werden, sicher
ist aber, dass die Anordnung der
Partikel in Form der vormaligen

Drihte, d.h. die extremen
Aspektunterschiede ~ zwischen
Breite und Lange der

Anordnung, keinen Einfluss auf
das  Magnetisierungsverhalten
hat.Nach einem weiteren
Temperschritt fiir 2h bei 600°C
bei sonst gleichen Bedingungen
dndert sich das Magnetisierungs-
verhalten erneut (siehe
Abbildung 64). War nach der
Temperung bei 500°C das zur
Verfiigung stehende maximale
duBere Feld von 8500e noch
ausreichend, um eine Sattigung
herbeizufiihren, so zeigt die
Probe nach der weiteren Wérme-
behandlung deutlich  hohere
Sattigungsfelder. Zwar folgt die
Magnetisierung dem dulleren
Feld, aber ein Einmiinden in
eine  Sittigungsmagnetisierung
ist bei keiner Winkelanordnung
zwischen &duflerem Feld und
Facettierungsrichtung zu er-
kennen.

Daher werden in einem Feld bis
8500e  keine  vollstandigen
Hysteresen durchfahren (siche
zB. [Sor 03]) und eine
quantitative Auswertung wird
damit erschwert.

Die Kurven zeigen nur eine kleine Offnung, wobei sowohl Koerzitivfeld als auch
Remanenzmagnetisierung klein sind. Eine Vergroferung des Winkels zwischen duflerem Feld und
Facettierungsrichtung hat bis zum Winkel von 90°, bei dem der Verlauf der vormaligen Dréihte
gerade senkrecht zum dufleren Feld ist, einen Anstieg der Steigung der Magnetisierungsverlaufe zur
Folge. Dies kann dahingehend interpretiert werden, dass die Offnung der gesamten Hysteresekurve
im parallelen Fall am groften ist und bei Anndherung an 90° kleiner wird.

Elmers et al. konnten durch Experimente (u.a. bei 300K) mit variierendem Bedeckungsgrad 6 von
Eisen auf Wo(110) zeigen, dass die ferromagnetische Ordnungseinstellung trotz méglicher Dipol-
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Kopplung nur um 6=0,02 vor dem Zusammenwachsen der Eiseninseln bei 6=0,6 erfolgt [Elm 94].
Fiir die Interpretation der vorliegenden Ergebnisse heifit das, dass schon eine sehr geringe
Separation von Eisenpartikeln durch den Temperprozess zu einem Verschwinden der
ferromagnetischen Ordnung fiihrt. Somit kann der Einbruch in der Signalstirke der MOKE-
Untersuchungen schon nach dem Tempern bei 500°C durch den Zerfall des iiberwiegenden
Materialanteils in kleine, (magnetisch) isolierte Eisenpartikel erklidrt werden. Dabei kann sowohl
eine rdumliche Distanz als auch eine geringe Oberflachenoxidation zur Separation beitragen.

Eine Zusammenfassung der Ergebnisse dieses Kapitels ergibt, dass sich separierte Partikel,
abhingig von ihrer Gestalt durch ein dufleres Feld in dessen Richtung magnetisieren lassen. Dies
konnte sowohl in der Substratebene, wie auch senkrecht dazu nachgewiesen werden. Elliptische
Partikel zeigen eine Relaxationen der Magnetisierung in Richtungen der langen Halbachse. Eine
winkelabhingige Betrachtung der Gesamtmagnetisierung bestitigt einen Zerfall der Drdhte in
weitgehend separierte Partikel bei einer Temperung ab 500°C.

4.2.3 Einfluss von Materialmenge und -verteilung am Beispiel Kobalt

Am Beispiel Kobalt wurde untersucht, ob eine diinne Einzelschicht unter vergleichbaren
Bedingungen, unter denen eine Gestaltumwandlung von Drdhten zu separierten Partikeln auftritt,
eine Gestaltdnderung erfidhrt. Ebenso wurde der Einfluss der unterschiedlichen Drahtdicke von
~5nm und ~20nm auf die Gestaltdnderung und die resultierende Partikelanordnung untersucht.

Abbildung 65 zeigt MFM-Analysen der ca. Snm dicken Kobalt-Einzelschicht nach Auslagerung fiir
zwei Stunden bei 550°C. Wéhrend die Topologie (a) durch das Tempern weitgehend unverdndert
bleibt, ist der Kontrast beziiglich der Doménen gegeniiber dem Zustand nach der Herstellung leicht
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Abbildung 65: a) MEM-Hohen- und b) Phasensignal einer ca. 5nm Einzelschicht Kobalt auf facettiertem AbO;
nach 2h Tempern bei 550°C; Probe nicht magnetisiert.
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vergrofert (b). Die mittlere GroBe der magnetischen Doménen reduziert sich auf ca. 250-450nm in
Facettierungsrichtung. Es sind aber durchaus auch wesentlich kleinere, aber auch bis zu 800nm
grofle Magnetisierungsbereiche erkennbar. Die geringen Verdnderungen, sowohl im Hohen-, wie
auch im magnetisch sensitiven Phasensignal zeigen, dass die diinne Kobaltschicht keine wesentliche
Gestaltdnderung erfahrt. Ein Zerfall in Streifen oder separierte Partikel findet nicht statt. Dennoch
ist es moglich, dass die starke Kriimmung an den Extrempunkten der Facettenkdmme und -tiler zu
vermehrter Defektanlagerung (z.B. Korngrenzen) in diesen Bereichen der Kobaltschicht gefiihrt hat,
wie sie bei Schichtpaketen oberhalb der Facettenkimme beobachtet werden (siehe Kapitel 5.1.5).
Diese vergleichsweise geringen mikrostrukturellen Verdnderungen haben nur geringen Einfluss auf
die Streufeldverteilung {iber der Probe und damit auf das detektierbare Phasensignal.

Wihrend die ca. Snm dicken Kobaltdrihte mittels SEM- und AFM nur sehr schwer abzubilden
waren, zeigt die MFM-Analyse nach zweistiindigem Tempern, dass Kobalt priaferenziell auf einer
der beiden Facettenseiten abgeschieden wurde. Durch die Auslagerung haben sich weitgehend
runde Partikel eines mittleren Durchmessers von 235nm gebildet (Abbildung 66a und Histogramm

Zrange 32.6 Deg

Y-range: 4000 nm
2000
.

Y-range: 4 [pm]

-2000

o -2000 0 2000
H-range: 4 [pm] H-range: 4000 nm

Abbildung 66: a) MFM-Héhen- und b) Phasensignal von ca. Snm Co-Drihten, 2h bei 550°C getempert auf facettiertem
ALOs; Probe nicht magnetisiert.

mittlere Flache: ] Abbildung 67), die in der Regel separiert sind,
Asa92z3510mm 1 typische Hohen der Partikel iiber der Facettenseite

o Daonmesser: | betragen 40-70nm. Der Vergleich mit den
unwesentlichen Verdnderungen der Einzelschicht

vergleichbarer Dicke (vgl. Abbildung 65) durch die
Temperaturbehandlung  zeigt, dass die Pri-
formierung in Drihte (und damit die Reduzierung
der Dimension) wesentlich fiir die Umformung in
Partikel und damit fiir die Stabilitit der
Ausgangsstruktur  ist.  Die  Partikel liegen
vollstindig in Reihen angeordnet vor, da sie nur
auf einer der beiden Facettenseiten liegen.

Abbildung 67 Grofsenverieilung der mitleren Dementsprechend ist ihre mittlere Separation
Flichen und resultierender Durchmesser eines . . .
Co- Partikels aus Abbildung 66a). senkrecht zur Facettierungsrichtung durch die
Breite der anderen Facettenseite und die Partikel-
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grofle bestimmt. Die Variation der Facettenbreite und die Breite der Verteilung des Partikel
durchmessers ergeben einen typischen Abstand der Partikel in dieser Richtung von 160-235nm. In
Facettierungsrichtung hingegen ist die Separation allein durch den Zerfalls- und den Vergroberungs-
prozess bestimmt. Es ist ein deutlicher Zusammenhang zwischen der Separation und der Partike}
grofe erkennbar. Wihrend beispielsweise auf der in Abbildung 66 mit einem magentafarbenen Pfeil
gekennzeichneten Facette die anndhernd gleich groflen Partikel (d~260nm) nur wenige Nanometer
(bis zu 30nm) in Facettierungsrichtung getrennt sind, entstehen in direkter Nachbarschaft zu sehr
grolen Partikeln (d~420nm), z.B. in der darunter liegenden Reihe, Distanzen zum nichsten
Kobaltpartikel, die mit ~430nm im Bereich des Durchmessers dieser Partikel liegen.

Hieraus wird deutlich, dass nach dem Zerfall der Dréhte in separierte Partikel mit kleiner
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Abbildung 68: a) MFM-Hohendarstellung mit b) mehrfacher Schnittdarstellung , von ausgewdhliten Co-Partikeln aus
ca. Snm Co-Drdihten nach 2h bei 550°C; Probe nicht magnetisiert.

interpartikuldrer Distanz eine Vergroberung im Sinne einer Ostwaldreifung stattfindet, d.h. grofie
Partikel wachsen auf Kosten kleinerer. Die Unterschiede im chemischen Potential durch die
verschiedenen Kriimmungsradien bewirken einen Diffusionsstrom in Richtung des groferen
Partikels. Als Folge davon befindet sich in der Umgebung von grofen Partikeln ein Hof, da diese
durch das Material der umliegenden kleineren Partikel gewachsen sind. Beim Zusammenschluss
von Partikeln bilden sich Hilse zwischen diesen aus, bis schlieflich durch Volumen- und
Oberflachendiffusion ein groBeres rundes Partikel resultiert. Die Mechanismen der Vergroberung
durch Zusammenschluss und des Clusterwachstums auf Oberfldchen sind komplex, eine genauere
Darstellung findet sich in [Nic 66], durch neuere Monte Carlo Simulationen analysieren Carrey et
al. GroBBen- und Zeitabhingigkeit des Zusammenschluss [Car 02].

Ein &hnlich wechselnder Kontrastverlauf in der magnetischen Phasenabbildung bei mehreren
Partikeln, die in vergleichbarem Abstand auf einer Facette liegen (siche z.B. untere Reihe in
Abbildung 66b), deutet auf eine magnetostatische Kopplung zwischen diesen Partikeln hin.

Ein Bildausschnitt von nur 1um’ (Abbildung 68a) zeigt weitere wichtige Details auf. Wihrend die
Bereiche zwischen den Partikeln in Facettierungsrichtung sehr glatt sind (RMS: 1,2-1,7nm auf
150nm?), zeigt die andere Facettenseite eine deutlich hohere Rauigkeit (RMS 4,1-59nm auf
150nm?). Es sind flache, dicht aneinander gelegene Erhohungen eines Durchmessers von 30-50nm
(Hohe <5nm) sichtbar. Kobalt, das sich bei der Deposition auf der abgeschatteten Facettenseite
niedergeschlagen hat, ist wahrscheinlich Ursache dieser Partikel.

In Abbildung 68b sind farbig codiert Schnitte senkrecht zur Facettierungsrichtung vor, auf und
hinter einem Partikel dargestellt. Die Zusammenstellung zeigt sehr gut Lage und Form in dieser
Schnittrichtung. An der hochsten Stelle iiberragt das Partikel die Facettenspitze um 69nm und ist
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damit mehr als doppelt so hoch
wie die Facette. Dennoch zeigt
die Darstellung in Abbildung 68
und die zugehdrende dreidimen-

sionale Darstellung
(Abbildung 69), dass die Partikel

stark auf den einen |
Facettenseitentyp begrenzt sind.
Insbesondere uber die

Facettenspitze hinweg findet
keine Ausdehnung statt. Viel-
mehr findet aber auch bei der
Temperung  kein  Material-
transport liber die Facetten- 6
kdmme hinweg statt. Die Rauig-
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X 0200 pmAdiv
z 200,000 nmsdiv
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keit durch das Material auf der  Apbildung 69: MFM-Héhendarstellung ausgewcdhlter Co-Partikel aus ca.
abgeschatteten Seite ist in der 5nm Co-Drihten nach 2h bei 550°C; Probe nicht magnetisiert.

Umgebung um die Partikel auf
der anderen Facettenseite un-

verdndert. Dies gilt sowohl fiir die Umgebung in Kamm-, wie auch in Talndhe, d.h. die Extrema der
Facettierung behindern den Transport des Kobalts auf der Oberflidche.

Die Verteilung und Anzahl der Partikel wird auch von der Zahl an Nukleationszentren beeinflusst.
Wihrend auf der glatten (1011)-Kristallfliche, der Drahtseite, gute Bedingungen fiir einen
Transport iiber weite Distanzen existieren, wirken die Nanofacetten auf der abgeschatteten Seite als
Keimbildungszentren fiir die Bildung von Kobaltpartikeln beim Zerfall der diinnen Bedeckungs
schicht. Daher finden sich auf dieser Seite eine gro3ere, teilweise in Reihen geordnete Anzahl von
runden Partikeln eines Durchmessers von 40+10nm und vergleichbarer Separationsdistanz.

Separierte Kobaltpartikel oder kobalthaltige Legierungen sind Gegenstand intensiver aktueller
Forschung mit dem Ziel der Datenspeicherung mit extrem hoher Informationsdichte. Daher ist in
diesem Fall die aus dem magnetisch sensitiven Phasensignal zu ermittelnde lokale Magnetisierung
der Partikel von besonderem Interesse. Die Ubersichtsabbildung 66b zeigt verschiedene
magnetische Eigenschaften unterschiedlicher Partikel. Auffallend ist, dass insbesondere die Partikel,
die in Facettierungsrichtung ausgedehnt sind, d.h. von der runden Form in eine elliptische
tibergehen, einen starken Kontrastwechsel im Phasensignal zeigen. Abbildung 70 zeigt eine
dreidimensionale Darstellung des Hohen- und Phasensignals von zwei Teilchen, eines mittig in der
Abbildung, mit starker Elongation, das zweite, runde am oberen Bildrand.

Zunichst zum Kontrast des elongierten Partikels. Das Phasenbild zeigt jeweils ein deutlich
ausgeprigtes Maximum bzw. Minimum an den Enden des Partikels. Dies entspricht einer
Magnetisierung in der Substratebene in Richtung der langen Achse des Partikels. Dabei zeigt eine
genaue Analyse, dass die Achse zwischen Minimum und Maximum gegen die Facettierungsrichtung
leicht gedreht ist, woflir wahrscheinlich die magnetokristalline Anisotropie (Kristallanisotropie)
ursdchlich ist.

Das runde Partikel hingegen zeigt einen &hnlichen Phasenkontrast, wie er schon bei der
Detailanalyse eines einzelnen, senkrecht magnetisierten Eisenpartikels beschrieben wurde. Im
Gegensatz zu dem separat analysierten Eisenpartikel (vgl. Abbildung 59) wurde diese Kobaltprobe
zuvor jedoch in der Ebene in Facettierungsrichtung magnetisiert.
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a) Hohe b) Phase

X 200,000 nmy X 200,000 Am/div
z 100.000 nmy Z 4.000 °/div

Abbildung 70: a) MEM-Hohen- und b) Phasenabbildung eines runden (oben) und eines elliptischen (Mitte)
Kobaltpartikels aus ca. Snm Co-Drdihten nach 2h bei 550°C; remanent magnetisiert in Facettierungsrichtung.

Der Zusammenhang von Mikrostruktur und magnetischer Antwort wird beim Magndisierungs-
verhalten der getemperten Dréhte also zusétzlich deutlich. Die AFM- bzw. MFM-Untersuchungen
haben deutlich gemacht, dass die Nanodrdhte in eine perlenkettenartige Aufreihung von separierten,
weitgehend runden Partikeln eines mittleren Durchmessers von 235nm zerfallen sind. Der Vergleich
der Magnetisierungskurven im wie hergestellten Zustand (Abbildung 45) mit denen nach der
Temperung (Abbildung 71) auf Grundlage der vorgenannten mikrostrukturellen Ergebnisse zeigt
wie zuvor beim System Eisen die Kopplung von bestimmten Materialeigenschaften, hier dem
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Abbildung 71: MOKE: Magnetisierungsverhalten von ca. 5nm dicken Co-Drdihten auf
Sacettiertem Al,Os nach Tempern fiir 2h bei 550°C. a) senkrecht und b) parallel zur
Facettierungsrichtung.

Magnetisierungsverhalten und der Mikrostruktur, welches eine wesentliche Zielsetzung der
Materialphysik ist. Die separierten, in der Substratebene runden Partikel zeigen keine Anisotropie
in der Wechselwirkung mit dem externen Magnetfeld. Die Magnetisierung folgt sowohl senkrecht
als auch parallel zur Facettierungsrichtung weitgehend remanenzfrei dem &ulleren Feld. Die
uniaxiale Formanisotropie durch die Ausdehnung in Facettierungsrichtung ist beim Zerfall in runde
Partikel verschwunden. Die Kristallanisotropie hat beziiglich der leichten und schweren
Magnetisierungsrichtung in einzelnen Partikeln Einfluss. Durch die polykristalline, regellose
Anordnung der Partikel ist sie aber mesoskopisch und makroskopisch weniger relevant.
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Des Weiteren wurden zum Vergleich Untersuchungen an Dréhten mit 20nm Ausgangsschichtdicke
durchgefiihrt. Durch die hohere Bedeckung ist hier ein Zerfall in separierte Partikel behindert
(Abbildung 72). Die Materialmenge ist so grof3, dass die Facetten nach der Temperung vollstindig
von Kobalt-Koérnern mit stark vergrofertem Aspektverhdltnis in Facettierungsrichtung bedeckt
werden.

F-range: 198.3 nm

I-range: 659 Deqy
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Abbildung 72: a) MFM-Hohen- und b) Phaseninformation von ca. 20nm Co-Drdhten, 2h bei 550°C getempert,
Probe nicht magnetisiert.

2000

Durch die Temperung diffundiert hier das Material auch auf die abgeschattete Facettenseite. Der
Materialtransport ist insgesamt sehr hoch, weswegen durch Vergroberung sehr grof3e
Hohendifferenzen entstehen. Das Phasenbild (Abbildung 72b) zeigt dies auf der facettierten
Unterlage in diesem Fall deutlicher als die Hohendarstellung (Abbildung 72a), da die
Hohendifferenzen hier weniger dominant sind.

Eine zu groBe Materialmenge fiihrt also zu einer vollstindigen Bedeckung der facettierten
Unterlage. Die Ausrichtung der entstandenen Korner erfolgt entlang der Facettierungsrichtung.
Diese erstrecken sich in dieser Richtung iiber mehrere Mikrometer. Lateral ist durch die
Facettentiler oft eine Begrenzung gegeben, so dass Korner hohen Aspektverhéltnisses entstehen.
Aus der Hohendarstellung (Abbildung 72a) wird deutlich, dass die Reifung zu groflen runden
Partikeln mit einer starken Ausdehnung in Richtung der Substratnormalen einhergeht. Insgesamt
bleibt aber festzustellen, dass auch bei einer ldngeren Temperung aus dem beobachteten Gefiige
aufgrund der zu groBen Ausgangsbedeckung keine Separierung in Partikel der gewiinschten
GroBenordnung zu erreichen ist.

Entsprechend wird die magnetische Formanisotropie im Fall der ca. 20nm dicken Dréihte durch die
Temperung nicht vollstindig aufgehoben. Die mittels AFM beobachteten Verédnderungen durch die
Temperung spiegeln sich im Magnetisierungsverhalten wieder. Es verbleibt bei Feldrichtung
parallel zur Facettierungsrichtung eine deutliche Hysterese, die auf ausgedehnte ferromagnetische
Dominen mit leichter Richtung in dieser Orientierung schlieen ldsst (Abbildung 73b). Ein
Vergleich mit dem Magnetisierungsverhalten der Probe vor der Temperung (Abbildung 48) zeigt
aber den Ubergang von einer ideal quadratischen Hysterese, bei der die gesamte Probe gleichzeitig
schaltet, hin zu einem gescherten Verlauf, wobei das Verhéltnis M/Ms von 1 auf 0,6 sinkt. Ein
wesentlicher Teil der Magnetisierungseinstellung erfolgt durch Rotation von Doménen, was zum
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schragen Verlauf beitrdgt. Ein Vergleich der Kurven fiir die senkrechte Richtung vor und nach der
Temperung ergibt hingegen eine Aufweitung der Hysterese. Dies ist konsistent mit der
Beobachtung, dass die Ausdehnung der Korner in senkrechter Richtung zur Facettierungsrichtung
zugenommen hat, da eine Ausbreitung des Kobalts tliber die Facettenkdmme hinweg stattgefunden
hat.
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Abbildung 73: Verdnderung des Magnetisierungsverhaltens durch Temperung von ca. 20nm
dicken Co-Drdhten fiir 2h bei 550°C. a) senkrecht und b) parallel zur Facettierungsrichtung.

Die Verdnderung des Magnetisierungsverhaltens in Abhéngigkeit von der Temperatur erlaubt
Riickschliisse auf mogliche Oxidation. Die Kopplung des Spins des Kobalts an der Grenzflache an
mogliches Kobaltoxid, bekannt als ,,exchange-bias“-Effekt, wirkt sich in einer Verschiebungen der
Hysterese auf der Abszisse [Mei 56]. Durch temperaturabhingige Magnetisierungsmessungen
mittels SQUID bei Feld- und Nullfeldkiihlung bis 5K konnten keine derartigen Verschiebung
gefunden werden, was den Schluss zuldsst, dass die oberfldchliche Oxidation des Kobalts bei der
ex-situ Charakterisierung keinen wesentlichen Einfluss nimmt und somit auch fir die
Gestaltbildung beim Zerfall der Drihte in perlenkettenartig aufgereihte separierte Partikel keine
grundlegende Relevanz hat.

Zusamenfassend ldsst sich feststellen, dass durch Deposition unter einem flachen Winkel
erfolgreich diinne (<20nm), homogene Nanodridhte der ferromagnetisch ordnenden Materialien
Eisen und Kobalt auf die facettierten Substrate deponiert werden und somit die Facetten gezielt zum
Ubertrag der Periodizitit und Ausdehnung auf lineare, magnetische Strukturen genutzt werden
konnten. Die ausgezeichnete Form der Drihte, ndmlich die extremen Aspektverhiltnisse von Lange
zu Breite, spiegeln sich in deren Magnetisierungsverhalten wieder, das von uniaxialer Form
anisotropie dominiert wird. Das Wachstumsverhalten und damit die  Oberflachendiffusion,
insbesondere das Diffusionsverhalten an der Barriere der Facettenkdmme, ist entscheidend fiir die
Morphologie der Drihte.

