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1 Einleitung

Die Untersuchung von Oberflichenstrukturen bildet ein weites Feld aktueller Forschung.
Auch im Hinblick auf die fortschreitende Miniaturisierung elektronischer Bauteile ist es
fiir die Anwendung wichtig, die Struktur von Grenz- bzw. Oberflichen zu kontrollieren
und je nach Anforderung herzustellen. Um dazu in der Lage zu sein, ist es von fun-
damentaler Bedeutung, die Mechanismen, die zur Bildung einer Struktur beitragen, zu
identifizieren.

Fiir die Identifikation der wesentlichen Mechanismen bieten sich amorphe Systeme
an, die wegen der vorhandenen rdumlichen Isotropie keine strukturell induzierte Rich-
tungsabhingigkeit der Oberflichenstrukturen erwarten lassen und somit das einfachst
mogliche Modellsystem bilden. Auflerdem finden amorphe diinne Schichten in vielen
technischen Bereichen ihre Anwendung. Metallische amorphe Schichten lassen sich durch
Kondensation aus der Gasphase bei sehr tiefen Temperaturen (auf Helium-gekiihlten
Substraten) herstellen, wie es fiir einkomponentige Systeme bereits seit den Arbeiten
von Buckel und Hilsch bekannt ist [BH54]. Mehrkomponentige glasbildende Systeme
lassen sich auch bei Raumtemperatur durch Kokondensation als amorphe Schicht her-
stellen. Ein Vetreter solcher glasbildenden metallischen Legierungen ist ZrgsAl7 5Cugr s,
das beziiglich der Strukturbildung wahrend des Wachstums ausfiihrlich untersucht wor-
den ist [RMS97; MMS99; RML*00; SSM02; VSMS03].

Strukturentwicklung findet dann statt, wenn die Oberfliche einem dynamischen Pro-
zess unterliegt. Ein solcher Prozess ist beispielsweise das erwdhnte Wachstum einer
diinnen Schicht, aber auch die Bestrahlung einer Oberflichenstruktur stellt einen dy-
namischen Prozess dar, der fiir die Entwicklung der Oberflachenstruktur verantwortlich
sein kann. Im Rahmen dieser Arbeit ist mit dem Begriff der Bestrahlung stets der Be-
schuss einer Oberfliche mit lonen gemeint. Die Begriffe lonenbestrahlung und Ionenbe-
schuss werden im Folgenden synonym verwendet. Der Einfluss des Tonenbeschusses wird
hier untersucht. Durch Ionenbeschuss getriebene Strukturbildungsphénomene sind seit
langer Zeit bekannt und besonders im Energiebereich weniger keV untersucht worden.
Dieser Energiebereich ist auch beziiglich der technologischen Anwendung interessant,
weil sich Ionen dieser Energie relativ leicht erzeugen lassen. Deshalb wird Ionenbeschuss
dieser Energie in vielen Bereichen seit langem verwendet, beispielsweise auch, um Ober-
flachenschichten abzutragen. Durch die Ionenbestrahlung kénnen sich Wellenstrukturen
bilden, wenn die Ionen schréig zur Substratnormalen eingeschossen werden [NSC62]. Beim
Beschuss entlang der Substratnormalen oder auch bei schrigem Einschuss und gleich-
zeitiger Rotation des Substrats mit der Substratnormalen als Drehachse wird ebenfalls
unter verschiedenen Bedingungen Strukturbildung beobachtet [FDK99; FSB00], wobei
diese Strukturen in der Oberfliche isotrop sind. Die Entwicklung einer regelméfligen
Struktur beruht in der Regel auf einem Zusammenspiel von gliattenden und aufrauenden
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Prozessen, wie es im Modell von Bradley und Harper beschrieben wird [BH88]. Jedoch
ist bisher der mikroskopische Ursprung der glittenden Mechanismen nicht geklart. Es
werden in der Literatur fiir den Energiebereich weniger keV verschiedene Prozesse dis-
kutiert, die zur Glattung beitragen. Dies sind Oberflichendiffusion [BH88; EACT99],
Fliefiprozesse [UHCO01] sowie Glattung durch ballistischen Transport [CV96; MGC05].
Ziel dieser Arbeit ist es, herauszufinden, welche Prozesse dominieren und welche weniger
wichtig sind.

Fiir das metallische Glas Zrgs Al; 5Cusy 5 ist bekannt, dass sich durch Ionenbestrahlung
im niedrigen MeV Energiebereich eine strukturierte Oberfliache glétten lasst [MAO1]. Fiir
diesen Energiebereich konnte auflerdem ein Volumenflieen als dominierender Glattungs-
mechanismus identifiziert werden. Im Energiebereich weniger keV sind andere Glattungs-
mechanismen zu erwarten, weil sich das Verhéltnis zwischen der Eindringtiefe der Io-
nen und der typischen Strukturgréfie auf der bestrahlten Oberfliche in Abhéngigkeit
von der Bestrahlungsenergie éndert. Hier ist nun das Ziel, fiir Bestrahlungsenergien der
GroBenordnung einiger keV die Auswirkung der Ionenbestrahlung an diesem metalli-
schen Glas zu untersuchen und die relevanten Prozesse zu identifizieren.

Die Phénomene der Strukturentwicklung durch die Ionenbestrahlung werden experi-
mentell untersucht, so dass der Effekt der Bestrahlung auf mesoskopischer Skala deut-
lich wird. Prinzipiell kann die Entwicklung von Oberflichenstrukturen im Nichtgleichge-
wichtszustand durch Kontinuumsmodelle in Form von stochastischen Ratengleichungen
beschrieben werden [BS95]. Thren Ursprung haben solche Modelle in Arbeiten von