Durch Tempern im UHV koénnen diese Nanodrdhte in Reihen von separierten, halb-sphérischen
Nanopartikeln tiberfiihrt werden. Leitwertmessungen ergaben eine Unterbrechung des Strom-
transports oberhalb von 550°C in Ubereinstimmung mit den Analysen der Oberflicherstrukturen
durch SEM und MFM, die fiir Kobalt nach Tempern bei 550°C und fiir Eisen bei 600°C deutlich
den Zerfall der Drihte zeigen. Dabei deuten Untersuchungen bei Temperaturen im Friithstadium der
Gestaltinderung an, dass eine sukzessive Aufrauung wesentlich fiir den Mechanismus der
Umformung ist. Der Verlust der anisotropen Form geht einher mit dem Ubergang zu einem
makroskopisch winkelunabhidngigen Magnetisierungsverhalten. MFM-Untersuchungen zeigen die
Abhéngigkeit der mikroskopischen Magnetisierbarkeit von der Form der einzelnen Partikel und
deuten teilweise magnetostatische Kopplung benachbarter Teilchen an. AufBlerdem konnte ein



4 Transfer der Periodizitit in Felder von Nanodridhten 69

Zusammenhang zwischen Facetten- und damit Drahtbreite und Partikeldurchmesser und
Separationsdistanz nachgewiesen werden. Daher kann durch eine gut kontrollierte Nanodrahtbreite
und bis zu einer gewissen Grenzschichtdicke (von ca. 15-20nm) auch durch die Drahtdicke die
erzielbare PartikelgroBe und Separationsdistanz eingestellt werden, was weiterfithrende
Untersuchungen zum magnetischen Kopplungsverhalten ermdglicht. Ein stirker gerichtetes
Depositionsverfahren ermdglicht auflerdem die Abscheidung von Drahtbreiten entsprechend der
geometrischen Abschattung, wodurch auch kleinere Partikelgrofen und -abstinde auf gleicher
Substratmorphologie mdglich sind.
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5 Transfer der Periodizitat in Vielfachschichtsysteme

Im diesem Kapitel werden Ergebnisse und Analysen zu Schichtpaketen der Materialkombinationen
Eisen/Gold, Eisen/Silber und Kobalt/Kohlenstoff dargestellt. Ziel ist, den Einfluss einer
periodischen Facettierung des Substrats im Bereich von ~100nm auf das Wachstum und die
thermische Stabilitdt sowie die thermisch induzierte Selbstordnung in nicht-mischenden Schicht-
systemen [Her 99], [Tro 00] zu untersuchen. Die gewéhlte Periodizitit und die Einzelschichtdicken
wurden im Hinblick auf die zu erwartenden Zerfallstemperaturen der Schichtsysteme bei
Temperung auf Grundlage der Erfahrungen auf glatten Substraten gewihlt. Ein typischer
Schichtaufbau bestand aus 20-100 Doppellagen von 10nm Edelmetall und 2nm Eisen, bzw. 10nm
Kohlenstoff und 2nm Kobalt.

Von entsprechenden Schichtsystemen der Komponenten Eisen/Silber bzw. Eisen/Gold auf glatten
Substraten ist bekannt, dass die Mikrostruktur durch starkes Sdulenwachstum geprégt ist. Die
inneren Grenzflachen sind trotz grofer Fehlpassungen kohérent, was zu einer starken Kriimmung
der Grenzflichen fiihrt, um die resultierenden Spannungen zu reduzieren. Die kohdrente
Grenzflachen zwischen Eisen und Edelmetall basieren auf der Nishiyama-Wassermann-Beziehung
[Bor 02a]. Durch den strukturellen Ubertrag entstehen Siulen einer Breite von ~30nm parallel zur
Substratnormalen, die im System Eisen/Gold der Wachstumsséulenbreite entsprechen. Im System
Eisen/Silber liegen Wachstumssdulenbreiten von 80-90nm vor, die jedoch aus mehreren
zusammenhédngenden strukturellen Bereichen bestehen. Nach dem thermisch induzierten Zerfall des
Schichtaufbaus ordnen sich Eisenpartikel eines Durchmessers von ca. 10nm meistenteils in den
Grenzen der Wachstumssdulen perlenkettenartig aufgereiht, senkrecht zur Schicht an [Tro 00].

Um umfassende Aussagen zum Wachstum der Vielfachschichten auf facettierten Substraten treffen
zu konnen, wurden neben rontgendiffraktometrischen Messungen sowohl Oberfldchenanalysen
mittels AFM als auch Querschnittsanalysen mittels TEM und STEM durchgefiihrt.

5.1 Deposition von Vielfachschichtsystemen auf facettierte Substrate

5.1.1 Gefligeanderung durch Substratfacettierung

Durch die Oberflichenmorphologie des Substrats kann sowohl das Gefiige als auch die Struktur
einer aufgebrachten diinnen Schicht stark beeinflusst werden. Bei entsprechendem Wachstums-
verhalten und geeigneten Wachstumsbedingungen kann dies die Struktur betreffend bis hin zu einer
Ausrichtung der Kristallstruktur an der Gestalt des Substrat fiihren (Graphoepitaxie).

Die Facetten konnen aber auch auf die Anordnung von Kornern und Korngrenzen Einfluss nehmen,
ohne dass des zu einer Ausrichtung der Struktur kommt. Die Oberfldchenanalyse ermdglicht die
Beurteilung des Einflusses des nanostrukturierten Substrats auf das Gefiiges der Schichtsysteme.

Eine Abbildung von Koérnern und Gefiige mit charakteristischen Langen unter 50nm war bisher mit
Rasterelektronenmikroskopie SEM nur schwer zugidnglich. Andere Rasterverfahren, wie die
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Rastertunnel- (STM) oder Rasterkraftmikroskopie (AFM) konnten insbesondere bei glatten
Schichten nur sehr begrenzt helfen, da der Spitzendurchmesser hier die laterale Auflosung stark
begrenzt und zu Abbildungsfehlern fiihren kann [Str 04]. Durch ein modernes LEO SUPRA 35
stand jedoch ein SEM zur Verfligung, mit dessen Detailauflosung im Nanometerbereich eine
Oberfliachenabbildung und -analyse auch von sehr glatten metallischen Schichtpaketen auf glatten
und facettierten Saphirsubstraten mdglich wurde und somit der Nachweis von Verdnderungen des
Gefiiges durch die Substratfacettierung erbracht werden konnte.

Abbildung 74: SEM-Abbildung: Eisen/Gold-Schichtpaket 50x(2nm Fe/10nm Au) a) auf glattem und b) auf
Jacettiertem Al>O; .

Abbildung 74 zeigt vergleichend zwei SEM-Abbildungen des Gefiiges an der Oberfldche eines
Schichtpakets mit 50 Doppellagen der Kombination 10nm Gold/2nm Eisen, auf glattem und auf
facettiertem ALOs. Die Bereiche des Schichtpakets auf glattem Substrat haben eine polygone Form,
meist anndhernd flinfeckig oder sechseckig. Es ist keine bevorzugte Ausrichtung erkennbar. Der
mittlere Durchmesser betragt 54nm. Damit ist der Durchmesser an der Oberfliche groBer als die
mittels TEM-Querschnittspréparationen bestimmte Breite der Wachstumssdulen im System
Eisen/Gold von ca. 30nm [Her 99], [Tro 00]. Da sich die Wachstumssidulen mit zunehmender
Schichtdicke jedoch durch das Uberwachsen effektive verbreitern und in einer Querschnitts-
aufnahme nicht notwendigerweise der maximale Durchmesser bestimmt wird, ist davon
auszugehen, dass die Bereiche in Abbildung 74a die Wachstumsséulen reprasentieren.

Wie stark der Einfluss eines quasiperiodisch strukturierten Substrat ist, zeigt ein Vergleich mit der
Abbildung 74b. Die Verdanderungen lassen sich folgendermallen zusammenfassen:

« Von den unterliegenden Facetten sind durch eine Gefiligetrennung besonders die Facettentiler gut
erkennbar. Dort finden sich auch bevorzugt sehr kleine Bereiche mit einem Durchmesser von
15nm bis zu 30nm.

» Die Facettenkdimme und die Facettenseiten sind von runden Bereichen bedeckt, die den gleichen
Durchmesser haben, wie Wachstumssdulen auf glatten Substraten. Die facettierte Unterlage hat
aber einen ordnenden Einfluss auf die Lage der Wachstumssdulen. Wéhrend auf dem glatten
Substrat eine statistische Verteilung der Sdulen beobachtet wurde, liberdecken auf der facettier-
ten Unterlage typischerweise 4-5 Korner eine einzelne Facette in der Weise, dass ihre Mittel
punkte auf einer Linie senkrecht zur Facettierungsrichtung liegen (siehe auch Abbildung 75).
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« An einigen Stellen, insbesondere in Bereichen, an denen die Facetten
besonderes schmal sind, treten stark anisotrope Formen der Oberflachen-
morphologie auf, da nahezu die gesamte Facette von einem zusammen-
hingenden Bereich iiberwachsen wird. Daher finden sich Aspekt-
verhéltnisse von Liange (in Facettierungsrichtung) zu Breite von bis zu 6.
Diese Bereiche zeigen bei genauer Betrachtung aber Einbuchtungen, die
die Vermutung nahelegen, dass es sich um Zusammenschliisse von
runden Wachstumssdulen handelt (Abbildung 75).

Abbildung 75: SEM-
Analyse: Uberspannen
eines einzelnen
Facettendachs.

Zum Vergleich zeigt Abbildung 76 die Oberflache eines Eisen/Silber-Schichtsystems auf einem
facettierten Substrat. Die Oberflichenmorphologie des Eisen/Silber-Schichtpakets ist geprigt von
einer Vielzahl runder, kleiner Korner (~20-40nm), die in Form und Orientierung unabhéngig von
der unterliegenden Substratfacettierung sind. Auf glatten Substraten unterscheiden sich die Systeme
Eisen/Gold und Eisen/Silber in zwei Punkten. In Eisen/Silber sind die Wachstumssdulen mit 80-
100nm deutlich breiter und in den Wachstumssidulen werden unterschiedlich orientierte Korner
beobachtet. Der geringe Kontrast in SEM-Abbildungen von Eisen/Silber-Schichtsystemen, wie
beispielsweise in Abbildung 76, aber auch die geringe Rauigkeit von <1,5nm (bestimmt mittels
AFM) zeigt, dass die sichtbaren Bereiche deutlich flacher als an der Oberseite der Eisen/Gold-
Systeme sind. Ein direkter Riickschluss auf die Wachstumssdulen scheint hier nicht gegeben,
vielmehr konnten ein Volmer-Weber-Wachstum der obersten Silberschicht zur beobachteten
Oberflichenmorphologie fithren. Dieser Wachstumsmodus wurde u.a. auch von Vrijmoeth et al. fiir
Silber auf Silber(111) bei Raumtemperatur beobachtet [Vri 94]. Die Facettentiler sind auch im
System Eisen/Silber sehr deutliche Trennlinien, was die maximale Ausdehnung der
Wachstumssédulen auf den Facetten begrenzt.
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Abbildung 76: SEM-Analyse: 50x(2nm Eisen/10nm Silber)-Schichtsystem
auf facettiertem AlO:;.
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Eine Abhingigkeit der Oberflichenmorphologie von der Orientierung der Facettierungsrichtung
beim Beschichtungsprozess (vertikal oder horizontal vgl. Abbildung 2) konnte nicht beobachtet
werden.

Um zu Uberpriifen, ob die mesoskopische Welligkeit an der Oberflache der Schichtsysteme noch der
der Facettierung des Substrat entspricht, wurden AFM-Analysen durchgefiihrt. Abbildung 77 und
Abbildung 78 =zeigen exemplarisch dreidimensionale Darstellungen der AFM-Daten fiir
Schichtpakete mit jeweils 20 Doppellagen Eisen/Silber bzw. Eisen/Gold. Diese bestétigen zunichst
die Aussagen, die aus den hochaufgelosten SEM-Bildern gewonnen werden konnten. Die
Oberfliche der Eisen/Gold-Schichtpakete ist rauer. Die Facettenkimme und -tiler sind bei
Materialkombinationen auch auf der Oberfliche des 240nm dicken Schichtsystems sehr ausgepragt.

0,2 0,2
’ 0,4 0.6 ’ 0,4 0.6
: 0.8  m ’ 08  m
Abbildung 77: AFM-Héhendaten: 20x(2nm Fe/l0nm Ag) — Abbildung 78: AFM-Héhendaten: 20x(2nm Fe/l0nm Au)
auf facettiertem ALO:;. auf facettiertem Al;O;.

An der Oberseite des Eisen/Silber-Schichtsystems wirkt die Oberfliche in den SEM-Bildern
feinkorniger und glatter, die Facettenmorphologie ist insgesamt abgerundet, aber in den Télern
deutlich getrennt. Die feinkornige Bedeckung ist lateral durch den abbildungsbegrenzenden Spitzen-
radius der AFM-Spitze kaum aufzulGsen ist. Eine Analyse der Hohe der Facettierung an der
Oberseite der Schichtpakete ergibt mit Werten bis zu 49nm fiir das System Eisen/Gold und 48nm
fiir Eisen/Silber, dass die kiinstliche Rauigkeit des Substrat komplett bis zur Oberfldche erhalten
bleibt. Abbildung 79 zeigt einen typischen Schnitt senkrecht zur Facettierungsrichtung fiir die
AFM-Hohendaten des Eisen/Silber-Schichtsytems auf facettiertem Saphir dargestellt in
Abbildung 77.
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Abbildung 79: AFM-Schnittdarstellung zu Hohendaten
aus Abbildung 77, 20x(2nm Eisen/10nm Silber) auf
Sacettiertem ALO:s.

Die SEM- und AFM-Analysen zeigen also
insbesondere fiir das Eisen/Gold-Schichtsystem
Verdanderungen der Form und Anordnung der
Koérner bzw. Wachstumssdulen an  der
Oberflache durch die nanostrukturierte Unterlage
des facettierten m-plane ALOs-Substrat. Die
Abbildungen der Oberseite der Schichtpakete
geben insbesondere fiir das Eisen/Silber-System
Hinweise  auf einen  dreidimensionalen
Wachstumsmodus.
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5.1.2 Wachstum der Vielfachschichtsysteme

Um die Ursachen dieser Gefiigeveranderung besser zu verstehen, ist es von Interesse, das
Wachstumsverhalten wihrend des Schichtwachstums zu untersuchen. Die in-situ Charakterisierung
des Schichtwachstums mit Beugungsmethoden, wie z.B. RHEED, erfordert eine sehr glatte
Unterlage, weshalb dieses Verfahren fiir die Untersuchung des Wachstums auf facettierten
Substraten nicht geeignet ist. Dennoch konnten durch einen neu konzipierten Messaufbau mit
entsprechender Auswertungselektronik und individuell angepasster Software Informationen zum
Schichtwachstum wéhrend der Deposition gewonnen werden. Durch die Ausnutzung der
elektrischen Leitfdhigkeit der deponierten Materialien konnten Perkolationsschwellen bestimmt
werden. Die in-situ Leitfahigkeitsbestimmung ermoglicht dariiber hinaus indirekt Aussagen iiber
das Aufwachsverhalten von Eisen auf den Edelmetallen.

Edelmetall-Eisen Schichtsysteme
Abbildung 80 zeigt die Verdnderung

des Leitwerts des deponierten Schicht-

Ve T r  systems zu Beginn der Herstellung von
018 I Eisendeposition ._/ 50 Doppellagen Eisen und Gold. Der
0,14 - ] coladoposiion Jr‘u Depositionsverlauf stellt sich als ein
0.12 Abfolge von 4 wiederkehrenden Phasen
B 010 B dar, fiie zur besserc_an Unterscheidung in
= ] Abbildung 80 farblich unterlegt sind:
%’ 0,08 -
2 006 1. 11s; Deposition von 2nm Eisen
000 ] - 2. 30s; Depositionspause
] 3. 29s; Deposition von 10nm Gold
002 / 4. 30s; Depositionspause
0,00 ‘ ‘ - ‘ ; ‘ ‘ ‘ ‘
2 N ° 8 10 12 Wiihrend der Depositionspausen, sind
Zeit[min] beide Quellen durch eine Blende
Abbildung 80: Beginn des Leitwertverlaufs wihrend der abgedeckt, so dass der Einfluss des
Deposition von 50x(2nmFe/l10nm Au) auf facettiertes ALO;. Plasmas der Magnetronquellen auf die
Leitwertmessung weitestgehend mini-
miert wird.

Abbildung 81 zeigt den genauen Leitwertverlauf wihrend einer Gold- bzw. Eisenschichtdeposition.
In der Golddepositionsphase wichst der Leitwert stetig an, zundchst mit zunehmender Steigung
gefolgt von einem weitgehend linearen Anstieg.

Wihrend der Depositionspausen ist der Leitwert konstant, es treten aber beim Ubergang zu den
Depositionsphasen kleinere Spriinge auf. Hieran zeigt sich der Einfluss des Plasmas der Quellen
bzw. nicht neutraler Atome wihrend des Beschichtungsprozesses. Dieser ist wihrend des gesamten
Beschichtungsprozesses konstant, wirkt jedoch in der Leitwertdarstellung nach langen Zeiten bzw.
bei groflen Schichtdicken besonders deutlich, da hier der Widerstand der Schicht geringer ist. Im
Folgenden wurde der zu einer bestimmten Schichtdicke korrespondierende Leitwert immer in der
sich anschlieBenden Depositionspause ermittelt.
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Wihrend der Deposition von Eisen ]
fallt der Leitwert in den ersten 0,045 Gold Eisen
Sekunden der Depositon deutlich ab. ] d
Nach ca. 1/3 der Depositionszeit 00407 ]
entsprechend einer Dicke von etwa 0,035
0,7nm geht der Leitwertverlauf in
einen sehr flachen Anstieg {iber.
Dieser ist bei weitem nicht
ausreichend, um die vorhergehende |
Reduktion zu kompensieren, so dass 0,020 |
es bei der Deposition jeder Eisenlage ] /""'
insgesamt zu einer Verschlechterung 0.015
der Leitfihigkeit des Schichtpakets ‘ 45 ‘ 50 ‘ 55
kommt. Zeit[min]

Die Entwicklung des Leitwerts ist im
System Eisen/Silber praktische Abbildung 81: Leitwertverlauf wihrend einzelner Gold- bzw.
Eisendeposition.
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Abbildung 82: Leitwertentwicklung wihrend der Deposition von
20x(2nm Fe/l0nm Ag) auf facettiertes ALO;; 30s Pause nach jeder
Einzellage.

Die Leitwertmessungen wéhrend der Deposition zeigen einen fast linearen Anstieg des Leitwerts
mit der Lagenzahl und damit mit der Schichtdicke.

Eine besondere Aussagekraft hat der Zeitpunkt, zu dem erstmals eine Leitfdhigkeit messbar ist.
Abbildung 83 zeigt den Beginn der Deposition fiir beide Schichtsysteme, jeweils in beiden
Messrichtungen. Wihrend der Deposition der ersten Eisenschicht ist in beiden Systemen keine
Leitfahigkeit messbar (dieser Bereich ist in Abbildung 83a und b nicht dargestellt). Erst nach der
Deposition von weiteren 3,1nm Gold bzw. 2,2nm Silber findet Perkolation statt. Der Beginn der
Deposition mit Silber fiihrte schon nach wenigen Sekunden entsprechend einer Schichtdicke
<1,5nm zu messbaren Leitfdhigkeit.



78 5 Transfer der Periodizitit in Vielfachschichtsysteme

0,05 0,05

parallel zur Facettierungsrichtung = parallel zur Facettierungsrichtung
a) 1 © senkrecht zur Facettierungsrichtung b) 1 ° senkrecht zur Facettierungsrichtung
0,04 | 0,04 Fe
| Au Fe , Ag
— 0,03 = | o
@ B 003 g :
= 5 = —
g 2 5
= 2 - ° i Rt
3 0.0 © 0,02 o
[ . = OD-
‘m
S
0,01+ 0,01 oo
. o F
o
“F
0,00 : - : \ ‘ 0,00 - ‘ T
25 3.0 35 40 05 1,0 15 20
Zeit [min] Zeit [min]

Abbildung 83: Perkolationsschwelle bei der Deposition von a) (2nm Eisen/10 nm Gold)-Schichtpaketen bzw. b)
(2nm Eisen/10nm Silber)-Schichtpaketen auf facettiertem Saphir nach 2nm Eisen plus 3,1nm Gold bzw. 2nm Eisen
plus 2,2nm Silber. Die Depositionsphase der ersten Eisenschicht liegt auflerhalb des Darstellungsbereichs.

Die Tatsache, dass in beiden Systemen keine
Leitfahigkeit wihrend der Deposition der ersten

2nm Eisen gemessen wird, zeigt, dass das Eisen 10

im Sinne eines Volmer-Weber-Wachstums unter P
Inselbildung auf dem facettierten Saphirsubstrat —— - /,/o/:::/rrr-ﬂ""'”"'f""'
aufwichst. Die FEiseninseln sind dabei nicht § | .;:/'/'/

durch einen durchgingigen Pfad miteinander % 6| 4‘

verbunden. 2 |

Lairson et al. finden fiir Eisen auf MgO(001) bei & 4-

Raumtemperatur Volmer-Weber-Wachstum und qﬁ

beobachteten bis zu einer Schichtdicke von 3nm T , |

kein Zusammenwachsen der Eiseninseln | “a—_ parallel zur Facettierungsrichtung
[Lal 95] . | f‘-f senkrech‘t zur Facettierungsrichtuﬁg
Schon bei geringer Kontaktfiche wiirde ein 0 50 100 150 200 250

Tunnelstrom  beobachtet werden  konnen Gesamtschichtdicke [nm]
Abbildung 84: Leitfihigkeitsentwicklung beider

[Neu 62], [Bol 04]. Erst durch die Deposition ) 4 o

. . . Messrichtungen wihrend der Deposition von
emer zum  Eisen V§rgle}chbaren Meng§ 20x(2nm Fe/l10nm Ag) auf facettiertem ALO:s.
Edelmetall entstehen leitfahige Pfade. Dabei
erhdlt man bei der Deposition von Silber wegen
der groBeren spezifischen Leitfahigkeit einen hoheren Leitwert als bei Gold. Der erste leitfahige
Pfad wird fiir beide Messrichtungen bei gleicher Schichtdicke beobachtet. Dies gilt sowohl fiir
Eisen/Silber als auch fiir Eisen/Gold. Zwischen den beiden Messrichtungen zeigen sich bei beiden
Systemen eine weitgehend konstante Leitfahigkeitsdifferenz. Der Leitwert senkrecht zur
Facettierungsrichtung liegt im weiteren Verlauf — wahrscheinlich durch die effektive Verbreiterung
des Leitungsquerschnitts durch die Projektion der Depositionsmaske in Materialstromrichtung —
immer iiber der in Richtung der Facetten. Eine Abschdtzung dieses Effekts alleine aus der
geometrischen Verbreiterung ergibt 15-17,5% hohere Leitwerte fiir die Messrichtung senkrecht zu
den Facetten. Beobachtet wird aber nur eine Leitwertdifferenz von ca. 8%. Zwar kommt es auch in
der Messrichtung parallel zu den Facetten zu einer sehr geringe Verbreiterung, dennoch kann die
verbleibende Differenz moglicherweise einer stirkeren Behinderung des Transport senkrecht zur
Facettierungsrichtung zugeschrieben werden.
Unter Beriicksichtigung der genauen geometrischen Abmessungen des Beschichtungsbereichs, des
Beschichtungsquerschnitts, der aktuellen Schichtdicke und der Leiterlénge ist es mdglich, aus den
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ermittelten Leitwerten den spezifischen Widerstand bzw. die Leitfdhigkeit der Schicht zu ermitteln
und deren Verdnderung wihrend des Schichtwachstums zu analysieren. Abbildung 84 zeigt den
weitgehend parallelen Verlauf der Leitfahigkeit in beiden Messrichtungen exemplarisch fiir das
System Eisen/Silber auf einem facettierten Substrat. Insgesamt ist festzustellen, dass die anisotrope
Oberflichenmorphologie des Substrats auf das Transportverhalten keinen wesentlichen Einfluss hat.
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Abbildung 85: Leitfihigkeitsentwicklung wihrend der Deposition von a) 50x(2nm Fe/l0nm Au) und wdihrend der
Deposition von b) 20x(2nm Fe/l10nm Ag) auf facettiertem Substrat, senkrecht zur Facettierungsrichtung.

Abbildung 85 zeigt die wihrend der Depositionspause ermittelten Leitfahigkeiten, getrennt in die
Messwerte nach einer Gold- bzw. Silberschichtdeposion und nach einer Eisenschichtdepositon. Die
Daten der Eisendeposition liegen wéhrend der gesamten Depositionsdauer unter denen der Gold-
bzw. Silberdeposition. Das verdeutlicht, dass das Aufbringen von Eisen wihrend des gesamten
Beschichtungsprozesses zur Verschlechterung der Leitfahigkeit fiihrt.

Die Leitfdhigkeit zeigt eine Sattigung. Wéhrend im Eisen/Gold-System auch nach 50 Doppellagen
eine geringe Steigerung der Leitfidhigkeit {iber den Wert von 7,210 (Qcm)™ nachweisbar ist, wird
im Fall der Kombination mit dem Edelmetall Silber schon nach 13 Doppelschichten eine maximale
Leitfihigkeit von 8,4-10* (Qcm)™! erreicht. Dass auch nach 50 Doppellagen im System Eisen/Gold
eine Steigerung der Leitfihigkeit beobachtet wird, erstaunt insofern, als dass durch die hohe Anzahl
an Grenzflachen ein normaler Grofleneffekt im Sinne eines Fuchs-Sondheimer [Fuc 38], [Son 52]
Ansatzes unterdriickt sein sollte. Durch weitere Lagen sollte es nicht zu einer weiteren Zunahme
einer effektiven mittleren freien Wegldnge kommen kdnnen, da schon an den inneren Grenzflichen
viele Streuereignisse auftreten werden. Die weitere Steigerung der Leitfahigkeit deutet auf eine hohe
Kohidrenz der Grenzflichen zwischen Eisen und Gold hin, so dass nur wenige Streuereignisse an
diesen Grenzflachen stattfinden.

Die gemessenen Leitfdhigkeiten liegen etwa eine Grofenordnung unter den spezifischen
Leitfahigkeiten der Konstituenten der Schichtsysteme, wie sie von verschiedenen Autoren berichtet
werden 64:=68,0-10*(Qcm)”’, ©a=49,0-10°(Qcm)”, or=11,6:10*(Qcm)' [Lan  82]. Durch
Spannungen, die kolumnare Mikrostruktur und zahlreiche Defekte, wie sie typisch fiir gesputterte
diinne Schichten sind, ist eine deutliche Reduktion der Leitfdhigkeit unter die Werte von
Kompaktmaterial zu erwarten [Lan 57]. Die grole Zahl an Wachstumssiulengrenzen in den
vorliegenden Systemen in Kombination mit den kiinstlichen Grenzflichen durch die
Multilagenschichtung trdgt sicher massgeblich zur Reduktion der Leitfahigkeit bei. In der
Gesamtheit wird dadurch der Stromtransport senkrecht zur als auch in der Ebene durch
Streuereignisse an diesen ausgezeichneten Grenzen effektiv behindert [May 70], [Van 87].
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Abbildung 86 zeigt die Leitfahigkeitsentwicklung wihrend der ersten 3 Doppellagen der Deposition
eines Eisen/Silber-Schichtsystems auf ein glattes (1010)-ALOs Substrat. Wihrend der
Abscheidung der ersten Eisenschicht ist wieder keine Leitfahigkeit messbar.

Im Anschluss an die Deposition des Eisens
ist bei der Deposition von Silber ein

6. Minimum zu beobachten, dem erst nach
3nm Ag eine lineare Leitfahigkeitszunahme
= folgt. Hierbei ist zundchst zu beriick-
£ oo . .
S 07 sichtigen, dass bei der Bestimmung der
% Leitfahigkeit eine lineare Zunahme der
5 Dicke mit der Zeit vorausgesetzt wurde.
c 44 . . . .
g Sowohl eine Uberschitzung der deponierten
3 —— Dicke als auch eine Schicht, die nicht zur
"g 2 Leitfahigkeit beitrdgt, konnen zu einer
[ Eisendeposition Absenkung der so bestimmten Leitfahigkeit
fiihren. Beide Effekte sind bei diesen
0

0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 22 24 26 28 30 32 34 36 Messu.n'gen Zu F:rwartep. Zum Anfang der
Gesamtschichtdicke [nm] Deposition wird die Targetspannung
angelegt, d.h. die Depositionsrate erreicht
Abbildung 86: Leitfihigkeit wihrend der ersten drei erst nach einer gewissen Zeit ihren stabilen
Doppellagen der Deposition eines 20x(2nm Fe/l10nm Ag) Wert. Weiterhin erfolgt die Deposition von
Schichtsystems auf glattem m-plane ALOs,; beide Mess- Silber auf einer zunichst durch das Volmer-

richtungen.

Weber- resp. Stranski-Krastanov-Wachstum
rauen Eisenoberfliche [Vol 26], [Str 38].
Der Einfluss der Rauigkeit der Oberfliche wird im Weiteren im Vergleich zu anderen Faktoren
diskutiert. Wahrscheinlich ist die Wechselwirkung der Elektronenkonfiguration des 3d-Ubergang-
metalls Eisen mit der neu aufwachsenden Edelmetallschicht der dominierende Effekt. Um die
Wirkung des verdnderten Potentials der Eisenatome effektiv abzuschirmen (Frideloszillationen), ist
eine gewisse Schichtdicke an Edelmetall notwendig. Erst wenn diese Schichtdicke auf die
Eisenschicht deponiert wurde, erfolgt eine erneute Leitfdhigkeitsteigerung.

Bei der Deposition von Eisen auf Silber bzw. Gold wird sogar ein starkes Absinken des Leitwertes
beobachtet. Die folgende Diskussion soll helfen, diese unterschiedlichen Einflussfaktoren
darzustellen und ihren Stellenwert bei der beobachteten Leitwertreduktion einzuschitzen.

Die Deposition von Atomen eines Elements auf die Oberfliche eines anderen fiihrt zu einer
verstirkten Oberfachenstreuung. Der dominierende Streumechanismus ist dabei durch die Art der
Adatome gegeben. Wenn diese eine andere Valenzelektronenzahl haben, so ist die Coulomb-
Streuung der maBigebliche Effekt [Gre 66], [Gre 66a]. Wenn beide Elemente die gleiche Anzahl an
Elektronen pro Atom haben, so ist das Oberflichenpotential nur aufgrund der mikroskopischen
Oberfldchenaufrauung durch die Adatome veréndert.

1) Coulombstdrung durch Eisen als starken Streuer:

Es ist bekannt, dass Oberflichenadsorbate anderer Valenz einen sehr starken Einfluss auf das
elektrische Leitungsverhalten haben. Im Volumen wurden fiir Verunreinigungen von Silber bzw.
Gold mit Eisen Werte von 8uQdcm/at.% gefunden [Lan 82]. First-Principle Rechnungen von
Podloucky et al. [Pod 80] zeigen, dass Eisen die Bandstruktur von Silber sehr stark verédndert und
daher den elektrischen Transport effektiv stort (10,8uQcm/at.%).

Trioni et al. zeigten mittels LDA und LSDA, dass Eisen als Adsorbat an der Oberfldche sogar
einen stirkeren Einfluss auf die Leitfdhigkeit hat, als wenn es interstitiell eingebaut. Zwar
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wurden die Rechnungen fiir Aluminium als Trigermaterial durchgefiihrt, es wird aber
ausdriicklich auch Bezug auf die Richtigkeit fiir Edelmetalle wie Silber und Kupfer genommen.
[Tri 01], [Tri 02].

2) Die Morphologie der aufwachsenden Eisenschicht:

Wesentlichen Einfluss auf die Leitfdhigkeit einer metallischen diinnen Schicht hat deren
Oberflachenbeschaffenheit [Sof 67], [Hof 81] ,[Tes 86]. Wéhrend eine atomar glatte Schicht zu
einer maximal spiegelnden Reflexion der Leitungselektronen fiihrt, muss bei Inselbildung
inelastische Streuung an der Oberfliche beriicksichtigt werden [Jac 90]. Im Fall einer sehr
diinnen Schicht im Bereich der Perkolation muss auch Transport durch induziertes Tunneln
berticksichtigt werden.

Es ist bekannt, dass das Wachstum von Eisen auf Au(111) zunichst durch Inselbildung erfolgt.
[Bul 04] Hierbei nukleieren die Eiseninseln an den Knicken der im Fischgritenmuster
rekonstruierten Oberfldche [Str 92]. Dabei werden zunidchst Gold-Atome an diesen Stellen
ausgetauscht, worauthin die Nukleation der Inseln eben dort erfolgt [Mey 96], [Shi 04].

3) Absputtern von Silber bzw. Gold durch auftreffende Eisen-Atome (vgl. z.B.[Stu 01], [Kah 00]):

Es erscheint unwahrscheinlich, dass Absputtern von Ag bzw. Au bei den hergestellten Schichten
ein wesentlicher Prozess ist. Im Gegensatz zur Laserdeposition ist die Energieverteilung beim
Magnetron-Sputtern deutlich schérfer, zudem liegt die durchschnittliche kinetische Energie der
auf die Schicht auftreffenden Atome im Bereich von 0,2-5¢V. Die Sputterausbeute fiir Silber ist
zwar im Vergleich zu anderen Elementen sehr grof3, jedoch reicht die kinetische Energie der
auftreffenden Atome in der Regel nicht aus, um die Bindungsenergie zu liberwinden. Zudem
beobachtet man keinen signifikanten Unterschied zwischen den Raten reiner Silberschichten und
Schichtpaketen. Wiirde ein wesentlicher Teil der Silberatome vom deponierten Eisen bei der
Multilagenherstellung abgetragen, so wiére eine reduzierte Silbereinzelschichtdicke die Folge.
Dies konnte aber nicht beobachtet werden.

4) Eindiffusion von Eisen in die unterliegende Edelmetalllage, Segregation in Korngrenzen

Eine weitere Moglichkeit wére eine schnelle Diffusion der

Eisenatome in Korn- bzw. Wachstumssdulengrenzen oder ,,triple

junctions® in der darunterliegenden Edelmetallschicht. Die

Oberfliachenanalyse der Schichtpakete mittels SEM (z.B. Abbildung

74) in Kombination mit den Kenntnissen zum kolumnaren

Schichtaufbau vergleichbarer Schichtsysteme auf glatten Substraten

aus TEM-Untersuchungen [Her 99], [Tro 00] lassen dies trotz der

thermodynamischen Barrieren einer groflen Mischungsentalphie .

(fiir Eisen/Silber AHu—42KJ/mol [Ami 04]) mglich erscheinen. 78 V7 Jorierenser
Die Zahl von Wachstumssdulengrenzen ist bedingt durch den  gefriimmten Grenzflichen.
mittleren Durchmesser von 54nm hoch und die polygone Form

fiihrt ebenfalls zu einer hohen Dichte an ,.triple junctions* (vgl.

Abbildung 87).

Um zu kldren, ob die Segregation von Eisen an diesen mikrostrukturell ausgezeichneten Punkten
in der unterliegende Edelmetalllage einen dominierenden Effekt darstellt und somit fiir den
wesentlichen Teil der Leitfdhigkeitsreduktion verantwortlich ist, konnten Untersuchungen an
Schichtabfolgen der Kombination Eisen/Silber mittels der Tomographischen Atomsonde
durchgefiihrt werden. Diese bietet die Moglichkeit, Durchmischungen an Grenzflichen auf
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atomarer Skala zu untersuchen [Klu 03]. AuBerdem konnte Lang zeigen, dass das Verfahren
aufgrund der atomarer Auflosung bei rdumlicher Darstellbarkeit gut geeignet ist,um Segregation in
Korngrenzen und ,.triple junctions® nachzuweisen [Lan 02].

Ein weiterer Prozess, der zu einer Leitwertminderung fiihren wiirde, wire eine starke

Durchmischung der Grenzflichen. Um diese unterschiedlichen = Moglichkeiten der

Grenzflachendurchmischung und Segregation, zu kldren, wurden unterschiedliche Schichtsysteme
prapariert.

W Zundchst wurde mittels lonenstrahlsputterns ein Doppellage aus Eisen

(110) und Silber mit den Einzelschichtdicken 90nm Eisen und 100nm Silber

auf eine Wolframspitze aufgebracht (Abbildung 88). Das

Probenvolumen wurde dabei bewusst nicht zentral auf der Spitze

Fe
(100) platziert, um die Wahrscheinlichkeit zur erhohen, Korngrenzen im
(1A191) Analysevolumen vorzufinden. Lang konnte im System Cu/Au zeigen,
ﬁgﬁgﬁg dass eine solche Verschiebung aus dem Zentrum der Spitze eine
deutliche Erhohung der Korngrenzdichte zur Folge hat [Lan 02]. Das
Abbildung 88: Skizze zur Gefiige kann sich aber von dem planarer Schichtsysteme unterscheiden
Position des Analyse- (Vgl. Kapitel 2.8).

volumens auf der Spitze.

o
o

Fe

© C[AtL%]

Analysiertes Probenvolumen  2D-Konzentrationsschnitte

Abbildung 89: a) Atompositionen (Eisen violett und Silber gelb) und b) Konzentrationsverteilung
(Schnitte) im rekonstruierten Probenvolumen aus TAP-Analyse eines Bilayers 90nm Eisen/100nm Silber.

Abbildung 89 zeigt die Elementverteilung im analysierten Probenvolumen und im rechten Teil zwei
senkrecht aufeinander stehende zweidimensionale Konzentrationsschnitte. In der Analyse sind
unterschiedlich orientierte Bereiche erkennbar. Eine Ausrichtung, in der iiber groBere Bereiche
regelméBig Netzebenabstinde erkennbar sind, konnte nicht erzielt werden. Dennoch ist von der
Kristallinitét beider Metalle auszugehen und die unterscheidbaren Bereiche deuten auf Korngrenzen
hin. Ausgehend von der Grenzfliche zwischen Eisen und Silber finden sich im Probenvolumen
keine Bereiche, in denen die Konzentration des Fremdelements in der Matrix signifikant erhdht
wire, d.h. eine Segregation oder gar eine Benetzung von Silberkorngrenzen durch Eisen oder aber
von Eisenkorngrenzen durch Silber ist somit sehr unwahrscheinlich.
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Abbildung 90: TAP-Analyse: a) Konzentrationsverlauf senkrecht zur Eisen/Silber-Grenzfliche; b) Position,
Orientierung und Grofle des Analysezylinders fiir den Konzentrationsverlauf iiber die Grenzfldche.

Die Konzentrationsschnitte machen aber noch weitere Aussagen mdoglich. Die Breite der Region, in
der der Konzentrationswechsel von Eisen zu Silber erfolgt, ist sehr schmal, d.h. eine starke
Durchmischung der Grenzfliche kann fiir den Fall der Deposition von Silber auf Eisen
ausgeschlossen werden. Der komplette Kontrastwechsel von rot (100% Eisen) zu blau (100%
Silber) erfolgt in einer Region, die schmaler ist als die Hohe des dargestellten Vergleichsvolumens
von lnm.

In Abbildung 90a ist eine eindimensionale Analyse entlang eines zusitzlichen Anlaysezylinders im
Probenvolumen (b) dargestellt, der bei der Auswertung so in das Analysevolumen eingebracht
wurde, dass seine Langsachse parallel zur lokalen Grenzfldchennormalen verlduft. Der resultierende
Verlauf der Konzentrationen fiir Silber und Eisen ist in der Auftragung abhédngig von der
Analysetiefe gegeben. Die Profile verlaufen sehr symmetrisch um die Lage der Grenzflache bei
3,6nm. Die scharfe Grenzfliche und der gleichformige Profilverlauf fiir Eisen und Silber bestitigen
eine minimale Grenzflaichendurchmischung und liefern keine Anzeichen fiir die Deposition von
Material unter die Grenzfliche der anderen Komponente. Die starke Tendenz zur Entmischung im
System Eisen/Silber mit einer Mischungsenthalpie von 42kJ/mol in der festen und sogar 28kJ/mol
[Ami 04] in der fliissigen Phase bestitigt sich in einem sehr scharfen Grenzflachenverlauf trotz der
vergleichsweise hohen Energien der auftreffenden Atome beim Ionenstrahlsputtern.

Insgesamt konnten die Ergebnisse der TAP-Untersuchung also zwei wesentliche Fragestellungen
klaren. Zum einen konnte gezeigt werden, dass das System Eisen/Silber, selbst bei der Deposition
mittels Ionenstrahlsputtern sehr scharfe Grenzflachen bildet. Des weiteren kann ausgeschlossen
werden, dass eine signifikante Segregation von Eisen in Silberkorngrenzen auftritt.

Zusammenfassend miissen die vier vorgenannten Erkldrungsansdtze fiir die starke
Leitfahigkeitsabsenkung bei Eisendeposition wie folgt beurteilt werden. Der Beitrag der Coulomb-
Streuung an der Absenkung ist als dominierend zu bewerten. Dabei ist jedoch die Deposition auf die
unterliegende Edelmetallfliche ausreichend und eine signifikante Diffusion von Eisen in die
Sdulengrenzen und ,,triple junction* wird nicht beobachtet.

Der Einfluss der Oberflichen- und Grenzfldchenrauigkeit auf die Leitfahigkeitsentwicklung in
einem Schichtpaket ist komplexer. Vergleichende in-situ Leitwertmessungen an Schichtsystemen
auf facettierten und glatten Substraten konnten zeigen, dass die kiinstliche Rauigkeit durch die
Facettierung, keinen signifikanten Einfluss auf die Leitfahigkeit des aufgebrachten Schichtsystems
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hat. Aus TEM-Querschnittsuntersuchungen und TAP-Analysen ist bekannt, dass die Grenzflachen
Edelmetall-Eisen bzw. Eisen-Edelmetall keine deutlichen Rauigkeitsunterschiede aufweisen.
Trotzdem ist die Leitwertverdnderung in beiden Fillen sehr unterschiedlich. Jede neu deponierte
Edelmetalllage erhoht den Leitwert, jede neu deponierte Eisenlage verringert ihn. Dies ldsst den
Schluss zu, dass nicht die strukturelle Rauigkeit der Oberfldache, wie sie von Jacob et al. [Jac 90]
und Hoffmann et al. [Hof 81] diskutiert wird, wesentlich fiir die beobachteten Leitwertdnderung ist,
vielmehr fiihrt die verdnderte Valenzelektronenzahl des Eisens gegeniiber dem stromtragenden
Edelmetall zu einer starken Coulomb-Streuung. Hierin ist folglich der dominierende Effekt in der
leitfahigkeitsreduzierenden Wirkung des Eisens zu sehen.

Kohlenstoff-Kobalt Schichtsysteme

Im  Gegensatz zu  den
Edelmetallen Silber und Gold,

die sich als gute elektrische S I 1l 1l
Leiter auszeichnen und somit

das wesentliche Material fiir 0,010 I:lKOhlenStOffdeposmon
den Stromtransport in den 1 [ Kobaltdeposition
Eisen/Silber- und Eisen/Gold- 0,008 -

Schichtsystemen darstellen,

sind die Leitfahigkeitsverhélt- = (0054

nisse in den 2nm Kobalt/10nm g

Kohlenstoff ~ Schichtsystemen & o, |

umgekehrt. Hier ist die Leit-

fahigkeit der diinneren

Komponente ~ Kobalt  mit 0.0027

16,02-10*(Qcm)' um  einen

Faktor 800 hoher als die der A.fon i

0 & 17 25 x4 50
dickeren amorphen Kohlen-
stoffschichten

(0,02'104 (Qcm)_l~ Selbst gegen-  Abbildung 91: In-situ Leitwertmessung wdahrend der Deposition eines

tiber der Leitfdhigkeit in den  6x(2nm Co/10nm C) Schichtsystems auf glattem ALO; (Depositionspausen
Graphit a-b-Ebenen  sind weifi unterlegt) .

(3-10*(Qcm)!'  ist die des

Kobalts um etwa den Faktor ~5 grofer. Dies veranschaulicht nur eine obere Grenze fiir die
Leitfahigkeit der Kohlenstoffschichten, es ist jedoch von einer ungeordneten sp’-hybridisierten
Kohlenstoffschicht auszugehen, deren mittlere Leitfdhigkeit deutlich niedriger ist.

Entsprechend erwartet man eine Leitwertsteigerung im Bereich der Kobaltdeposition und nur
geringe Verdnderungen wéhrend der Kohlenstoffdeposition.

Beginnend mit der Deposition von Co ist in Abbildung 91 exemplarisch der Leitwertverlauf
wihrend der Deposition eines Vielfachschichtsystems aus 6x(2nm Co/10nm C) auf glattem ALOs
dargestellt. Der Leitwertverlauf auf facettiertem ALOs ist vergleichbar. Schon wéhrend der ersten
2nm Co wird ein Leitwert beobachtet. Steigerungen des Leitwerts sind wihrend jeder
Kobaltdeposition erkennbar, wohingegen es durch die Kohlenstoffdeposition zu einer leichten
Reduktion in der Leitfdhigkeit kommt. Die Depositionszeiten fiir die Kobaltschichten betrugen nur
13s, wohingegen die Depositionszeiten fiir den Kohlenstoff, bedingt durch die kleine
Sputterausbeute, 400s umfassten.

Zeit [min)]
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Eine Analyse der Leitwerte wéahrend der

drelﬁlgsekunc'hger% ‘ Depqsmonspausen ] o~ nach C-Deposition
nach den jeweiligen Einzelschichten 0,35 —a— nach Co-Deposition
ergibt die in Abbildung 92 dargestellte
Leitfahigkeit fiir eine Deposition auf
facettiertes ALOs.

Durch die Kohlenstoffdeposition sinkt
die Leitfdhigkeit des Systems immer ab.
Nach 4 Doppellagen ist ein Maximum
der Leitfihigkeit von 0,25:10*(Qcm)’
erreicht, im Folgenden sinkt die |
Leitfahigkeit mit hoheren Schichtdicken. 0,05
Hierfir ist die sehr  schlechte 1
Leitfahigkeit durch die Kohlenstofflagen 0.0 o s 10 150 200 250
urséchlich. Der Transport durch Lagen, Gesamtschichtdicke [nm]

die weiter vom Substrat und damit von
den Kontakten der Leitfdhigkeitsmessung
entfernt sind, ist durch die 10nm dicken
Kohlenstoff-Zwischenschichten
unterdriickt, nur ein geringer Anteil kann
des Stroms durch wenige leitfihige Kanile (Kurzschliisse) in die dariiber liegenden Kobaltschichten
gelangen. Die Kohlenstoff-Zwischenschichten verhindert also die gute Stromverteilung im
Schichtsystem.

0,40

0,30 4

0,257 L L
L

| | .
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O d“d\@:d:@\O
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x10*  Leitfahigkeit [( cm)™]

Abbildung 92: Leitfihigkeitsverdinderung wihrend der
Deposition eines Schichtsystems aus 20x(2nm Co/10nm C) auf
facettiertem ALO;.
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5.1.3 Innerer Aufbau und Periodizitat der Vielfachschichtsysteme

Um den inneren Aufbau und die Periodizitit der Schichtpakete genauer zu untersuchen, wurden
rontgendiffraktometrische Messungen durchgefiihrt.

Reflexlagen fiir A=12,0nm

Intensitat [willk. E.]

‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘
15 16 17 18 19 20
2Theta [Grad]

Abbildung 93: XRD-Spektrum eines Schichtsystems 50x(2nm Fe/l0nm Au) auf
glattem m-plane Saphir, wie hergestellt, Axzp=0,709494A4.

Abbildung 93 zeigt beispielhaft ein Diffraktogramm eines 50x(2nm Fe/10nm Au) Schichtsystems
auf glattem m-plane ALOs mit Positionen der Reflexe des kiinstlichen Ubergitters fiir die Ubergitter-
periodizitit von A=12,0nm. Die Analyse zeigt, dass die gewiinschte Ubergitterperiode bei der
Deposition mit hoher Genauigkeit erreicht werden konnte.

Ausschlaggebend fiir die Sichtbarkeit der Uberstrukturanteile im Diffraktogramm ist eine
ausreichende Kohirenztiefe, d.h. parallel zur Substratnormalen muss Intensitit von vielen
Grenzflachen riickgestreut werden. Defekte wie Korngrenzen, Zwillingsgrenzen etc. verhindern,
dass Intensitét aus einer ausreichenden Informationstiefe in den Detektor gelangt, um die kiinstliche
Ubergitterstruktur abzubilden.
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- W o ey 50x(2nm Fe/10nm Au)
—50x(2nm Fe/10nm Ag)

Intensitat [willk.E.]

Au(111) | Au(200) | [Fe(110)
Fe(110)
T

T ' =
16 17 18 19 20 21
2 Theta [Grad]

Abbildung 94: XRD: Vergleich der Schichtsystemen 50x(2nm Fe/l0nm Au) und
50x(2nmFe/10nm Ag) auf facettiertem Substrat.

Ein Vergleich von Schichtsystemen gleicher Einzelschichtdicke und Gesamtlagenzahl der
Komponenten Eisen/Silber und Eisen/Gold (Abbildung 94) zeigt deutlich, dass ein wesentlich
kohédrenteres Wachstum im System Eisen/Gold vorliegen muss. Die Ausbildung von
Uberstrukturreflexen im GroBwinkelbereich ist in diesem System deutlich ausgeprigter und kann
nicht durch den gréBeren Streufaktor des Golds gegentiber Silber erklirt werden. Um weitere
Strukturuntersuchungen auch an diesen Schichtensystemen, die aufgrund ihrer mikrostrukturellen
Beschaffenheit und durch die facettierte Unterlage nur stark reduzierte Uberstrukturen im
GroBwinkelbereich zeigen, durchfiihren zu konnen, erfolgten Messungen mit wesentlich hoherer
Brillianz der Strahlungsquelle am Hamburger Synchrotronstrahlungslabor HASYLAB.

Der Einfluss der Facettierung des Substrat auf die Intensitdt wird in Abbildung 95 deutlich.
Dargestellt sind Diffraktogramme von drei im gleichen Beschichtungsprozess hergestellten
Schichtsystemen mit 50x(2nm Fe/10nm Au). Die unteren beiden Diffraktogramme zeigen Daten des
Vielfachschichtsystems auf facettiertem m-plane ALOs-Substrat. Dabei unterscheiden sich die
Orientierungen bei der Herstellung in vertikal (fiir praferentielle Materialverteilung) und horizontal
(fiir eine homogene Materialverteilung). Die obere Kurve resultiert von Messungen des Systems auf
einem glatten m-plane ALO;-Substrat. Zur besseren Vergleichbarkeit mussten die Kurven des
Schichtsystems auf dem facettiertem Substrat zehnfach {iberhoht dargestellt werden, da es aufgrund
der fiir die Messungen ungiinstigen Oberflichengeometrie kommt es zu einem schlechteren Signal-
zu-Rauschen-Verhiltnis kommt. Die Facettierung der Unterlage hat aber auch einen Einfluss auf
das Wachstum und somit auf die Mikrostruktur des deponierten Schichtsystems. Insgesamt ist die
Intensitdt in den Reflexen rund um den (111)-Kristallreflex von Gold reduziert. Bei den unteren
Kurven ist deutlich ein (200)-Anteil bei 20=20° erkennbar, auf dem glatten Substrat finden sich
Korner dieser Orientierung nicht. Die Intensitétsverteilung ist dort breit, so dass dort geringe Anteile
von Eisen in (110)-Orientierung vorhanden sein konnten. In keinem Diffraktogramm war es jedoch
moglich, eindeutig einen Eisenreflex zu identifizieren. Die Schichten wachsen beziiglich der
Edelmetallkomponente stark (111)-orientiert auf den Facettenseiten auf, diese Orientierung ist
entsprechend um den Facettierungswinkel von ca. 17,6° gegen die Normalen der Gesamtsubstrat-



88

5 Transfer der Periodizitit in Vielfachschichtsysteme

fliche verkippt. Folglich erfiillt nur eine
kleiner Anteil die Bragg-Bedingung.

Ein Vergleich der Psi-Scans um die
Normalrichtung der Substrate  beim
Glanzwinkel fiir die (111)-Orientierung
(Abbildung 96), verdeutlicht dies. Die
Daten auf facettiertem Substrat sind
doppelt liberhoht dargestellt. Wéhrend im
Fall des glatten Substrat die Intensitit im
Zentrum um die Oberflichennormale
gebilindelt (FWHM=3,4°) ist, findet man
bei den facettierten Substraten eine breite
Verteilung. Im Fall der préferentiellen
Bedeckung (vertikal, facettiert) ist ein
ausgepragtes Maximum bei -20,5° sichtbar
(FWHM=3,5°), zusitzlich ein lokales
Maximum um 0° und ein sehr schwaches
im Bereich der zweiten Facettenseite von
ca 16°. Im Fall der homogeneren
Deposition, bei horizontaler Ausrichtung
der  Facettierungsrichtung  bei  der

glatt

Intensitéat [willk.E.]

x10 facettiert, horizontal

facettiert, vertikal

x10

Au 11)|

J | | Y [ ' I
16 17 18 19 20 21
2 Theta [Grad]

Abbildung 95: XRD: Einfluss der Substratorientierung und
-beschaffenheit, System: 50x(2nm Fe/ 10nm Au); die Daten fiir
die facettierten Substrate sind zehnfach iiberhoht dargestellt.

Deposition, sind die Intensititsunterschiede zwischen diesen Maxima geringer. Die Reflexe sind

glatt

Intensitat [willk.E.]
1

facettiert, vertikal

n facettiert, horizontal
1 x2

T T+ T r 1 * T * T 1
-3 20 10 0 10 20 30

Psi [°]

Abbildung 96: Vergleich von Psi-scans bei der Au-
(111)-Reflexbedingung System: 50x(2nm Fe/l0nm
Au), facettierte Substrate doppelt iiberhoht.

breit, was zu einem insgesamt erhohten
Intensitéitsbereich zwischen -20° und 20° fiihrt. Fiir
die Lage der Maxima konnen hier -17,6°, -2° und
16,3° ermittelt werden. Die integrale Intensitdt ist
fiir die Psi-Scans auf facettiertem Substrat mit 7000
(horizontal) und 8432 (vertikal) vergleichbar, die
auf glattem Substrat liegt bei 20408. Fiir die vertikal
eingebauten Substrate wird deutlich, dass das (111)-
Wachstum in Richtung der Facettennormalen von
Gold auf der Seite, die der Goldquelle abgewandt
ist gegeniiber der der Quelle zugewandten Seite
verschlechtert ist. Dabei ist jedoch aufgrund der
geometrischen Verhiltnisse (sieche Abbildung 97)
und aufgrund der Tatsache, dass es sich beim
Magnetronsputtern um ein nur schwach gerichtetes
Verfahren handelt, nicht davon auszugehen, dass
die Intensititsverhiltnisse zwischen den Peaks bei
-20,5° und 16° dem Verhiltnis an deponiertem Gold
auf  den unterschiedlichen Facettenseiten
entsprechen. Vielmehr ist anzunehmen, dass nur ein
kleiner Teil der Goldkorner, die auf der
abgewandten Seite aufwachsen, (111)-orientiert ist.
Dies wird unterstiitzt durch die — im Gegensatz zur
Probe auf glattem Substrat — klar messbare
Intensitdt im Bereich des Au(200)-Reflexes (vgl.
Abbildung 95). Es ist bekannt, dass die

Depositionsrichtung, d.h. der Winkel zwischen Materialstrom und Substratnormalen, einen
wesentlichen Einfluss auf die Mikrostruktur von gesputterten Filmen hat [Abe 97], [Har 88]. Einen
weiteren Einfluss des Depositionswinkels auf das Wachstum erkennt man auch an der Position des
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absoluten Maximums in diesem Psi-Scan. Mit 20,5° ist dieses etwas weiter gegeniiber der
Substratnormalen verkippt als der mittlere
Facettierungswinkel. Dies kann auf den
quellenzugewandten Seiten der Verkippung der

\)O\\G (111)-Richtung der K&érner zum Materialstrom
\),0- hin zugeschrieben werden (Abbildung 97).
» Auf dem zur Beschichtung horizontal einge-

bauten Substrat findet man in Abbildung 96 die
Maxima mit -17,6° und 16,3° bei den Winkeln,
die sehr gut dem Facettierungswinkel der

« Oberfléche entsprechen.
Der Vergleich zeigt aber vor allem deutlich,
dass mit drastischen Intensitidtseinbuflen durch
die Facettierung der Oberfldche zu rechnen ist.
Abbildung 97:Verkippung der (111)-Richtung in Zwar kann durch eine gezielte Verkippung der
Richtung des Materialstroms. Probe eine Messung im absoluten Maximum
erfolgen, dennoch ist auch dort die absolute

Intensitdt geringer.
Die Facettierung hat aber nicht nur Auswirkung auf die Kristallstruktur und das Gefilige der
Edelmetallschichten, sondern auch auf den Betrag und die Giite der Periodizitit des kiinstlichen
Ubergitters. Als Folge davon sind bei den Schichtsystemen auf den facettierten Substraten in
Abbildung 94 deutlich weniger Satellitenreflexe um die Lage der Kristallreflexe zu erkennen.
GroBere Rauigkeiten der Grenzflichen zwischen Eisen und Edelmetall, aber auch eine Variation in
der Schichtdicke tiber den untersuchten Probenbereich, fiihren zu einer Verschlechterung der Bragg-
Beugung am Ubergitter und damit zu einer
Minderung des Verhiltnisses zwischen Spitzen und

Tdlern (peak-to-valley Verhiltnis, PV) (siche moooi
Abblldung 98) 8000
Tabelle 2 gibt die Werte fiir die Intensitits- & 1
verhiltnisse der beiden Hauptmaxima zum 5 e~ 38 /
dazwischengelegenen Tal wieder. g 1
é 4000 2 7
PVI PV2 r
glatt 3,8 2,7 — ]
horizontal 2,5 1,8 "o 7 18 18
R 2Theta [Grad]
vertikal 1,7 1,3
Abbildung 98: XRD: Erlduterung des PV-

Tabelle 2: PV-Verhiltnisse der Eisen/Gold-Schichtsysteme. Verhdltnisses.

Die PV-Werte zeigen das geringste Verhéltnis fiir die Proben, die vertikal eingebaut wurden. Dies
ist verstidndlich, da in diesem Fall die Variation in der Schichtdicke einer Komponente auf der
Breite einer Facettenseite besonders grof3 ist (siche Abbildung 97). Hingegen sind die Variationen
der Einzelschichtdicken im Fall der horizontalen Ausrichtung der Facetten bei der Deposition die
gleichen wie auch bei glatten Substraten, da beide Quellen und die Facettierungsrichtung in einer
Ebene liegen. Nahezu alle getroffenen Aussagen sind iibertragbar auf das System Eisen/Silber.

Vergleicht man die Systeme unterschiedlicher Edelmetallkomponenten Gold (Abbildung 95) bzw.
Silber (Abbildung 99), sind zwei Details besonders auffillig. Zum einen ist die Ausbildung von
Satellitenreflexen um den (111)-Kristallreflex im Eisen/Silber geringer als im Eisen/Gold. Der
Anteil, den die Intensitit aus der Ubergitterstrukturbeugung bei der Faltung hat, ist in diesem
System deutlich geringer. Die Lage des absoluten Intensitdtsmaximums entspricht im Eisen/Silber
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schon vor einer Temperung besser der idealen Lage, d.h. dem Gitterabstand der (111)-Ebenen des
Silbers im Gleichgewicht.

glatt

facettiert, horizontal

Intensitat [willk.E.]

facettiert, vertikal

16 17 18 19 20 21
2 Theta [Grad]

Abbildung 99: XRD: Einfluss der Substratorientierung und
-beschaffenheit, System: 50x(2nm Fe/l0nm Ag), wie hergestellt
(auf facettiertem Substrat dreifach bzw. sechsfach iiberhéht).

Des weiteren zeigt sich im System Eisen/Silber eine schlechtere Texturierung. Schon auf dem
glatten Substrat ist ein Gold-(200)-Anteil deutlich erkennbar, der bei Schichten auf vertikal
eingebauten Substraten auf eine Intensititsverhiltnis von (200) zu (111) von 0,29 anwéchst.
Zusammenfassend kann gesagt werden, dass die Substratfacettierung zu einer sehr starken
Reduktion in der gemessenen Intensitit in den Diffraktogrammen fiihrt. Die charakteristische
Satellitenstruktur in den GroBBwinkelspektren bestitigt die angestrebte Periodizititslange von 12nm.
Die Systeme zeigen bevorzugtes (111)-Wachstum der Edelmetallebenen parallel zur lokalen
Oberfliche. Die Ersetzung von Gold durch Silber fiihrt neben einer starken Reduktion der
Gesamtintensitit auch zu einer verringerten Kohérenz des Ubergitters einhergehend mit einem
groBeren  Fehlorientierungsanteil. Die  Beschichtungsgeometrie  beeinflusst neben  der
Materialverteilung auch das Wachstum. Insgesamt ergeben sich fiir die weiteren Analysen zwei
Anforderungen:

1. Die Facettierung des Substrats erfordert Untersuchungen, die iiber eine nur parallel zur
Gesamtoberflaichennormalen sensitiven Methode hinausgeht und durch Verkippung bzw.
Drehung der Probe Aussagen zur orientierungsabhiangigen Kornverteilung zulésst.

2. Zur temperaturabhéngigen Analyse von Proben auf facettierten Substraten, insbesondere der
Eisen/Silber-Schichtsysteme in Bragg-Brentano-Geometrie ist eine intensive Strahlungsquelle
notwendig.
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5.1.4 Texturanalyse der Vielfachschichtsysteme

Um den Einfluss der Substratfacettierung auf die
Kornverteilung und Orientierung zu analysieren, wurden
ferner Terturanalysen der Schichtpakete vorgenommen. Da
die Schichtpakete eine (111)-Vorzugsorientierung in
Richtung der Substrat- bzw. Facettennormalen beziiglich
des Edelmetalles aufweisen, eignet sich diese
Reflexbedingung gut, anhand von Texturanalysen die
Auswirkungen der facettierten Unterlage auf die
Orientierungsverteilung zu untersuchen.

Der geringe Unterschied des Gitterabstands der Gold
(200)-Ebenen mit 2,03915A (bzw. Silber (200)-Ebenen
mit 2,04280A) und der Eisen (110)-Ebenen mit 2,02685A,
sowie die Reflexverbreiterung erschweren jedoch eine
A.n alys.(? un(.i Trennung fur die Qrientierung d.er Abbildung 100: Texturmessung eines
Eisenkdrner in den Schichtsystemen. Hinzu kommt die ;. hichieten facettierten
schlechte Rontgensichtbarkeit von Eisen durch den kleinen 47,0, -Substrats.
Atomformfaktor.

Um den Einfluss des Substrats auf die Texturmessungen feststellen zu konnen, wurde eine
Referenzmessung eines unbeschichteten Substrats unter den Bedingungen fiir (111)-Polfiguren fiir
Silber bzw. Gold vorgenommen. In Abbildung 100 sind zwei Reflexe zu erkennen, die unter einem
Winkel von psi=30° zur Substratnormalen unter einem Winkel von phi=180° zueinander angeordnet
sind. Durch Kenntnis der Kristallstruktur des Substrat, der Reflexbedingung und der in dieser
Halbraum-Darstellung zweizihligen Symmetrie lassen sich diese eindeutig den (1120)- bzw.
(2110) -Ebenen (a-plane) zuordnen. Der Abstand der Ebenen betriigt 2,3794A [JCPDS 46-1212]
und liegt nahe an denen der Gold- bzw.
Silber-(111)-Netzebenenabstinden von
2,35882A, so dass diese Reflexe in den
entsprechenden Texturmessungen sichtbar
sind.

Abbildung 101 zeigt die stereographische
Projektion von AL:Os in Richtung der m-plane
(1010) -Orientierung [Ost 03]. Hieraus wird
klar, dass unter einem Winkel von 30° mit
zweizihliger Symmetrie die (1120) - bzw.
(2110) -Richtungen zu finden sind. Die
Projektion zeigt aulerdem, dass die Facetten-
flichen, die (2022)-, aber auch die
(1012) -Fldchen, gerade unter einem Winkel
von 90° zu den a-plane Flachen in der Ebene
der Substratnormalen (1010) liegen. Daher

entspricht die Verbindungslinie zwischen den
Abbilcjung 101: Standardprojektion fiir o-ALOs in ( 112 0) - bzw. (2 11 O) - Substratreflexen
(1010) -Orientierung (aus [Ost 03]).

der Facettierungsrichtung.
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Auf glatten Substraten

Die Texturanalysen von Schichtsystemen aus 50x(2nm Fe/l10nm Au) (Abbildung 102a) bzw.
50x(2nm Fe/10nm Ag) (Abbildung 102b) zeigen die Drahttextur dieser Filme. Neben dem sehr
starken zentralen Peak zeigt vor allem die linke Polfigur des Gold-Schichtsystems einen Ring hoher
Intensitét unter einem Winkel von 70,5°. Dies entspricht dem kleinsten Winkel zwischen den
unterschiedlichen (111)-Ebenen. Die ringformige Verteilung zeigt, dass keine Vorzugsorientierung
in der Filmebene gegeben ist. Die zuvor beschriebene Substratsignatur der (1120) -Flichen ist
ebenfalls zu sehen.

Abbildung 102: (111)-Polfigur a) eines 50x(2nm Fe/l0nm Au)-Schichtsystems, dreidimensional und b) eines
50x(2nm Fe/l10nm Ag)-Schichtsystems, zweidimensional auf glattem ALO:s.

Abbildung 102b verdeutlicht in der zweidimensional projizierten Darstellung die Textur des
Eisen/Silber-Schichtpakets. Der zentrale Reflex der (111)-Polfigur ist deutlich schwécher und der
Ring der zugehdrigen (111)-Ebenen unter 70,5° verschwindet fast vollstindig. Es wird aber auch
hier keine signifikante Haufung bei speziellen Phi-Winkeln unter Psi=70,5° beobachtet. Wire eine
Texturierung in der Filmebene vorhanden, wiirde man eine dreizdhlige Symmetrie erwarten, d.h. bei
Psi=70,5° Maxima in der Intensitit auf dem Phi-Kreis im Abstand von 120°.

Der (111)-Orientierung der Schichtpakete parallel zur Substratnormalen entsprechend zeigen
(200)-Polfiguren einen Ring unter 54,7° (nicht dargestellt). Dies entspricht dem kleinsten Winkel
zwischen den Ebenen dieses Typs. Die sehr gleichmiBige Intensititsverteilung auf dem Ring
bestitigt, dass keine in-plane Orientierung der Schichten vorliegt. Eine aufgrund der niedrigen
Substrattemperaturen  ohnehin  unwahrscheinliche  Epitaxie zum  ALOs-Substrat  kann
dementsprechend ebenfalls ausgeschlossen werden.

Die Texturmessungen konnten also zeigen, dass die (111)-Netzebenen der Edelmetallkomponenten
in den Schichtsystemen parallel zur Substratoberfliche wachsen, beziiglich der Orientierung in der
Filmebene jedoch statistisch verteilt sind.
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Auf facettiertem Saphir

Die Halbraum-Darstellung in Abbildung
103  macht den  Einfluss der
Substratfacettierung auf die Eisen/Gold-
Schichtpakete besonders deutlich. Die in
Abbildung 102 beobachtete maximale
Intensitdt im Zentrum teilt sich in zwei
aus dem Zentrum verkippte Maxima auf.
Die ringformige Intensititsverteilung bei
70,5° ist ebenfalls in zwei Anteile geteilt
und in derselben Ebene verkippt. Die
Drehung erfolgt dabei um eine Achse,
die durch die Verbindungslinie der
Substratreflexe gegeben ist, also die
Facettierungsrichtung.

Abbildung 103: (111)-Polfigur eines 20x(2nmFe/l0nm Au) auf

Die Skizze in Abbildung 104 ver- facettiertem ALO;.

anschaulicht das generelle Aufwachs-

verhalten des Schichtsystems auf den

Facetten. Die dichtest gepackten (111)-Ebenen wachsen parallel zu den Facettenflichen, so dass
der Winkel zwischen den Maxima in den (111)-Polfiguren (Abbildung 103) gerade dem Winkel
zwischen den beiden Facetten entspricht.

Wihrend bei der Deposition des in Abbildung 103 analysierten Schichtsystems die Verteilung der
beiden Elemente gleichwertig auf beide Facettenseiten erfolgte, fiihrt der Einbau der Substrate mit
Facettierungsrichtung senkrecht zur Verbindungslinie zwischen den Quellen dazu, dass eine
praferentielle Verteilung von Eisen bzw. Gold auf den unterschiedlichen Facetten entsteht.

(111) (111)

/\/\\/\/\
2

Abbildung 104: Vereinfachtes Bild zum Vielfachschichtaufbau auf dem facettierten Substrat.
(111)-Ebenennormalen sind parallel zu den Facettenseitennormalen.

Die Intensitdtsverteilung im Zentrum der (111)-Polfiguren (Abbildung 105) ist dementsprechend
modifiziert. Man findet ein absolutes Maximum auf der Facettenseite, die der Edelmetallquelle
zugewandt ist (Psi=-22°). Das zur zweiten Facette korrespondierende, schwéichere Maximum liegt
bei Psi=18°, aber auch im Zentrum ist noch eine hohe Intensitdt zu beobachten. Diese Winkel
stimmen sehr gut mit denen mittels AFM bestimmten Werten fiir die Facettierungswinkel von
18-23° iiberein. In einem Kreis von 70,5° um das absolute Maximum ist, somit ebenfalls um 22°
verkippt, die Intensitdtserhohung durch die anderen (111)-Ebenen zu sehen. Bei der (111)-Polfigur
des Eisen/Silber-Schichtsystems (Abbildung 105b) ist fast ausschlieBlich die zentrale Intensitdt von
einer, der Silber-Quelle zugewandten Seite sichtbar. Gleiches gilt fiir den zugehorigen Ring bei
70,5°.
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Genau auf dem Phikreis bei Psi=30° sind in Abbildung 105 die bereits in der Hintergrundmessung
beobachteten Einkristallreflexe der (1120)- bzw. (2110)-Ebenen des Substrat zu erkennen.
Diese liegen genau um Phi=90° gedreht zu den Maxima der Facetten, d.h. hier bestitigt sich, dass
die Facettierungsrichtung in [1120]-Richtung verliuft. Der Winkel von 18° entspricht der
theoretischen Lage der Saphir-(2022) -Ebene mit 17,6° zur (1010) -Ebene sehr gut, die andere
von Heffelfinger et al. vorgeschlagene Facettenseite, die (10 12) -Kristallfliche, ldge unter 32,4° zur
(1010) -Fliche [Hef 97]. Dieser Winkel wird nicht erreicht, d.h. die Facettenseite entspricht nicht
der Kristallebene, sondern ist, wie in Kapitel 3 schon beschrieben, aus Stufen mit dieser
Kristallflache aufgebaut.

tensty | Colour
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Abbildung 105: (111)-Polfigur a) eines 50x(2nm Eisen/10nm Gold)-Schichtsystems bzw.
b) 50x(2nm Eisen/10nm Silber)-Schichtsystems (b) auf facettiertem, vertikal beschichtetem AL, Os.

Der Psi-Scan (Abbildung 96) hatte gezeigt, dass trotz homogener Deposition die Auspragung der
Maxima auf beiden Facettenseiten unterschiedlich ist. Die (111)-Polfigur in Abbildung 147b
(Seite 123) bestdtigt diese Diskrepanz. Hier zeigt sich wiederum die Auswirkung der Substrat
morphologie auf den Schichtauftbau, denn die unterschiedliche Oberflichenbeschaffenheit der
Facettenseiten fiihrt hier zu einer stirkeren Stérung der Kristallstruktur auf der nanofacettierten
Seite. Ein Vergleich mit Abbildung 103 zeigt aulerdem, dass die Unterschiede in der Hohe der
Maxima der beiden Facettenflichen mit steigender Doppellagenzahl wachsen. Kumulativen
Rauigkeits- bzw. Storungsentwicklung (siehe Kapitel 5.1.5) konne dazu beitragen wider.

Die Rontgenanalysen, sowohl in Bragg-Brentano Geometrie als auch die Texturanalysen zeigen fiir
die Schichtsysteme mit Silber niedrigere Intensitdten und breitere Reflexe. Hierzu trdgt neben dem
geringere Formfaktor fiir Silber auch der Abbau innerer Spannungen aus Gitterfehlpassungen
zwischen Eisen und dem Edelmetall bei. Silber bildet, bedingt durch die sehr niedrige
Stapelfehlerenergie von yaz=20mJ/m* (ya—=40mlJ/m?) [Haa 94], leicht Zwillingsgrenzen, wodurch
die Rontgenkohdrenz gestort wird. Die starke Neigung zur Zwillingsbildung wurde auch bei TEM-
Untersuchungen an Eisen/Silber-Schichtsystemen auf glatten Substraten beobachtet [Her 99]. Im
System Eisen/Gold werden Verspannungen aus der Fehlpassung zwischen Eisen und Gold ebenfalls
im Wesentlichen von der Edelmetallkomponente aufgenommen, (da die Schermodulen von Eisen
mit 11,07-10"'N/m?* und Gold 4,23-10'°N/m* stark differieren), jedoch fiihrt hier im Wesentlichen
eine Kriimmung der Grenzflachen zur Relaxation der Spannungen.

Die Texturmessungen konnten aber zeigen, dass eine (111)-Drahttextur, d.h. eine Ausrichtung der
(111)-Ebenennormalen der Edelmetallkomponente parallel zur Substratnormalen bei Deposition auf
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glattem Substrat vorliegt und die Orientierung dieser Korner in der Ebene statistisch ist. Auf den
facettierten Substraten wichst die Schicht in der Gestalt auf, dass die (111)-Ebenen parallel zu den
Facettenfldachen liegen, also dichtestet gepackt auf der lokalen Oberfldche aufwachsen.

5.1.5 Einfluss der Substratfacettierung und der Facettenoberflache auf
die Mikrostruktur der Vielfachschichtsysteme

Um die Auswirkung lokal ausgezeichneter Punkte wie die eines einzelnen Facettendachs auf das
Wachstum des deponierten Schichtsystems analysieren zu konnen, wurden TEM-
Querschnittspriparationen auf facettiertem ALOs; erstellt. Die globalen Ergebnisse der
Streumethoden lassen sich damit durch lokale aufgeloste Aussagen der konventionellen und
hochauflosenden Elektronenmikroskopie vervollstindigen. Korrelationseffekte beim Wachstum der
Vielfachschichtsysteme auf der facettierten Substratoberflache sind somit auch identifizierbar, wenn
sie nicht charakteristisch fiir weite Bereiche der Schicht sind, sondern auf ausgezeichnete Orte
beschrénkt sind.

Daher wurden Querschnittspriparationen von Schichtpaketen auf glattem bzw. auf facettiertem
Saphir angefertigt. Hierbei ist die Praparation sehr problematisch, da die sehr unterschiedliche Harte
von Schicht- und Substratmaterial einen gleichmiBigen Abtrag bei allen Schritten der Priparation
vor allem aber auch beim letzten, dem Ionendiinnen verhindert. Das Sektordtzen, bei dem das
weichere Schichtmaterial durch das Substrat geschiitzt wird, ndher erldutert z.B. von Hartung
[Har 96], ist dies unabdingbare Voraussetzung, aber noch bei weitem kein Garant zur erfolgreichen
Priparation. Die mangelnde Haftung des Films am Substrat ist ein weiterer wesentlicher Faktor, der
trotz vorheriger, intensiver Reinigung der

Substrate zu vielen Fehlschldgen fiihrte.

Abbildung 106 zeigt einen Substratbereich
im Querschnitt, in dem die Schicht
vollstdndig von Substrat abgelost ist. Es
zeigt sich die weitestgehend symmetrische
Facettierung der Saphiroberflache.
AuBerdem sind auf den linken
Facettenseiten Stufen erkennbar,
wohingegen die rechten glatt sind. Die
Periodizitétslange betrdgt ca. 280nm, bei
einer Facettierungshohe (Spitze zu Tal)

von ca. 40nm. Abbildung 106: TEM-Querschnitt: Facettierung des
ALOs-Substrat in regelmdfige, gleichseitige Facetten.

Eisen/Silber-Schichtsysteme

Diese ausgepriagte Oberflichenmorphologie des Substrat bleibt {iber das gesamte Schichtsystem
erhalten. Abbildung 107 zeigt eine Querschnittsaufnahme eines Eisen/Silber-Systems und bestétigt
damit die Aussagen aus den rasterkraftmikroskopischen Analysen (vgl. Abbildung 78), dass die
Substratfacettierung vollstindig, prizise und ohne wesentliche Ausglittung an der Schichtoberseite
nach 50 Doppellagen mit einer Gesamtschichtdicke von 600nm erhalten ist. Die beiden Grenzlinien
Schichtsystem-Vakuum stellen sich als weitgehend parallel zur Grenzlinie Substrat-Schichtsystem.
Lediglich die Facettenkimme wirken an der Oberseite leicht abgerundet. Nicht nur die Facetten
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werden durch das Schicht-
system hindurch an die
Schichtoberseite abgebildet,
sondern auch Fehler in der
Facettierung und kleinere
Oberflachenmerkmale.

Von Interesse ist, ob die
Extrema der facettierten
Unterlage auf die Mikro-
struktur des Schichtsystems
lokal einen Einfluss haben.

Abbildung 108 zeigt als  Abbildung 107: TEM-Querschnitt eine 50x(2nmFe/10nm Ag) Schichtpakets auf
Hellfeldbild eine Ubersicht facettiertem AL:O:.

liber einen substratnahen

Bereich des Schichtpakets. In dieser Darstellung zeigt sich ein feinkorniges Gefiige des Systems in
der ersten und zweiten Doppellage. Die erste Eisenlage ist nicht klar von der ersten Silberlage zu
trennen. Erst mit der zweiten Eisenlage wird der Schichtaufbau deutlich. Dies ist konsistent mit dem
durch die Leitwertmessungen ermittelten Inselwachstum von Eisen und der Perkolation in der ersten
Edelmetallschicht. In den folgenden, sehr diinnen Bereichen sind die unterschiedlichen Lagen von
Silber und Eisen am besten zu unterscheiden. Die Verlaufsrichtung der inneren Grenzflachen ist
vorwiegend parallel zur Grenzfldche Substrat-Schichtsystem. Die auftretenden Kontrastunterschiede
haben unterschiedliche Ursachen (Spannungen, Massenzahl, Dicke, etc.). Zur Diskussion der
Entwicklung des Grenzflachenverlaufs in steigender Lagenzahl ist eine Reduktion des Kontrastes
auf einen chemischen Kontrast wiinschenswert.

Abbildung 108: Querschnittspriparation TEM: Hellfeld-Abbildung eines 50x(2nm Eisen/10nm Silber)-Schichtsystems
auf facettiertem Al:O;.
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Abbildung 109: STEM-Querschnitt, inverse Darstellung. Dunkle Bereiche entsprechen
Silber, helle Eisen. Der griiner Pfeil markiert eine Facettenspitze, der rote Pfeil ein

Facettental. a) nanofacettierte und b) glatte (10 1 1) -Facettenseite.

Eine solche massenzahlsensitive Darstellung mittels STEM ist in Abbildung 109 gezeigt. Um die
Sichtbarkeit zu verbessern, wurde die inverse Darstellung gewdihlt, so dass helle Bereiche
eisenreichen und dunkle silberreichen entsprechen. In dieser Darstellung ist es moglich,
nachzuvollziehen, wie sich die momentane Oberfliche wihrend der Deposition entwickelt hat, da
die inneren Grenzfldchen iiber die gesamte Schichtdicke sichtbar sind. Auf der Facettenseite (b) ist
nach den ersten 4-5 Doppellagen die Ausbildung von Wachstumssdulen mit gekriimmten
Grenzflachen zu beobachten, wie sie schon auf glatten Substraten nachgewiesen wurden [Her 99].
Jedoch dominiert hier diese Kriimmung die resultierende Querschnittsstruktur bei weitem nicht so
stark.

An der durch einen griinen Pfeil gekennzeichneten Facettenspitze zeigt sich jedoch eine besondere
Beeinflussung des Wachstums. Von der ersten Lage an bildet sich ein Keil aus, der durch eine
besonders starke Kriimmung der Grenzflache auffillt. Durch diesen Keil wird der Winkel zwischen
den Ebenennormalen der Facettenseiten geschlossen. Das Wachstum auf den Facettenseiten bleibt
auf diese Weise weitgehend unbeeintrachtigt von dem Extremum der Facettenspitze.

Dahingegen erscheint die Vielfachschichtperiodizitét im Bereich der Facettentéler stark gestort, der
Verlauf der hellen Eisen-Schichten ist in diesem Bereich nicht durchgéngig erkennbar (roter Pfeil).
Auf der breiten Facettenseite (a) in Abbildung 109 wéchst das System zunichst vergleichsweise
ungeordnet und es ist eine Welligkeit kleiner Wellenlingen von ca. 20nm erkennbar. Die
Doppelschichtdicke erscheint in diesem Bereich auch noch starken Schwankungen unterworfen zu
sein, bedingt durch unterschiedliche Wachstumsbedingungen. Eine Ursache fiir diesen
ungeordneten Anfangsbereich liegt moglicherweise in der gestuften Beschaffenheit der
Facettenseite. Wie schon im Kapitel 3.2 erldutert, ist der Aufbau der Facettenseiten unterschiedlich.
Wihrend die eine Seite sehr glatt ist, wird bei der anderen Seite der Symmetriewinkel nur durch
Bildung einer Vielzahl von Stufen erreicht. Eben diese Nanofacetten sind bevorzugte
Nukleationszentren und fordern das Wachstum ausgehend von diesen Keimstellen. Eine genauere
Analyse dessen folgt am Beispielsystem Kohlenstoff/Kobalt (Seite 103).

Folglich ist das Schichtsystem auf dieser Facettenseite in den ersten Lagen durch die heterogene
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Nukleation an diesen kleinen Ausgleichsstufen geprédgt. Erst mit zunehmender Schichtdicke wird
auf dieser groflen Facettenseite ein vergleichsweise glatter Verlauf der Grenzflichen und eine
gleichméBige Doppelschichtdicke erkennbar.

Auf der benachbarten Facettenseite (b) in Abbildung 109 sind die Grenzflédchen schon in Substrat-
nihe glatt. Der andere Facettenseitentyp bildet sehr glatte (10 11) -Kristallflichen aus, was zu einer
geringen Rauigkeit in den ersten Lagen des Schichtsystems auf dieser Facettenseite fiihrt.

iy, 1 00n l I

Abbildung 110: Querschnittspriparation TEM Dunkelfeld-Abbildung eines
50x(2nm FEisen/10nm Silber)-Schichtsystems auf facettiertem ALO;.

In einer Dunkelfeldabbildung liefern Kdorner gleicher Orientierung (der Zonenachse bzgl. des
Elektronenstrahls) gleichen Kontrast. Abbildung 110 zeigt mehrere, parallel zu den lokalen
Facettennormalen ausgedehnte helle Bereiche, die entsprechend gleiche Orientierungen aufweisen.
Zwei Séulen, die sich iiber ca. 10 Doppellagen erstrecken, sind griin markiert. Sie verdeutlichen,
dass das Wachstum senkrecht zur Facettenoberfliche auf beiden Facettenseiten stattfindet. Die
Breite der hell kontrastierten Bereiche ist aber erheblich schmaler als die Breite einer
Wachstumsséule, die durch die Kriimmung der inneren Grenzflichen begrenzt wird. Das bestétigt,
dass mehrere verschieden orientierte Korner in Eisen/Silber-Schichtsystemen in einer
Wachstumsséule nebeneinander vorliegen.
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Abbildung 111: Querschnittspriparation HRTEM oberhalb glatter Facettenfliche mit Ausschnitts-Fourier-
Transformationen. Die weifie Linie deutet den Verlauf der Facettenseite an.

Die unterschiedlich hohe Defektdichte an verschiedenen Bereichen der Schicht wird durch einen
Vergleich deutlich. Diese Hochauflosungsbilder Abbildung 111 und Abbildung 112 zeigen gleich
grofle Ausschnitte, zum einen von einem Bereich oberhalb einer Facettenfliche zum anderen
oberhalb eines Tals. Das Gefiige oberhalb einer Facettenfliche (Abbildung 111) besteht aus gro3en
Kornern, zu erkennen an den gleich strukturierten Bereichen der typischen Fringes (Beugungs
muster). In der rechten Bildhélfte sind die Einzellagen deutlich unterscheidbar. Die Grenzflichen
verlaufen nahezu in horizontaler Richtung. In der Bildmitte ist gut erkennbar, dass ein
Strukturiibertrag iiber die Eisenlage hinweg erfolgt, da die Silberschichten ober- und unterhalb
dieselben Beugungsstruktur aufweisen. Dies bestitigt die Vermutung, dass analog zu den
Untersuchungen am System Eisen/Gold [Bor 02a] eine strukturvermittelnde Beziehung zwischen
Eisen und Silber (Nishiyama-Wassermann) zu epitaktischem Wachstum in den Wachstumssaulen
iiber viele Doppellagen hinweg fiihren kann.

Abbildung 112 zeigt dahingegen eine andere Mikrostruktur. Viele, sehr kleine Bereiche verschie-
dener Beugungsmuster sind zu erkennen und eine Unterscheidung unterschiedlicher Einzellagen ist
nicht moglich. Die Abbildung zeigt einen Bereich oberhalb eines Facettentals (zur Position siche
Skizze Abbildung 113). In diesem Bereich kommt es durch die parallel zu den
Facettenseitennormalen wachsenden Korner zu einer sehr defektreichen Zone. Immer wieder treffen
Korner von benachbarten Facettenseiten aufeinander. Die Folge sind mikrostrukturell stark gestorte
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Abbildung 112: Querschnittspriparation HRTEM iiber einem Facettental.

Bereiche oberhalb der Facettentdler, in denen die Schichtabfolge nicht mehr erkennbar ist und die
von einem nanokristallinen Gefiige geprigt sind. Die fiir Silber typische Zwillingsbildung ist
ebenfalls haufig zu finden, die niedrige Stapelfehlerenergie fiihrt auch in Nanopartikel und -r6hren
zu starker Zwillingsbldung [Hof 02], [Mor 01].

Abbildung 113: Position der HRTEM-Abbildung 112 iiber einem Facettental.

Die ortsaufgelosten Untersuchungen mittels TEM an Querschnittsproben vervollstdndigen also das
Bild von der Mikrostruktur der metallischen Schichtsysteme, das sich aus dem Wachstumsverhalten
und den Untersuchungen durch Streumethoden ergeben hat. Es kann folgendermallen
zusammengefasst werden:
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Die inneren Grenzflichen im Schichtsystem verlaufen im Wesentlichen parallel zu den
Facettenseiten und das kolumnare Wachstum findet mit der (111)-Richtung parallel zur Normalen
auf den Facettenseiten statt. HRTEM zeigt den epitaktischen Strukturiibertrag benachbarter
Silberschichten iiber die Eisenzwischenschicht. Kriimmungen der Grenzflichen, wie sie bei
Deposition entsprechender Schichtsysteme auf glatten Substraten bekannt sind, sind sichtbar. Die
Substratmorphologie erlaubt jedoch eine Relaxation von Spannungen an den Facettenkdmmen. Hier
zeigt das System eine verstidrkte Kriimmung der Grenzflichen in einem Keil, der den Winkel
zwischen den Facetten ausfiillt. Oberhalb von Facettentilern ist der Aufbau und das Korngefiige
stark gestort.

Die unterschiedliche Giite des Aufbaus des Schichtsystems auf den unterschiedlichen Facettenseiten
deutet auf eine Beeinflussung durch die Beschaffenheit der Facettenseite hin. Im System Eisen-
Silber ist dieser Einfluss aber nur schwer von anderen, die Mikrostruktur stérenden Einfliisse, wie
Fehlpassungsspannungen zu trennen.

Kohlenstoff/Kobalt - Kumulative Wachstumseffekte

Die Untersuchungen an Kohlenstoff/Kobalt-Schichtsystemen auf glatten Substraten zeigten, dass sie
sich durch sehr glatte Grenzflichen auszeichnen. Die in diesem System geringen, vorliegenden
Grenzflachenspannungen ermoglichen ein ideales Wachstum mit geringer Rauigkeit. Aus diesem
Grund eignet sich das System besonders, die Auswirkungen einer facettierten Unterlage auf das
Wachstum und die Entwicklung von Storungen im Verlauf einer steigenden Doppellagenzahl zu
studieren. Im Folgenden werden daher Ergebnisse der Querschnittspréparation von Schichtsystemen
aus 30 Doppellagen 2nm Kobalt/10nm Kohlenstoff auf facettierter ALOs-Oberfldche dargestellt und
diskutiert.

Abbildung 114 und Abbildung 115 zeigen Ubersichts-TEM-Analysen eines solchen Schichtpakets
im Querschnitt. Dunkler Kontrast zeigt die Kobaltlagen, heller die Kohlenstofflagen. Die Bilder
verdeutlichen, dass die Facettierung des Substrats liber das gesamte Schichtpaket hinweg erhalten
bleibt.

Abbildung 114: TEM-Querschnittsanalyse: 30x(2nm Kobalt/10nm Kohlenstoff) auf facettiertem AbO;, dunkel Kobalt,
hell Kohlenstoff

Wie im Eisen/Silber- bzw. Eisen/Gold-System ist der Verlauf der Einzelschichten parallel zum
Substrat und an der Oberseite des Schichtpakets wird die Substratmorphologie sehr prizise
abgebildet. Die geringe Oberflaichenspannung des Kohlenstoffs sowie der regellose Aufbau
verhindern, dass Spannungen durch Gitterfehlpassungen entstehen. Entsprechend ist auch das
Wachstumsverhalten verdndert und der Schichtaufbau ist reguldrer mit der Folge, dass der Transfer
der Substratfacettierung in diesem System deutlich besser ist.

Der im Vergleich zu den Systemen aus Eisen und Silber bzw. Eisen und Gold hohe
Massenunterschied der Komponenten fiihrt zu einem deutlich besseren chemischen Kontrast in der
TEM-Abbildung. Das Ausbleiben von Spannungskontrasten und unterschiedlichem Transmissions-
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und damit Abbildungsverhalten verschiedener Kornorientierungen beziiglich des Elektronenstrahls
verbessert zudem die Abbildung gegentiber den kristallinen Systemen mit Edelmetallkomponenten.

Schon in der detailreicheren Ubersichtsaufnahme (Abbildung 115) werden einige typische
Wachstumseffekte sichtbar, die im Weiteren diskutiert und an Beispielen dargestellt werden.
Zusitzlich ist in Abbildung 115 ein typisches Feinbereichsbeugungsbild des dargestellten
Schichtsystems zu sehen, das dessen amorphen Charakter zeigt. Auch fiir Kobalt konnten mit der
Feinbereichsbeugung keine Reflexe bzw. Beugungsringe identifiziert werden Dies entspricht den
Strukturuntersuchungen von Shi et al. an - bei Raumtemperatur deponierten - Kohlenstoff/Kobalt-
Schichtsystemen, die beide Komponenten als amorph identifizierten [Shi 01].

L=29,6mmA

Abbildung 115: TEM-Querschnittsanalyse: 30x(2nm Kobalt/10nm Kohlenstoff) auf facettiertem ALOs,
Feinbereichsbeugung zeigt keine Hinweise auf kristalline Anteile.

Die Giite der gleichméBigen, parallelen Anordnung der Einzelschichten ist wie bei den Eisen/Silber-
und Eisen/Gold-Schichtsystemen abhéngig vom Facettenseitentyp. Wéhrend z.B. in Abbildung 115
auf den Facetten, deren Schnittlinie von links oben nach rechts unten verlduft, das Schichtpaket sehr
glatt aufwichst, sind auf den Facetten mit umgekehrter Verlaufsrichtung eine Vielzahl von
Storungen in der Kohérenz des Schichtsystems zu sehen.
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Abbildung 116: TEM-Querschnittsanalyse: 30x(2nm Kobalt/10nm Kohlenstoff) auf facettiertem
ALOs, Vergleich von glatter und rauer Facettenseiten.

Abbildung 116 macht deutlich, dass diese Stérungen mit zunehmender Lagenzahl zunehmen.
Wihrend bei den Lagen in der Néhe des Substrat nur geringe Modulationen im geradlinigen Verlauf
erkennbar sind, verstirken sich diese Fehler mit jeder Doppellage kumulativ.  Dieses
Wachstumsverhalten des Schichtsystems verdeutlicht die bereits im Kapitel 5.1.3 gemachte
Beobachtung, dass die Facettenseiten, obwohl sie symmetrische Facettierungswinkel zeigen, eine
sehr unterschiedliche Oberflichenbeschaffenheit aufweisen. Wihrend die glatte (1011)-ALOs-
Kristallfliche (Abbildung 116 links) zu einer sehr regelmédBigen Schichtung im gesamten
Schichtsystem und glatten Grenzflichen bis zur Oberfliche fiihrt, sind die Nanofacetten der
anderen Facettenseite (Abbildung 116 rechts) Ausgangspunkt fiir Storungen, die durch das darauf
deponierte Schichtsystem laufen und sich kumulativ bis an die Oberfldche verstirken.

Zur Beschreibung dieser kumulativen Entwicklung flihrten Kardar, Parisi und Zhang (KPZ) einen
nicht-linearen Term in die Wachstumsgleichung von Edwards und Wilkinson [Edw 82] ein, die
eine erste lineare Beschreibung der Oberflaichenentwicklung bei der Deposition granularen
Materials lieferte. Dadurch wird es moglich, auch die Oberflichenevolution bei Deposition auf eine
vorgegebene Oberfliche zu beschreiben. Kumulative Entwicklungen von Grenz- bzw. Oberflachen,
wie im vorliegenden Fall, werden von der als KPZ-Gleichung bekannten Langevin-Gleichung
wiedergegeben [Kar 86].

oh

oA 2
S, =V (Viy+n(x1)

Der zeitliche Verdnderung der Hohe 4(x,7) stehen dabei drei Terme gegeniiber. Der erste entspricht
einer Relaxation durch die Oberflachenspannung v, der zweite, nicht-lineare Term gestattet laterales
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30nm 30_nm

Abbildung 117: TEM-Querschnittsanalyse: Facettenspitzen fiihren zu starken Kriimmungen der
Einzelschichten. a) ohne und b) mit Hilfslinien.

Wachstum und damit auch die Bildung von Uberhiingen. n(x,z) reprisentiert die ortsabhingig
variierende Depositionsrate.

Markante Punkte sind auch hier, wie im System Eisen/Silber, durch die Spitzen und Téler der
Facettierung gegeben. Abbildung 117 zeigt, dass die Spitzen zu einer starken Kriimmung der
Schichten fithren. Abbildung 117a zeigt das Originalbild zu sehen, in b) sind zur Verdeutlichung
Hilfslinien eingefiigt. Die griinen Linien zeigen die seitliche Begrenzung des Stérungsbereichs an.
Wihrend die Storung an der rechten Seite durch die Oberflichennormalen der (glatten) (1011) -
Facettenfldche begrenzt ist , ist die Abgrenzung zur Seite der nanofacettierten Facettenfliche links
leicht gebogen. Als Ursache hierfiir kann die Uberlagerung mit den sich nach oben verbreiternden
Storungen von anderen Storstellen auf dieser

Seite angesehen werden. Im Bereich 90 ]
zwischen den griinen Begrenzungslinien ist ]
ab Doppellage 8 eine deutliche Kriimmung = 80 -
der Schichten zu beobachten. Diese verlduft £ 70 -
kreisrund, was durch die im rechten Teil rot 8 60 -
markierten Kreissegmente verdeutlicht wird. % 50
Eine quantitative ~ Auswertung  der % 40 j
Entwicklung der Kriimmungsradien ergibt g 30 -
einen linearen Zusammenhang mit der g 5o |
Lagenzahl (siche Abbildung 118). Im E 10 ]
Bereich der ersten 5 Doppellagen ist jedoch 0]
I I I I I

keine signifikanten Kriimmung erkennbar,
vielmehr knicken hier die Einzelschichten
analog zum  Substratverlauf ab. Der
Storungsbereich ldsst sich zum Substrat hin = Abbildung 118: Kriimmungsradius des Schichtverlaufs an
jedoch nicht auf einen einzelnen Punkt einer Facettenspitze.

I
0 5 10 15 20 25 30
# Doppellagen
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Abbildung 119: TEM-Querschnittsanalyse: (10 1 2) -Anstdtze sind ursdchlich fiir Stérungskeile. a) ohne und
b) mit Hilfslinien.

zuriickfithren, d.h. die beiden grilnen Begrenzungslinien treffen sich nicht exakt an der
Facettenspitze. Es verbleibt am Substrat ein ausgedehnter Bereich, den Abbildung 119 zeigt. Im
rechten Bild ist die Substrat-Schichtsystem Grenzfliche zur Verdeutlichung nachgezeichnet. Der
Ansatz der rauen Facettenseite links ist durch ein ca. 10nm groBes Stiick (1012)-ALOs-
Kristallfliche gegeben. Damit entstehen zwei Knickstellen, die erste direkt an der Spitze, beim
Ubergang von der (101 1) -Facettenseite auf die (1012) -Seite und die zweite beim Ubergang der
(1012) -Fliche zur mittleren Ausrichtung dieser Facettenseite. Abbildung 119 zeigt deutlich, dass
diese beiden Knickstellen ursichlich fiir die Ausbildung des Storungkeils liber das Schichtsystem
hinweg sind.
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I
50nm

Abbildung 120: TEM-Querschnittsanalyse: Evolution der Storung oberhalb
eines Facettentals.

Auch durch die Tiler entstehen Storungen, die sich kumulativ durch das gesamte Schichtsystem
erstrecken. Abbildung 120 zeigt exemplarisch eine solche Storung. Im Gegensatz zum Keil, der an
der Spitze der Facetten entsteht, ist der Storungsbereich in diesem Fall von geringerer Ausdehnung
und Verbreiterung mit steigender Schichtdicke. Die Grenzfldche im Storungsbereich verlauft gerade
und ist gegeniiber dem Facettenbereich erhoht. Insbesondere im mittleren Bereich des Schichtpakets
entsteht dadurch ein Versatz des gestorten Bereiches um eine halbe Doppelschichtperiode
gegeniiber den glatten Bereichen auf den Facettenseiten. Im Gegensatz zum Eisen/Silber-
Schichtsystem fiihrt die Zone oberhalb eines Facettentals hier jedoch nicht zu einer volligen
Zerstorung des Schichtaufbaus.

Einzelne Oberflichenverdnderungen auf einer ansonsten weitestgehend glatten Facettenseite
ermoOglichen es besonders gut, die Entwicklung der Stérung zu studieren. Der Vergleich des
Originalbilds Abbildung 121a mit Abbildung 121b, in dem ein glatter Verlauf der Co-Ebenen
nachgezeichnet wurde, zeigt die sukzessive Verbreiterung der Storung mit steigender Lagenzahl. In
der ersten Lage ist kaum eine Verdnderung der Grenzflichen durch die Kante im Substrat zu
erkennen. Nach 9-10 Doppellagen hat sich jedoch ein stark gekriimmter Verlauf der Ebenen
ausgebildet, der keilformig an Breite bis zur Oberfliche zunimmt. An der Oberseite zeigt die
Uberblendung mit dem geradlinigen Verlauf der Schicht, dass zusitzlich Material fiir die
kumulative Entwicklung dieser Storung notig ist. Der Scheitelpunkt der Kriimmung liegt mehr als
eine Doppelschichtdicke iiber dem (theoretischen) glatten Verlauf.

Diese kumulative Rauigkeitsentwicklung ist auch auf den glatten Facettenseiten zu beobachten (im
oberen Drittel des Schichtpakets, siche Abbildung 116), jedoch sind die zugrunde liegenden
Welligkeiten hier deutlich flacher. Wéhrend die Ursache fiir die Storungen auf der anderen
Facettenseite in der Beschaffenheit des Substrats zu finden ist, sind auf den glatten Facettenseiten
Effekte wihrend der Deposition des Vielfachschichtsystems entscheidend fiir die Ausbildung von
Storungen der Ubergitterstruktur.
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Abbildung 121: TEM-Querschnittsanalyse: Stérungsentwicklung oberhalb eines einzelnen
Defekts auf einer ansonsten glatten Facettenseite. a) ohne und b) mit Hilfslinien.

Damit lassen sich die Ergebnisse der Wachstumsuntersuchungen auf facettiertem AbLOs vereinfacht
in Form der schematischen Abbildung 122 zusammenfassen, die sich in folgende vier markante
Zonen unterteilen 14sst:

Abbildung 122: Schematische Darstellung der vier unterschiedlichen Wachstumszonen.

Zone | : Oberhalb der Facettentiler bildet sich eine lateral eng begrenzte Stérungszone aus. Im
kristallinen System Eisen/Silber ist diese Zone durch eine hohe Defektdichte und
nanokristallines Gefiige gekennzeichnet.
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Zone II :

Zone III :

Zone 1V:

Auf der glatten (101 1) -Facettenseite wichst das Schichtsystem weitgehend geordnet
mit Grenzflichen parallel zur Facettenfliche auf. Korner wachsen in den rein
metallischen Schichtsystemen mit (111)-Richtung parallel zur Facettenseiten-
normalen. In der Ebene liegt eine statistische Kornorientierung vor.

Oberhalb der Facettenkdmme bilden die Systeme rund gebogene Grenzfldchen aus.
Eisen/Silber nutzt diese Zone zur Spannungsrelaxation, wodurch in Zone II geringere
Grenzflichenkriimmungen moglich werden, als sie auf glatten Substraten beobachtet
werden. Das Gefiige ist in diesem Bereich, dhnlich zu Zone I, sehr defektreich.

Hier zeigen sich, im Kohlenstoff/Kobalt-System in beispielhafter Weise, die Aus
wirkungen der nanofacettierten Facettenseite. Storungen des Substrat setzen sich
kumulativ als Stérungen im Aufbau des Schichtsystems fort. Im metallischen System
fiihren diese Storungen zu einer sehr starken Beeintrachtigung des (111)-Wachstums.

Die Leitfahigkeitsmessungen konnten zeigen, dass es zu einem Inselwachstum bei der Depsition der
ersten Eisenschicht auf den Facetten kommt, die TEM-Querschnittsuntersuchungen bestétigen dies.
Eine Trennung von Eisen- und Silberlagen ist erst nach der ersten Silberlage mdglich, durch die die
Bereiche zwischen den FEiseninseln aufgefiillt werden. Die Stérungszonen I und III haben nur
geringen Einfluss auf die Isotropie der Leitfdhigkeit in den Messrichtungen parallel und senkrecht
zur den Facetten. Die Texturmessungen zeigen eine (111)-Drahttextur der Edelmetalle auf den
Facettenseiten, die TEM-Untersuchungen an Eisen/Silber bestitigen das Wachstum entsprechender
Korner parallel zu den Facettenseitennormalen {iber mindestens zehn Doppellagen hinweg.
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5.2 Gestaltumwandlung durch Temperaturbehandlung

Die Temperung von Nanodrihten auf der facettierten Saphiroberfldche hat gezeigt, dass es oberhalb
einer kritischen Temperatur zu einer Gestaltinderung kommt und die Drdhte in Reihen von
separierten Partikeln liberfiihrt werden konnen. Die intensive Charakterisierung der Schichtsysteme
auf facettiertem ALQO; fithrte zu dem Ergebnis, dass die Facetten die Mikrostruktur des
Schichtsystems lokal durch Defektzonen stark verdndern. Fraglich ist, ob diese Verdnderungen
einen messbaren Einfluss auf die bekannte thermisch induzierte Gestaltdanderung haben, die eine
Anordnung sphérischer Prézipitate in eben diesen defektreichen Zonen erwarten lidsst [Her 99],
[Tro 00].

5.2.1 Thermische Charakteristik der Gestaltumwandlung

Die Gestaltdnderung von Einzelschichten zu separierten Partikeln findet in Vielfachschichtsystemen
in einen endlichen Temperaturbereich statt, der durch verschiedene Analyseverfahren einzugrenzen
war. Daher wurde die Einsatztemperatur, bei der erste Anzeichen einer Unterbrechung des
geschichteten Aufbaus beobachtet werden konnen, mittels in-situ Leitfdhigkeitsmessungen wéhrend
der Temperung und in-situ Rontgendiffraktometrie bestimmt. AuBBerdem ergeben sich Hinweise auf
Temperaturen, bei denen der Zerfall der Schichtsysteme abgeschlossen ist.

Ein neu konzipierter und konstruierter Halter zur in-situ Leitfahigkeitsmessung ermdglichte durch
die Kombination mit einem leistungsstarken Bornidrid-Heizer die Temperung der Schichtsysteme
direkt im Anschluss an die Deposition, wodurch Verunreinigungen, Oxidation und weitere storende
Einfliisse durch den Kontakt der Proben mit der Atmosphire vermieden wurden.

11,0

1| —O— senkrecht zur Facettierungsrichtung . .

105 | —=&— parallel zur Facettierungsrichtung /,/O"""O“axo Wle. schon wihrend de? WaCh_StumS (.]’er
— P Schichtsysteme  gezeigt, ist eine
E o ° simultane Messung der Leitfédhigkeit in
© 10,04 / . .

& o den zwei Richtungen parallel zur

e o5l O/ N Facettierungsrichtung und senkrecht dazu

(2] — . .

5 /-/' " moglich.

-“E', 00 0—0 o O\\ O = Abbildung 123 zeigt exemplarisch die

o v | _/ Leitfahigkeitsverdnderung wéhrend der

% 85w - / Temperung eines Eisen/Silber-Schicht-
1 '\'\'\. o systems auf facettiertem Substrat bis zur

8,0 —~a Endtemperatur von 580°C.

100 150 200 250 300 350 400 450 500 550 Bis zu einer Temperatur von 314°C
Temperatur [°C] nimmt die Leitfdhigkeit des Schicht-

pakets in beiden Messrichtungen ab. Dies
A.bbilduong 1.23: Leitfihigkeitsverdnderung Wdhrend Temperung ist durch eine erhohte Streuung an
Jljciieiioeri;lzeljojgo.X(znm Ferl0nm Ag)-Schichtpakets auf Phononen zu erkliren. Bei 314°C steigt
die Leitfdhigkeit in beiden Mess-
richtungen  sprunghaft an.  Diese
Temperatur kann als Einsatzpunkt flir die thermische Zerstorung der Eisenschichten in separierte
Partikel festgelegt werden. Durch den direkten Kontakt benachbarter Silberschichten beim
Durchbrechen der schlecht leitfahigen Eisenschichten verbessert sich die gesamte Leitfahigkeit des
Systems sprunghaft. Im weiteren Verlauf der Temperung konkurriert zundchst die
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Leitfahigkeitssteigerung durch weitere Kurzschliisse durch die Eisenschichten hindurch bis zur
vollstindigen Umformung der Eisenschichten in separierte Partikel mit der Leitfadhigkeitsminderung
durch Phononenstreuung. Die maximale Leitfdhigkeit wird in beiden Messrichtungen bei ~530°C
mit 9,64:10%(Qcm)” parallel zur Facettierungsrichtung bzw. 10,67-10*(Qcm)” senkrecht dazu
erreicht, womit wahrscheinlich der Abschluss der Gestaltumwandlung bei diesem Temperungsprofil
angezeigt wird.

Die Messungen am Schichtsystem Eisen/Silber zeigen also, dass sich die Verdnderungen in der
Leitfahigkeit iiber einen vergleichsweise groflen Temperaturbereich von mindestens 70°C
erstrecken. Die Gestaltinderung ist damit kein spontaner Prozess. Zwar ist der erste Durchbruch der
Eisenschichten durch einen scharf definierten Anstieg der Leitfahigkeit gekennzeichnet, aber der
Ablauf der weiteren Verdnderungen lauft als diffusionsgesteuerter Prozess in einem Temperatur-
Zeit-Fenster ab.

Interessant ist ferner, dass der charakteristische Anstieg auf glattem Substrat bei 350°C beginnt
[Her 02], wihrend der Einsatzpunkt durch die Facettierung des Substrat auf 314°C sinkt.

Im System Eisen/Gold werden vergleichbare, charakteristische Verdanderungen der Leitfahigkeit bei
der Zerfallstemperatur beobachtet. Es schlie8t sich ebenso ein Temperaturfenster von ~310°C bis
390°C an, das der Gestaltinderung der Eisenschicht zugeschrieben werden kann. Die hdhere
Loslichkeit von Eisen in der Goldmatrix (gegeniiber einer Silbermatrix) fiihrt in diesem Fall aber zu
einer Unterdriickung des Leitwertanstiegs.

Kohlenstoff/Kobalt-Schichtsysteme sind
hingegen insbesondere auf glattem
Substrat bis zu sehr hohen Temperaturen
(>600°C)  thermisch  stabil.  Auf
facettiertem Substrat deutet jedoch ein
Abfall der Leitfahigkeit bereits oberhalb
von ~430°C in Messrichtung senkrecht

—m— parallel
—O— senkrecht -/

0,30 - /

0,35 4

zur  Facettierung auf  anisotrope
Veridnderungen im Schichtsystem hin
(Abbildung 124). Durch die Wahl einer
facettierten m-plane ALOs; -Oberfldche
als Substrat und einer gezielten
Temperung im  Temperaturbereich
zwischen 430°C und 600°C, kann die
morphologische Anisotropie des
Substrats in eine Anisotropie im
Transportverhalten iiberfiihrt werden.
Als  Ursache hierfir wird eine
Unterbrechung der  stromtragenden
Kobaltschicht im Bereich der
Facettenspitzen bzw. -tdler als sehr
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Abbildung 124: Leitfihigkeitsinderung durch die Temperung
eines 20x(2nmCo/10nm C) Schichtsystems auf facettiertem ALO;

bis 600°C.

wahrscheinlich angesehen, da die Analysen zum Wachstum der Schichtsysteme diese Stellen als
Bereiche stirkster mikrostruktureller Storung im Schichtaufbau identifizieren konnten.

Im Folgenden soll die thermische Zersetzung der Schichtpakete anhand von in-situ rontgen
diffraktometrischen Messungen untersucht werden.
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In Abbildung 125 sind die
Diffraktogramme  eines  Eisen/Gold-
Schichtsystems auf facettiertem m-plane
ALOs vor und nach einer Temper-
behandlung bis 400°C gezeigt. Vor der
Temperung ist in der Umgebung der
(111)-Orientierung die bereits erlduterte
typische, periodisch modulierte
Intensitétsverteilung zu erkennen. Neben
dem stirksten Reflex bei ca. 45° sind
mehrere Satelliten bei ca. 42°, 43°, 44°
sowie 46° und 47° sichtbar. Nach der
Temperung ist die Ubergitterperiodizitit
zerstort, mit der Konsequenz, dass die
Uberstrukturreflexe entfallen und die
Intensititsverteilung sich alleine aus der

Beugung an  Kiristallebenen  ergibt.
Entsprechend  verbleibt nach  der
Temperung im  hier  dargestellten
Winkelbereich  nur  der  Au(l11)-
Kristallreflex.

Intensitat [bel. E.]

10000 -|

Intensitat [bel. E.]

—— vor Auslagerung

nach Auslagerung

1000

41

42 s 4 45 48 a7 4
2Theta [°]

Abbildung 125: XRD: Vergleich von Diffraktogrammen vor und
nach der Temperung bis 400°C. Schichtsystem:

50x(2nm Fe/l0nm Au) auf facettiertem m-plane ALOs;
horizontal beschichtet.

H
-

Abbildung 126: Verdnderung des Rontgenspektrums wéihrend der
Temperung von 200°C bis 400°C eines 50x(2nm Fe/10 nm Au)-
Schichtsystems auf facettiertem m-plane ALOs; horizontal

beschichtet.

Abbildung 126 zeigt die ganze Abfolge
von Diffraktogrammen im Winkel-
bereich von 41°-48° wihrend des
Temperprozesses im Hochvakuum von
200°C bis 400°C bei einer Heizrate von
0,2 K/min, von oben nach unten mit
zunehmender Temperatur. (Die
Satellitenreflexe geringerer Intensitdt
bei niedriger Temperatur sind in der
linearen Intensitdtsskalierung weniger
deutlich erkennbar). Gut sichtbar ist,
dass die Hohe des Satellitenreflex bei
43,7° mit steigender Temperatur sinkt.
Gleichzeitig wéchst der Hauptreflex mit
simultan sinkender Halbwertsbreite.
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Hauptreflex

Satellitenreflex
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Temperatur [°C]

Abbildung 127: Intensitdtsentwicklung des Au-(111)-Hauptreflexes

und des Satellitenreflexes bei 20=43,7° wihrend der Temperung

eines 50x(2nm Fe/10 nm Au)-Schichtsystems auf facettiertem

m-plane ALO; bis 400°C; horizontal beschichtet.

Intensitat [willk E.]

Trigt man die maximale Intensitit des
Haupreflexes bzw. des Satellitenreflexes
bei 43,7° gegen die Temperatur auf
(Abbildung 127), so ist der Tempera-
turbereich, in dem die wesentlichen
mikrostrukturellen Verdnderungen im
Schichtsystem stattfinden, besser zu
erkennen. Es ist auffillig, dass die
Intensititszunahme des Hauptreflexes
und die Intensititsabnahme des Satel-
litenreflexes simultan erfolgen, d.h. der
Verlust der Ubergitterperiodizitit geht
mit der Steigerung der Rontgen-
kohérenztiefe einher. Eine Definition der
Kohirenztiefe ist im Kapitel 2.3
gegeben.  Abweichungen in  den
Intensitdtsverlaufen werden ab 270°C
sichtbar, gefolgt von einem Bereich
groBer Steigung zwischen 280°C-330°C
und einem  Bereich  weitgehend
konstanter Intensitéit ab 350°C.

Abbildung 128 zeigt zum Vergleich eine solche Intensitétsentwicklung einer in-situ Rontgenanalyse
eines Eisen/Silber-Schichtsystems wéhrend einer Temperung bis 500°C, ebenfalls bei einer Heizrate

von 0,2K/min.

Der Verlauf ist dhnlich, jedoch zeigt sich, dass die Analyse schwieriger ist, da in diesem Fall der
starkste Satellitenreflex bei der Temperung im Hauptreflex aufgeht. Es existiert kein scharf
definierter Ubergang fiir die Steigerung der Intensitit des Hauptreflexes. Fiir den Satellitenreflex

Hauptreflex

Satellitenreflex

100 200 300 400 500
Temperatur [°C]

Intensitat [willk. E.]

Abbildung 128: Intensitdtsentwicklung des Ag-(111)-Haupt-
reflexes und des stirksten Satellitenreflexes wihrend der
Temperung bis 500°C eines 20x(2nmFe/l0nm Ag)-Schichtsystems
auf facettiertem m-plane ALOs; horizontal beschichtet.

beginnt der Intensititsriickgang bei
~240°C, vollstindig verschwunden sind
die Satellitenreflexe in diesem System
bei einer Temperatur von 350°C.

Da das System Eisen/Silber trotz sonst
gleicher Parameter wie z.B. Einzellagen-
dicke und Gesamtlagenzahl wesentlich
schwichere Uberstrukturen in der Grof-
winkelrontgenbeugung zeigt als
Eisen/Gold und durch die facettierte
Oberfliache zusitzlich massive Inten-
sitdtseinbuflen hinzunehmen sind,
wurden detailliertere in-situ rontgen-
diffraktometrische Messungen mit einer
fiir diese Zwecke neu konzipierten
Vakuum-Messkammer am Hamburger
Synchrotron DESY/HASYLAB an der
Beamline B2 durchgefiihrt. Ein groBer
Vorteil ist die hohe Brillianz der Quelle,
weshalb auch  Untersuchungen an
solchen Proben niedriger Streuintensitit
moglich sind.



5 Transfer der Periodizitit in Vielfachschichtsysteme 113

a) b) C)
100°C £ 95°C NN

— o A
— A Xt f;““ O
x = — Me/min=—
E. 3‘5 1°/min g : ! )
S : 5
b = o)
2 £ El %
= c =
o a , g
= 370°C 0| 370 %

T T T T ' | J |

18

—_
D

18

17 18
2Theta [Grad]

17 17
2Theta [Grad] 2Theta [Grad]

Abbildung 129: XRD-Temperung eines 50x(2nm Fe/l0nm Au) Schichtsystems auf: a) glattem ALOs bis 350°C,
b) facettiertem ALO;s, horizontale Beschichtung bis 370°C, c) facettiertem Al,O;, vertikale Beschichtung bis 370°C.

Alle Proben einer Materialkombination fiir dies Untersuchungen wurden im selben Prozess
hergestellt, um die Vergleichbarkeit sicherzustellen, denn die Einzellagendicke hat wesentlichen
Einfluss auf die Umwandlungstemperatur [Tro 00].

Abbildung 129 zeigt anhand von Abfolgen der Diffraktogramme vergleichend die Verdnderung des
Schichtaufbaus wihrend der gesamten Temperungsphasen (mit einer Heizrate von 1K/min auf
350° C bzw. 370°C) gleicher Eisen/Gold-Schichtsysteme auf glattem (a) und auf facettiertem ALOs
(b und ¢). Die Beschichtungsgeometrie mit homogener Materialverteilung bei horizontaler Ausrich-
tung der Facettierung (b) und préferenzieller Materialverteilung bei vertikaler Ausrichtung der
Facettierung (c) fiihrt dabei zu unterschiedlichen Endzustdnden.
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Abbildung 130: a) Intensitdtsentwicklung des Au(111)-Hauptreflexes und des Satellitenreflexes und b) Kohdrenztiefe
wiéhrend der Temperung eines 50x(2nm Fe/l10nm Au)-Schichtsystems auf glattem ALO;s bis 350°C (zu Abbildung
129a).

Abbildung 130a zeigt den temperaturabhéngigen Intensititsverlauf des zunéchst intensiveren
Satellitenreflexes bei ca. 17,1° und des zweiten Hauptreflexes bei ca. 17,4°, der nach Zerfall des
Schichtaufbaus in den Au(111)-Kristallreflex iibergeht, fiir die Probe auf glattem ALOs. Eine
Verdnderung des Schichtaufbaus findet demnach im Bereich zwischen etwa 275°C und 350°C statt

Abbildung 130b zeigt die temperaturabhéngige Entwicklung der Kohirenztiefe, bestimmt mit der
Scherrer-Formel aus der Reflexbreite und -position bei ca. 17,4°. Der Vergleich der Messungen in
Abbildung 130 verdeutlicht, dass einhergehend mit dem Verschwinden der Uberstruktur und der
starken Zunahme der Intensitdt im Hauptreflex auch die Kohérenztiefe ansteigt. Beginnend ~270°C
erstreckt sich der Bereich stirkster Verdnderungen dieser Groflen auf Temperaturen zwischen
320° C und 340°C. Damit zeigt der Vergleich mit Ergebnissen auf (0001)-ALOs und Silizium mit
Diffusionsbarrieren [Her 99], [Tro 00], dass die Zerfallstemperatur weitgehend unabhingig von der
exakten Kristallorientierung des Substrat ist. Da in der Regel bei der Deposition bei

Raumtemperatur keine Epitaxie zum
Substrat auftritt, ist auch der Einfluss

2,39 der atomaren Anordnung unter dem
" gemessener Schichtsystem fiir dessen Wachstum
Netzebenenabstand .
2,38 —— Au(111) Netzebenen- gering.
abstand bei RT (JCPDS) Anhand der genauen Lage des
theor. Langenausdehnung (111)-Reflexes wurden ferner die
2,377 fiir Gold =14,2*10°K ™ 5 ;

’ Spannungszustinde der deponierten
< Schichtsysteme untersucht. Durch die
o 28364 Temperung erwartet man aufgrund der

Au(111) —e thcirmischen Ausdehnung eine Ver-
2.35 Ca groerung des Netzebenenabstands.
I e Im relevanten Temperaturbereich von

o m Raumtemperatur bi °C ist di

b3 | W o4 6510° K aumtemperatur bis 350°C ist QG
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Abbildung 131: Ausdehnung der (111)-Netzebenenabstinde durch die

Temperung eines 50x(2nm Fe/l0nm Au)-Schichtsystems auf glattem

ALOs bis 350°C im Vergleich zur theoretischen Ausdehnung.

Speziellen von Gold weitgehend
linear und isotrop mit einem Léngen-
ausdehnungskoeffizienten

aa=14,2:10° K' [Dax 03]. Abbil-
dung 131 =zeigt jedoch fiir das
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Abbildung 132: XRD-Diffraktogramme vor und nach der Temperung

eines 50x(2nm Fe/l0nm Au) Schichtsystems auf glattem ALO; bis

350°C.

Eisen/Gold-Schichtsystem auf glattem
Substrat  eine  stirkere  lineare
Ausdehnung (o'=46,5-10°K™") als die
typische Langenausdehung der Metalle
Gold (oder Eisen owr=12,2-10° K™).
Dies weist auf Zugspannungen in den
Schichtpaketen hin. Diese Beobach-
tung gilt analog fiir Eisen/Gold-
Schichtsysteme auf facettiertem ALO:s,
das  horizontal  beschichtet  ist
(O facet. norizona=48,7-10°K"). Im Fall der
vertikalen, préferenziellen Beschich-
tung wird mit o pcer verika=27,0- 10K
die  niedrigste lineare  Léngen-
ausdehung gemessen. Im Zustand
nach der Herstellung liegt in diesem
System aber auch die geringste
Kompression der Abstinde der Gold
(111)-Ebenen gegeniiber dem
Gleichgewichtswert vor. Da der Gold
(111)-Netzebenenabstand  vor  der

Temperung 0,3-0,8% unter dem Wert fiir Kompaktmaterial liegt, kann die Relaxation in die Gleich-
gewichtsabstinde zu einer verstirkten Ausdehnung wéhrend des Heizvorgangs fithren. Bei
Erreichen der Zerfallstemperatur des Schichtaufbaus kommt es zu einer Abweichung vom

vorausgehenden linearen Ausdehnungsverhalten.

Nach der Temperung treten keine Anteile anderer Orientierung im gesamten Rontgenspektrum auf
(Abbildung 132), auch Eisen ist nicht detektierbar.
Qualitativ zeigt sich, bei insgesamt niedrigerer Intensitdt fiir das System auf facettiertem Substrat
bei horizontaler Facettierungsausrichtung wéhrend der Depositon ein sehr dhnliches Bild (siche

Hauptreflex

Intensitat [willk. E.]

Satellitenreflex 26=17,1
00

100 150 200 250 3
Temperatur [°C]

T
35

L
0

Abbildung 133: Intensitdtsverlauf von Haupt- und Satellitenreflex,

50x(2nm Fe/l0nm Au) auf facettiertem ALO;, horizontal
beschichtet.

Abbildung 129). Ein Vergleich der
Intensitétsentwicklungen der
Eisen/Gold-Schichtsystem auf glattem
(siche Abbildung 130a) und facettier-
tem, homogen beschichteten Substrat
(siche Abbildung 133) verdeutlicht, dass
der Zerfall des Schiichtautbaus im
gleichen Temperaturintervall von 275°
bis 350°C stattfindet. In diesem
Temperaturbereich  zeigt sich im
beobachteten =~ Winkelbereich  eine
weitere deutliche Verdnderung. Aus
einem sehr flachen Maximum bei
20=19,9° entwickelt sich bei der
Temperatur, bei der die Vielfachschicht
zerfillt, ein deutlicher, zum Au(111)-
Reflex vergleichbar breiter Reflex bei
20=20,1. Die Kohirenztiefe zeigt einen
stufenartigen Anstieg zwischen 338°C
und 352°C fiir beide Reflexe, den Au
(111)-Reflex und den Reflex bei 20,1°
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Abbildung 134: Kohdrenztiefe ermittelt aus Au(111)- und Abbildung 135: XRD-Diffraktogramme vor und nach der

Au(200)-Reflex wahrend der Temperung eines Temperung eines 50x(2nm Fe/l0nm Au)-Schichtsystems
50x (2nm Fe/l0nm Au)-Schichtsystems auf facettiertem auf facettiertem ALOs; horizontal beschichtet.
ALO;s; horizontal beschichtet.

(siche Abbildung 134). Die eindeutige Zuordnung dieses Reflexes ist insofern schwierig, als dass
Au(200) und Fe(110) mit 20=20,05° und 20,17°, wie in der Vergleichsdarstellung vor und nach
dem Zerfall Abbildung 135 zu sehen, sehr nahe beieinander liegen. Dies entspricht auch
vorausgegangenen Beobachtungen in Eisen/Silber- Schichtsystemen, bei denen die Eisen(110)-
Komponente in Rontgenspektren im Temperaturbereich bis 350°C nicht von der Ag(200)-
Komponente zu trennen war [Her 99]. Die hohe Kohérenztiefe deutet jedoch darauf hin, dass der
Reflex der Au(200)-Orientierung zuzuordnen ist.

Die Intensitdtszunahme des (111)-Hauptreflexes ist deutlich geringer als bei dem Vielfachschicht-
system auf glattem Substrat. Hier deutet sich an, dass im Bereich der Téler und Spitzen der
Facetten, fiir den das Verfahren durch die Messung in Richtung der Gesamtsubstratnormalen
sensitiv ist, bei der Temperung und dem Zerfall des Schichtaufbaus neben dem Wachstum bereits
vorhandener (111)-Koérner auf den Facetten insbesondere die dort vorhandenen stark gestorten
Bereich rekristallisieren und — unter anderem — (200)-Ko6rner bilden.

Die Analyse der Daten der in-situ Rontgenmessungen wihrend der Temperung von Eisen/Gold-
Schichtsystemen auf facettiertem Saphir, dessen Facettenseiten durch den vertikalen Einbau bei der
Beschichtung priferenziell belegt sind, zeigt neben dem Zerfall des Schichtsystems, wie schon
zuvor an den anderen Konfigurationen diskutiert, einen ungewohnlichen Verlauf der Intensitét des
Hauptreflexes. Bemerkenswert ist, dass dieser im Gegensatz zu den Beobachtungen auf den anderen
Substrattypen bzw. -beschichtungsanordnungen (Abbildung 129a und b) durch den Zerfall des
Schichtsystems nicht an Intensitdt gewinnt, vielmehr wird eine Reduktion der Intensitdt beobachtet
(siche Abbildung 129¢c). Wie die temperaturabhingigen Auftragungen der Intensititen von Haupt-
und Satellitenreflex (Abbildung 136) zeigen, sinkt die Intensitét des Satellitenreflexes bei 20=17,1°
zwischen 287°C und 336°C deutlich ab, der Hauptreflex verliert im gleichen Temperaturintervall
auch an Intensitdt und wandert zu kleineren Winkeln in die Kristallreflexlage.
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Abbildung 136: Abfall der Intensitdt bei Haupt- und Abbildung 137: XRD-Diffraktogramme vor und nach
Satellitenreflex, 50x(2nm Fe/l0nm Au) Schichtsystem auf der Temperung eines 50x(2nmFe 10nm Au)
Jacettiertem AL,Os; vertikal beschichtet. Schichtsystems, auf facettiertem ALO;, vertikal
beschichtet.

Nach der Temperung ist im gesamten gemessenen Winkelbereich von 10° bis 30° kein weiterer
Reflex vorhanden (siehe Abbildung 137).

Einen Erkldrungsansatz fiir die ungewohnliche Intensitdtsentwicklung im Fall vertikal
ausgerichteter Facetten bei der Beschichtung liefern Texturanalysen im wie-hergestellten Zustand
und nach der Temperung in Abbildung 138. Die (111)-Polfiguren zeigen, dass bei diesen
Schichtsystemen mit priferentiellen Belegung der Facettenseiten durch eine Temperung eine
besonders starke Verschiarfung der Textur beobachtet wird. Nach der Herstellung ist noch ein
deutliches Maximum im Zentrum der Polfigur von Abbildung 138a zu erkennen, obgleich die
Intensitdt des Maximums einer Facettenseite hoher ist. Nach der Temperung ist im Zentrum keine
wesentlich vom Untergrund verschiedene Intensitit nachweisbar, wahrend das Maximum auf der
Facettenseite verstdrkt ist. Dementsprechend liegt es nahe, dass Bereiche, die eine (111)-
Ausrichtung bzgl. der Gesamtsubstratnormalen aufweisen, in einem Rekristallisationsprozess
wihrend der Temperung durch Wachstum der beziiglich der Facettenseite (111)-orientierten Korner
aufgezehrt werden. Wie die mikrostrukturellen Untersuchungen gezeigt haben, finden sich solche

Abbildung 138: Texturanalyse bei Au(111)-Reflexbedingung eines 50x(2nm Eisen/10nm Gold) Schichtsystems,
auf facettiertem Al;O;; vertikal beschichtet,; a) wie hergestellt und b) nach 60 min bei 370°C.
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Bereiche auf den Facettenkimmen und sind sehr defektreich. Es ist bekannt, dass die
Kristallisationstemperatur im Bereich von wenigen Nanometern einen Grofeneffekt zeigt, d.h. die
Schmelztemperatur nahezu linear proportional zum reziproken Teilchendurchmesser ist [All 86].
Die starke Storung der Mikrostruktur ist daher auch notwendig, um Rekristallisation bei den
vergleichsweise niedrigen Temperaturen von ca. 350°C iiberhaupt mdglich erscheinen zu lassen.

Ein Vergleich von Abbildung 132,

Abbildung 135 und Abbildung 137 ] ‘;‘2 oz Farionm Ag)

verdeutlicht die unterschiedliche
Intensitatsentwicklung durch die .
Temperung fiir die unterschied- i
lichen Beschichtungsanordnung
widhrend der Deposition der
Schichtsysteme.

Eine zwolffache Uberhohung der
Daten eines Eisen/Silber-Schicht-
systems gegeniiber dem Eisen/Gold .
System ist notwendig fiir die ver- ]
gleichende Darstellung vor der ]
Temperung in Abbildung 139. Man

erkennt eine wesentlich schlechter s 17 1819 2 21
ausgeprigte Uberstruktur im Ver- 2Theta [Grad]

leich zu Eisen/Gold, was die
& Abbildung 139: XRD-Diffraktogramme: ~12-fach geringere Intensitit

UntersuChung fur die Proben mit von gleichwertigen Eisen/Silber- gegeniiber Eisen/Gold-Schichtsystemen
Silber als Edelmetallkomponente auf glattem Substrat, wie hergestellt.

erschwert.

Dennoch lieen sich Daten wie die

Zerfallstemperatur aus den temperaturabhingigen Diffraktogrammen bestimmen, unter Einbezug

der Verdnderungen von Kohérenzldnge und Ausdehnungsverhalten in die Auswertung.

Abbildung 140 zeigt die Entwicklung des Netzebenenabstands der Silber(111)-Ebenen wéhrend des

Temperprozesses des Eisen/Silber-Schichtsystems auf glattem Al.O; bis 400°C. Nach einem

Bereich linearer thermischer Ausdehnung von Raumtemperatur bis ca. 300°C stagniert die

Vergroferung der Gitterkonstante. Im entsprechenden Temperaturbereich kompensieren sich die
thermische Ausdehnung und die Ver-
lagerung in Richtung des idealen Netz-

Intensitat [willk.E.]

Au(111) | Au(200) [ [Fe(110)
[Fe(110)

29 ebenenabstands.  Zwischen 388°C und
pas ] e 396°C kommt es zu einer stufenartigen
] R TUa7. 00K r Reduktion. Dieses Intervall kann mit der
237 ' - vollstindigen Zerstérung des Schicht-
= F Iy aufbaus identifiziert werden. Im Gegensatz
o8 — zu den Eisen/Gold-Schichtsystemen zeigt
1 die Auswertung der Kristallreflexlagen bei
Rl gemessener Eisen/Silber, dass die Gitterzelle des
23d| — AZ(Zf 1b1e)ni1n;lz)::>a:r?en- Edelmetalls in Richtung der Substrat-
I t:zztra:‘;::égzéﬁmsng normalen gedehnt ist, was auf Druck-

2,33 fiir Silber «=19,510°K spannungen in diesen Schichten hinweist.

Abbildung 99 hat bereits gezeigt, dass
besonders im System Eisen/Silber der
Silber(200)-Anteil in den Diffrakto-

Abbildung 140: Ag(111)-Netzebenenabstand, grammen gegeniiber dem (111)-Anteil bei
50x(2nm Fe/l0nm Ag)-Schichtsystem auf glattem ALO;. Deposition auf den facettierten Substraten
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Abbildung 141: Entwicklung der Netzebenenabstdinde in
50x(2nm Fe/l0nm Ag) auf facettiertem ALO3, vertikal beschichtet.

anderen Proben deutlich iiber den tabellierten Werten fiir die lineare Léngenausdehnungs-
koeffizienten [Dax 03] des Edelmetalls von oag=19,5-10°K"". Fiir die Werte aus dem (111)-Reflex
folgt bei 300°C ein Absinken, wihrend fiir die Gitterebenen mit (200)-Wachstumsrichtung erst bei
365°C ein Abweichen vom linearen Anstieg sichtbar wird.
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Abbildung 142: geringe Verdnderung der
XRD-Spektren durch Temperung eines
50x(2nm Fe/l0nm Ag)-Schichtsystems auf
facettiertem ALOs; horizontal beschichtet.

Die ermittelte Kohidrenztiefe zeigt ebenfalls bei
Temperaturen grofer als 350°C einen signifikanten
Anstieg.

Somit bestdtigen also auch die Untersuchungen mittels
Rontgenbeugung am  Synchrotronlabor, dass die
Zerfallstemperatur des Schichtaufbaus im thermisch
stabileren System Eisen/Silber durch die Aufbringung
auf ein facettiertes Substrat um mindestens 20-30°C
abgesenkt werden kann.

Fiir die bei der Deposition des Eisen/Silber-Schicht-
pakets horizontal eingebauten Saphirsubstrate sind die
Verdnderungen durch die Temperung am geringsten
(siche Abbildung 142).

Das Abweichen vom linearen thermischen Aus-
dehnungsverhalten oberhalb von ~350°C kann als
untere Grenze fiir den Beginn des Zerfalls des Uber
gitters gesehen werden.

Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass im
System Eisen/Gold ein ausgeprégtes (111)-Wachstum
auf den Facetten sowie ein Wachstum dieser Kdrner
und Ausheilen von Defekten wihrend der Temperatur-
behandlung erfolgt. Die Modulation der Intensitéts-
verteilung in den Diffraktogrammen durch das
kiinstliche Ubergitter ist auch auf den facettierten
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Substraten umfassend auswertbar, eine wesentliche Verdnderung der Zerfallstemperatur von der
Temperatur auf glatten Substraten ist diesen Daten nicht zu entnehmen. Die vollstindige Zerstorung
des Schichtsystems erfolgt bis zur Temperatur von 350°C.

Die geometrischen Verhiltnisse durch die Facettierung des Substrates behindern das Aufwachsen
von Ebenen, deren Normalenvektor parallel zur Gesamtsubstratnormalen orientiert ist. Da das
Verfahren der Rontgendiffraktometrie in Bragg-Brentano Geometrie aber fiir diese Richtung
sensitiv ist, ist eine starke Verringerung der Intensitdt die Folge. Dies erschwert insbesondere die
Beobachtung der thermischen Veridnderungen der Eisen/Silber-Schichtsysteme, zusétzlich zu ihrem
hoheren polykristallinen Anteil und der schlechteren Kohirenz des Ubergitters. Dabei hat der
geringe Ag(111)-Anteil im sensitiven Bereich der Spitzen und Tiler offensichtlich negativen
Einfluss auf diese Kohérenz.

Dennoch ist es durch umfangreiche Analyse der Daten gelungen, aufzuzeigen, dass die
verbleibende, gegeniiber dem FEisen/Gold deutlich gestortere, Vielfachschichtstruktur beeinflusst
durch die facettierte Unterlage schon bei tieferen Temperaturen zerfillt, als dies auf glatten
Substraten der Fall ist. In-situ Leitfahigkeitsmessungen zeigen durch einen sprunghaften Anstieg der
Leitfahigkeit die Friihstadien der Gestaltumwandlung schon bei niedrigeren Temperaturen an. So
konnte beispielsweise fiir das System Eisen/Silber ein Einsatzpunkt bei 314°C bestimmt werden,
obgleich auf glatten Substraten dieser erst bei 350°C auftritt und in-situ Rontgenmessungen
konsistent mit TEM-Untersuchungen eine weitgehend erhaltene Lagenstruktur bis iiber 350°C
hinaus bestitigen. Wihrend in sdmtlichen Eisen/Gold-Schichtsystemen kleinere (111)-Netzbenen-
abstinde als im Kompaktmaterial gemessen wurden, tritt in den Eisen/Silber-Schichtsystemen eine
Dehnung parallel zur Substratnormalen auf. In den damit verbundenen, unterschiedlichen
Wachstumsbedingungen fiir die Edelmetalle mit Zug- bzw. Druckspannung kann eine Ursache fiir
die bessere Rontgenkohdrenz und die schérfere Textur gesehen werden.

Eine sehr hohe thermische Stabilitit zeigt das Kohlenstoff/Kobalt-System. Vielfachschichten mit
dreiBBig Doppellagen zeigen iiber den gesamten GroBwinkelbereich trotz intensiver Strahlungsquelle
keine kristallinen Reflexe. Abbildung 143a verdeutlicht, dass auch nach einer Temperung bis 600°C
keine Verdnderungen auftreten, lediglich der Substratreflex ist sichtbar. Dennoch zeigt das selbe
Schichtsystem im Kleinwinkelbereich Bragg-Reflexe der kiinstlichen Ubergitterstruktur (Abbil
dung 143Db).
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Abbildung 143: a) XRD-Spektren vor und nach der Temperung bis 600°C eines 30x(2nm Kobalt/10nm Kohlenstoff)-
Schichtsystems auf facettiertem Saphir, horizontal beschichtet.

b) zugehériges XRD-Kleinwinkelspektrum.
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In Ubereinstimmung mit den Ergebnissen der Feinbereichsbeugung an den Querschnittsproben bei
den TEM Untersuchungen liegt der Kohlenstoff im Schichtsystem amorph vor. Auch Kobalt zeigt
keine kristallinen Reflexe in den Diffraktogrammen oder im Beugungsmodus des Elektronen
mikroskops. Die in-situ XRD-Messungen bis zu 600°C zeigen, dass weder Kobalt noch Kohlenstoff
kristallisieren. Die grofle Dichtedifferenz der beiden Elemente des Schichtsystems ermdglicht aber
eine hohe Reflektivitit des kiinstlichen Ubergitters bei kleinen Winkeln. In Zusammenhang mit den
Ergebnissen zur Leitfahigkeitsmessung im Schichtsystem Kobalt/Kohlenstoff ist aber davon
auszugehen, dass es zwischen 550°C und 600°C zu Verdnderungen in der Lagenstruktur kommt, da
die Leitfahigkeit in senkrechter Richtung zur Facettierung einbricht. Dabei muss offensichtlich
davon ausgegangen werden, dass hier Verarmung von Kobalt an den Bereichen extremer
Kriimmung, nicht aber die Kristallisation wesentlicher Volumenbruchteile des Kobalts oder
Kohlenstoffs Grund fiir die anisotrope Leitfahigkeit ist.

5.2.2 Veranderungen von Gefiige und Mikrostruktur

Neben den Verdnderungen des inneren Aufbaus der Schichtsysteme, insbesondere dem Zerfall der
Schichtstruktur, fiihrt die Temperung der Schichtsysteme ebenso zu teilweise starken Anderungen
im Korngefiige. Im Folgenden werden diese Anderungen im direkten Zusammenhang mit den
mikrostrukturellen Verdnderungen (sichtbar in den Texturanalysen) dargestellt und in Bezug auf die
vorausgehenden Ergebnisse der Leitfdhigkeitsverdnderungen und in-situ Rontgenanalysen
diskutiert.

Durch eine Temperung fiir 30min bei 350°C, bei der die Rontgenkohdrenz des kiinstlichen
Ubergitters des Vielfachschichtsystems bereits verschwunden ist (sieche Abbildung 129), verindert
sich die Oberflichenmorphologie nur wenig (Abbildung 144, vgl. Abbildung 74a, Seite 72 (wie
hergestellt)). Grenzbereiche wirken schmaler. Einige Bereiche scheinen zusammengewachsen, so
dass nun auch konkave Kriimmungen in der Form einzelner Korner erkennbar sind.

Abbildung 144: SEM-Abbildung: 50x(2nm Fe/l0nm Au)-Schichtsystem, auf
glattem Al,Os, 30min bei 350°C getempert.
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Abbildung 145: (111)-Polfigur eines
50x(2nm Eisen/10nm Gold)-Schichtsystems
auf glattem Al,O;, 30 min bei 350°C getempert.

Durch die Temperung verschirft sich die Textur. Der Abbau von Spannungen und Defekten hat eine
hohere Intensitdt im Hauptmaximum und eine Verschmalerung des Reflexes zur Folge. Abbildung
145 zeigt die (111)-Polfigur eines 30min bei 350°C getemperten Eisen/Gold-Schichtsystems. Die
Intensitdt im zentralen Reflex der (111)-Ebenen parallel zur Substratoberfliche hat stark
zugenommen, so dass der Ring unter 70,5° schwicher erscheint. In der kleinen Halbraum-
Darstellung hebt sich dieser jedoch deutlich vom Untergrund ab.

Abbildung 146 zeigt die Oberfliche eines Eisen/Gold-Schichtpakets nach einer Temperung fiir
30min bei 370°C. Das Gefiige ist gegeniiber der nicht getemperten (Abbildung 74b, Seite 72)

Abbildung 146: SEM-Abbildungen. 50x(2nm Fe/l0nm Au)-Schichtsystem,
auf facettiertem, horizontal beschichtetem ALLO; fiir 30min bei 370°C
getempert.
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weitgehend unverdndert, obwohl die inneren Grenzflachen des Schichtsystems zerstort sind, wie die
rontgendiffraktometrischen Daten zeigen.

Abbildung 147 verdeutlicht die durch eine Temperung fiir 30min bei 370°C hervorgerufenen mikro-
strukturellen Verdnderungen eines Eisen/Gold-Schichtpakets anhand von Texturanalysen. Die linke
(111)-Polfigur (Abbildung 147a) zeigt ein in horizontaler Facettierungsrichtung gesputtertes
Schichtpaket, so dass die Facetten vergleichsweise homogen belegt wurden, direkt nach der
Herstellung, Abbildung 147b ein ebensolches nach 30min Temperung bei 370°C. Der Vergleich der
SEM-Abbildungen Abbildung 74b und Abbildung 146 zeigt noch keine wesentliche Verdnderung
der Oberflachenbeschaffenheit. Abbildung 147 =zeigt jedoch, dass durchaus wesentliche
mikrostrukturelle Verdnderungen im Schichtsystem ablaufen. Die Intensitdtsverteilung im Zentrum
verschiebt sich deutlich. Wéahrend im wie hergestellten Zustand noch ein breites Maximum in der
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Abbildung 147: (111)-Polfigur eines 50x(2nm Eisen/10nm Gold)-Schichtsystem auf facettiertem ALOs, horizontal
beschichtet; a) wie hergestellt und b) nach 30min bei 370°C.

Mitte erkennbar ist, welches mit kleinen (111)-Goldkérnern in den defektreichen Zonen auf den
Facettenddchern und -téilern assoziiert werden kann, wird dieses durch die Temperung wesentlich
geringer, wohingegen es zu einer Verschiarfung der (111)-Goldreflexe auf den Facettenseiten
kommt. Ebenso tritt der ringférmige Intensitétsverlauf unter 70,5° erst durch die Temperung
deutlich hervor.

Festzustellen ist, dass die riickgestreute Intensitét fiir die beiden Facetten deutlich unterschiedlich
ist, obwohl die Depositionsgeometrie keine der beiden Seiten bevorzugt. Dies deutet auf die
unterschiedliche Beschaffenheit der beiden Facettenseiten hin, insbesondere da die SEM-Bilder und
AFM-Daten keine wesentlichen Unterschiede aufgezeigt haben. Durch die Nanofacettierung der
einen Facettenseite ist ein gleichmiBiges Wachstum gestort, was zu einer defektreichen
Mikrostruktur von geringerer Rontgenkohérenztiefe fiihrt.

Dass eine ldngere Temperung im Bereich der kritischen Zerfallstemperatur der Schichtsysteme auch
deutliche Auswirkungen auf das Gefiige hat, zeigt die SEM-Abbildung 148. Durch die
Verdoppelung der Temperungszeit sind an der Oberfliche starke Verdnderungen zum Gefiige vor
der Temperung erkennbar. Die laterale Periodizititsldnge, d.h. die Lénge, auf der in der Darstellung
senkrecht zur Facettierungsrichtung vergleichbare Muster auftreten, ist hier mit ~150nm nur halb so
groB3 und kann mit den einzelnen Facettenseiten korreliert werden. Die Gefligerennung durch die
Facetten ist geringer, Bereiche auf benachbarten Facetten greifen an den Grenzen teilweise
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Abbildung 148: SEM-Abbildungen: 50x(2nm Eisen/10nm Gold)-Schichtsystem auf facettiertem ALQO;, vertikal

beschichtet fiir 60min bei 370°C getempert, Ausschnitt rechts doppelte Vergrifserung.

reiBverschlussdhnlich ineinander. Der
Wachstumssdulendurchmesser ist senkrecht zur
Facettierungsrichtung in diesem System durch
die Breite einer Facette von 150nm begrenzt, es
findet in seltenen Fillen ein Uberwachsen von
Facettenkdmmen statt. Téler werden fast nie
tiberwachsen. Die mittlere Ausdehnung der
Sdulen in Facettierungsrichtung betrdgt 65nm,
womit sich ein Aspektverhiltnis von 2,3 ergibt.
Es ist zu beachten, dass die Wachstumssiulen
an der Oberfliche keine klare geometrische
Form aufweisen.

Sowohl in Bereichen der Facettenkdmme, als
auch in den Tilern sind deutlich kleinere,
sphérische Partikel mit einem Durchmesser von
typisch >40nm (einige bis zu 60nm) zu finden.
Dominiert wird das Gefiige von der Anpassung
der lateralen Breite der Wachstumssdulen an die
Facettenseitenbreite. Diese Riickschliisse aus
der Oberflachenanalyse bestdtigt auch die
Texturanalyse (Abbildung 149). Die Intensitét
aus dem Zentrum ist fast vollstindig zu
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Abbildung 149: (111)-Polfigur eines
50x(2nm Eisen/10nm Gold) nach 60 min bei 370°C
(zu Abbildung 148).

Gunsten der auf den Facetten verschwunden. Die Gefligedinderung durch doppelte Temperzeit von
Abbildung 146 zu Abbildung 148 zeigt die Anpassung der Korner an die Facettenbreite, und das
»Aufbrechen an den Facettenkdmmen spiegelt sich in den Rontgenstrukturdaten wider.

Nach der Temperung wird bei der Oberflachenanalyse mittels SEM ein wesenflicher Unterschied
zwischen den Gefiigen der Schichtsysteme Eisen/Silber bzw. Eisen/Gold deutlich. Wahrend im
System Eisen/Silber vergleichsweise runde Bereiche an der Oberfliche sichtbar sind (Abbildung
150), passen sich diese bei hinreichend getemperten Eisen/Gold-Proben vielfach der Breite der
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Abbildung 150: SEM-Abbildung: 50x(2nm Eisen/I0nm Silber)-

Schichtsystem auf facettiertem ALO;, vertikal beschichtet nach Temperung

fiir 60min bei 400°C.

Facettenseiten (Abbildung 148) an. Dennoch sind nach der Temperung aber
auch bei den Eisen/Silber-Schichtpaketen Riickwirkungen der
Substratfacettierung auf das Gefiige erkennbar.

Ein solches Schichtpaket auf facettiertem Saphir getempert bis 400°C zeigt
in Abbildung 150 ,,Streifenbreiten®, die einer gesamten Facette bestehend
aus zwei Facettenseiten entsprechen. Korner {iberwachsen den Facetten-
kamm, wohingegen die Téler besonders starken dunklen Kontrast
aufweisen. Wahrscheinlich sind nach der Temperung auch im System
Eisen/Silber die Signaturen der Wachstumssdulen zu beobachten, die
typischerweise in Eisen/Silber-Schichtsystemen grofer sind als im System
Eisen/Gold. Es konnte keine Stelle beobachtet werden, an der ein Tal
iberwachsen wurde, vielmehr separieren die Téler das Gefiige der
benachbarten Facetten. Typische BereichsgroBen sind hier 40-70nm und ein
deutlich von eins verschiedenes Verhdltnis der Halbachsen einer
angenommenen ellipsodalen Form findet sich selten, dann aber
vorzugsweise in Form von sehr groflen Bereichen, die mittig auf den
Facettenkdmmen liegen mit Halbachsen von 220nm und 60nm entsprechend
einem Verhéltnis von 3,7. Dabei ist die groBe Halbachse immer nahezu
senkrecht zur Facettierungsrichtung. Kleinere, runde Korner eines
Durchmessers von 50+10nm sdumen die Gefiigestreifen im Bereich der
»Irennung® in den Télern. Auffillig ist auch, dass an Stellen, an denen die
Facetten schmaler sind, bis zu einer Breite von ca. 120nm nur einzelne
Wachstumsséulen auf diesen zu finden sind. Erst jenseits dieser Breite neigt
das System dazu, unter Einbringung einer weiteren Grenze die
Facettenbreite durch zwei oder mehr Wachstumsséulen zu iiberspannen. Fiir
diese Beobachtungen eignen sich Bereiche, in denen die Facettierung des
Substrats fehlerhaft ist, d.h. durch die Koaleszenz von Facettierungs-
doménen versetzungsdhnliche Fehler entstanden sind, da dort die

Abbildung 151: SEM-
Abbildung: Anpassung
der Wachstumssdulen-
breite an die Facetten-
seite.
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Facettenseitenbreite stetig bis zur Endbreite von ca. 150nm zunimmt. Das Gefiige eines solchen
Bereichs nach Deposition und Temperung bis 400°C fiir Eisen/Silber zeigt Abbildung 151 in hoher
Auflosung.Letztlich ist aber festzustellen, dass Eisen/Silber-Schichtsysteme ein inhomogeneres,
ungerichteteres Geflige an der Oberflache zeigen als Eisen/Gold-Schichtsysteme.

Abbildung 152 zeigt (111)-Polfiguren von Eisen/Silber-Schichtsystemen nach der Temperung. Bei
den Schichtsystemen mit Silber als Edelmetallkomponente wird der Unterschied zwischen
Schichten mit homogener Bedeckung (Abbildung 152a) und denen priferentieller Beschichtung
einer Facettenseite (Abbildung 152b) deutlicher als bei Eisen/Gold. Abbildung 152a ist nach
einstiindiger Temperung von bei 450°C entstanden und zeigt ein breites Maximum, das sich liber
einen Bereich von ca. 40° erstreckt. Es ist senkrecht zur Facettierungsrichtung ausgedehnt. Die
Temperung, obwohl mit 400°C bzw. 450°C bei hoheren Temperaturen und langen Temperzeiten
(1 Stunde) ausgefiihrt, verschéarfen die Textur nicht in einer vergleichbaren Weise, wie beim
Eisen/Gold beobachtet. Vielmehr zerfallt durch die Temperung der Ring von statistischen in-plane
Orientierungen unter psi=70,5° in Bereiche hoherer Intensitit (vgl. Abbildungen 105b und 152b).
Die Abrundung des Reflexes maximaler Intensitdt in Abbildung 152b spricht fiir Verdnderung des
Gefiiges mit Angleichung des Aspektverhiltnisses zwischen Korngréf3e senkrecht und parallel zur
Facettierungsrichtung.
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Abbildung 152: Texturanalyse: (111)-Polfiguren eines 50x(2nm Eisen/10nm Silber)-Schichtsystems: a) horizontal
beschichtet nach 60min bei 450°C und b) vertikal beschichtet nach 60min bei 400°C.

Zusammenfassend ldsst sich feststellen, dass sich die Ergebnisse der Texturuntersuchung der
Eisen/Gold-Schichten durch klarere Signaturen auszeichnen, die Schichten also groBere Intensititen
sowie schirfere Reflexe bzw. ringformige Intensitditsmaxima zeigen. Insbesondere bei Eisen/Gold-
Schichtsystemen auf facettiertem ALOs; konnte gezeigt werden, dass (111)-orientierte Korner auf
den Facettenseiten auf Kosten stark gestorter Bereiche auf den Facettenkdmmen wachsen.

Trotz gleicher Dauer und hoherer Endtemperatur der Temperung bedingt durch die hohere Zerfalls-
temperatur, ist das Gefiige des Schichtsystems Eisen/Silber weniger verdandert als das Gefiige des
Schichtsystems Eisen/Gold. Die Oberflichenmorphologie ist inhomogener und die Facettenseiten
sind in der projizierenden Darstellung des SEM nicht unterscheidbar. Hingegen konnte durch eine
60miniitige Temperung des Eisen/Gold-Systems bei 370°C eine Gefiigetrennung auch an den
Facettenkdmmen beobachtet werden. Diese Gefiigetrennung bestétigt die Beobachtungen der
Untersuchungen mittels Rontgenbeugung. Sowohl Texturmessungen als auch in-situ Rontgen
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heizmessungen zeigen fiir Substrate, die bei der Beschichtung eine vertikale Ausrichtung der
Facetten aufwiesen, eine Reduktion der in Richtung der Gesamtsubstratnormalen (111)-orientierten
Goldkorner durch die Temperung. Die SEM-Analyse zeigt, dass dies sogar deutlich sichtbare
Verdanderungen an der Oberfliche in Form von Trennungen oberhalb der Facettenkdmme
hinterldsst. TEM-Querschnittsanalysen an getemperten FEisen/Silber-Schichtsystemen auf
facettiertem Substrat konnten durch zahlreiche Artefakte (wahrscheinlich durch préparative
Probleme) kein vollstindiges Bild von der Mikrostruktur, insbesondere von der Position der
Eisenpartikel liefern.
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6 Zusammenfassung

Ziel dieser Arbeit war es, Selbstorganisationseffekte auszunutzen, um einerseits Substrate durch
Oberflachenfacettierung im Nanometerbereich periodisch zu strukturieren und andererseits diese
Anordnung in aufgebrachte diinne Filme und Schichtsysteme zu iibertragen. Durch weitere
nachfolgende thermisch induzierte Gestaltumwandlungen konnen damit auf technisch einfache
Weise lineare Anordnungen metallischer und magnetischer Nanopartikel auf Oberflichen oder
sogar im Volumen erzeugt werden.

Um diese gezielt beeinflusste Selbstordnung in den verschiedenen Dimensionen zu erreichen, wurde
mit der Oberflidchenfacettierung von (1010) -ALOs ein Prozess genutzt, der auf einfache Weise die
thermodynamischen Eigenschaften der &ufBleren Kristallform und die elastische Wechselwirkung
von Facettenlinien ausnutzt, um eine im Nanometerbereich periodisch strukturierte Oberfldche zu
erzeugen. Analysen mittels AFM, aber auch Querschnittsuntersuchungen mittels TEM haben es
ermoglicht, die unterschiedlichen Stadien der Facettierung zu beobachten. Nachdem Hohen
fluktuationen an verschiedenen Stellen auf der Oberfliche Keime fiir die Facettenbildung darstellen,
wachsen die Facetten mit parallelen Facettenlinien in [1210]-Richtung. Dabei bildet sich schnell
die (1011) -Kristallfliche als eine der beiden Facettenseiten aus, wihrend die andere Seite durch
Aufstauen von kleineren Facetten gebildet wird und auch im Endzustand als eine nanofacettierte
Facettenseite mit hohen (1012) -Flichenanteilen vorliegt. Durch Zusammenwachsen verschiedener
Facettierungsdoménen gefolgt von Ausheilprozessen bildet sich schlieBlich nach 24h bei 1550°C
eine symmetrische, spitzdachartig rekonstruierte, periodische Oberfldche, deren Facettenseiten einen
Winkel von ~18° zur urspriinglichen Oberfliche haben. Die laterale Periodizitét, die durch die
elastische Wechselwirkung der Facettenkdmme und -tdler im Wesentlichen iiber Materialkonstanten
des Substrats bestimmt ist, betrdgt ~320nm, wihrend die vertikale Amplitude auf ~50nm bestimmt
werden konnte. Betrachtungen zur Thermodynamik und Kinetik vervollstindigen das Verstindnis
des Facettierungsprozesses und zeigen weitere Beeinflussungsmdoglichkeiten der Periodizitit auf.

Diese Periodizitit des Substrats gibt den Abstand von Dréhten vor, die durch Schattendeposition
unter flachem Winkel (~3°) auf eine der beiden Facettenseiten aufgebracht werden konnten. Die
Oberfldchendiffusion des deponierten Materials auf den Facetten ist dabei entscheidend fiir das
Wachstum und bestimmt, ob erfolgreich Nanodrdhte erzielt werden konnen. Durch
oberflichensensitive Verfahren, wie SEM-, AFM- und MFM-Analysen konnte gezeigt werden, dass
bei hinreichend geringer Schichtdicke <20nm Nanodridhte der ferromagnetisch ordnenden
Materialien Eisen und Kobalt mit Breiten im Bereich der Facettenseitenbreite von ~160nm
erfolgreich hergestellt werden konnten. Die Lénge der Dréhte ist dabei nur durch Fehler in der
Facettierung begrenzt, deren mittlerer Abstand aus SEM-Untersuchungen auf ca. 100pm
abgeschdtzt werden konnte. Das Ummagnetisierungsverhalten dieser Anordnungen von
Nanodrihten unterscheidet sich wesentlich von dem vergleichbarer diinner Schichten. Die Form der
Driihte fiihrt zu einer uniaxialen Anisotropie. Ein scharfer Ubergang und die sprunghafte Anderung
der Magnetisierungsrichtung beim Koerzitivfeld von H=383+50e deutet auf eine Kopplung der
Eisendrdhte hin.

Neben der periodischen Anordnung der Drdhte senkrecht zur Facettierungsrichtung konnte der
thermische Zerfall der Dréihte erfolgreich genutzt werden, um diese in Reihen von separierten,
magnetischen Partikeln zu iiberfiihren. Durch in-situ Leitwertmessungen wéhrend des Anlassens
konnte mit 550°-600°C der fiir die selbstordnende Gestaltinderung relevante Temperaturbereich
festgelegt werden. SEM- und AFM-Untersuchungen konnten zeigen, dass dem Zerfall eine mit der
Temperatur steigende Aufrauung der Oberfliche vorausgeht. Die Drahtanordnungen beider
untersuchten ferromagnetischen Systeme, Eisen und Kobalt, eignen sich flir die Gestaltinderung.
Sowohl die PartikelgroBe, als auch die Separationsdistanz zeigen eine Proportionalitdt zur lokalen
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Facettenseitenbreite und konnen somit auch iiber die Schichtdicke der préparierten Dréhte
beeinflusst werden. Allerdings konnten nur bei Schichtdicken <20nm vollstédndig separierte Partikel
durch den thermisch induzierten Zerfall erzeugt werden. Mit einem Durchmesser von 20 bis zu
~160nm (maximale Facettenseitenbreite) liegen in beiden Systemen runde Partikel vor. GroBere,
elliptisch in Facettierungsrichtung verformte Partikel zeigen grole Halbachsen bis zu 350nm bei
typischen Hohen von 40-70nm. Analysen remanenter Zustinde nach Magnetisierung in Feldern
unterschiedlicher Orientierung mittels MFM zeigen zum einen die Abhédngigkeit der leichten
Magnetisierungsrichtung von der Form, zum anderen, dass bei speziellen Grolen und Abstinden
magnetostatische Kopplung zu einer gleichen Ausrichtung der Magnetisierung direkt benachbarter
Partikel fiihren kann. Das Verschwinden der uniaxialen Formanisotropie bestétigt den Zerfall der
Drihte. Die weitgehend winkelunabhingige Hysterese zeigt, dass weder in Facettierungsrichtung
noch senkrecht dazu eine besonders ausgeprigte, magnetische Kopplung der Partikel vorliegt.

Um zu kléren, ob die Periodizitit der Unterlage in die Mikrostruktur der Schichtsysteme tibertragbar
ist, wurden Schichtsysteme der nicht mischenden Komponenten Eisen/Silber, Eisen/Gold und
Kohlenstoff/Kobalt auf die facettierten Substrate deponiert und das Wachstum, die Mikrostruktur,
das Gefiige und der Aufbau detaillierte charakterisiert. In-situ Leitfdhigkeitsmessungen konnten
zeigen, dass zunéchst ein Volmer-Weber-Wachstum des Eisens auf dem AbOs-Substrat erfolgt. Die
gegeniiber den Volumenwerten um eine GroBenordnung reduzierte Leitfahigkeit lasst auf das
Vorliegen einer Vielzahl von mikrostrukturellen Defekten, wie z.B. Korngrenzen insbesondere
parallel zur Schichtnormalen schlieBen. Da durch TAP-Messungen sowohl eine Segregation von
Eisen in Silberkorngrenzen als auch eine starke Durchmischung der Grenzflichen ausgeschlossen
werden konnte, wird die beobachtete Absenkung der Leitfahigkeit durch jede Eisenlage durch die
starke Coulombstreuung der Leitungselektronen an Eisenatomen auf der Oberfldche erklart. AFM-
und TEM-Querschnittsanalysen zeigen, dass die Oberflichenmorphologie des Substrats auch iiber
grole Gesamtschichtdicken von 600nm hinweg an der Oberseite erhalten bleibt, vertikale
Amplitude und Periodizitdtslinge bleiben unverdndert. Texturanalysen und rontgendiffrakto-
metrische Messungen zeigen eine (111)-Drahttextur der Edelmetallkomponenten auf den Facetten
seiten.  Schirfere Reflexe und eine ausgeprigtere Ubergitterstruktur in GroBwinkeldiffrakto-
grammen weisen auf ein kohédrenteres Wachstum im Schichtsystem Eisen/Gold gegeniiber
Eisen/Silber hin. Detaillierte TEM-Querschnittsanalysen der Schichtpakete belegen, dass die
Facetten des Substrats wesentlichen Einfluss auf die Mikrostruktur in den Schichtsystemen haben
und zeigen Sdulen gleicher kristallographischer Orientierung den Ergebnissen der Texturmessungen
entsprechend auf den Facettenseiten. Am amorphen Kohlenstoff/Kobalt-System, das sehr glatte
Grenzflachen zeigt, konnten beispielhaft die Auswirkungen verschiedener Substratmerkmale auf
das Wachstum analysiert werden. Wihrend auf der glatten (101 1) -Facettenseite ideal parallele
Verldufe der inneren Grenzflachen zu beobachten waren, zeigte sich die nanofacettierte Gegenseite
als Ausgangspunkt flir Storungen, die zu kumulativen Modulationen der Grenzflichen mit der
Lagenzahl fiihrten. Zwei ausgezeichnete Bereiche sind tiber den Facettenkdmmen und den -tdlern
gegeben. Wihrend an den Kimmen ein keilformiger, radialer Grenzflichenverlauf die
Fehlorientierung tliber die Schichtdicke ausgleicht, ist oberhalb der Téler eine sehr schmale
Storungszone erkennbar. Mittels HRTEM-Untersuchungen konnte am kristallinen System
Eisen/Silber in diesen Bereichen ein sehr stark gestortes, von vielen Korngrenzen dominiertes
Gefiige identifiziert werden. Schon auf glatten Substraten konnte gezeigt werden, dass solche
Defektbereiche bevorzugte Nukleationszentren fiir die Anlagerung von Nanopartikeln sind, die als
Folge einer thermisch induzierten Gestaltumwandlung dieser entmischenden Schichtsysteme
entstehen [Her 99], [Tro 00].

Leitfahigkeitsmessungen wéhrend der Temperbehandlungen der Schichtsysteme zeigen fiir
Eisen/Silber eine Reduktion der Umwandlungstemperatur um mindestens 35K durch die nano-
strukturierte Unterlage, wihrend im Eisen/Gold-System der ohnehin niedrigere Umwandlungspunkt
von ~320°C nicht weiter reduziert wird. Durch den Aufbau einer neuen Vakuumkammer zur
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temperaturabhingigen = Rontgendiffraktometrie am  Hamburger  Synchrotronstrahlungslabor
(HASYLAB) war die Analyse der Gestaltumwandlung auch von Eisen/Silber-Schichtpaketen sehr
geringer Reflektivitdt moglich. Zerfallstemperaturen, die durch den Verlust der Ubergitterkohirenz
bestimmt wurden, bestitigen die Absenkung dieser charakteristischen Temperatur fiir Eisen/Silber-
und die Konstanz fiir Eisen/Gold-Schichtsysteme. Die detaillierten Messungen liefern mit gegen
satzlichen Spannungszustdnden der Edelmetalle in den beiden Systemen auBerdem einen Hinweis
fiir die beobachteten Unterschiede. Gefiige- und Texturuntersuchungen nach dem Anlassen zeigen
insbesondere im System Eisen/Gold, dass die Facettenkdmme die Mikrostruktur des aufgebrachten
Schichtsystems verdndern, so dass nach einer Temperbehandlung von einer Stunde sogar eine
Gefligetrennung oberhalb Facettenkimme an der Oberflache des Schichtsystems sichtbar wird.

Somit ist es gelungen, die Substrate durch elastische Wechselwirkung von Facettenkimmen und
-tdlern auf Nanometer-Skala periodisch zu strukturieren, diese Facetten fiir die Herstellung von
Nanodrihten durch Schattendeposition zu nutzen und deren technisch einfache, selbstorganisierte
Umformung in lineare Anordnungen von metallischen Nanopartikeln zu erreichen, sowie die
magnetischen Eigenschaften der verschiedenen Gestaltformen zu analysieren. Der Transfer der
Periodizitdt der Substrate in Vielfachschichten konnte in Form von Stérungszonen erzielt und die
mikrostrukturellen Verdnderungen in den Schichten umfassend charakterisiert werden. Damit
erscheint auch die gezielte Anordnung der magnetischen Partikel im Volumen durch den thermisch
induzierten Zerfall dieser Schichtsysteme mdglich.
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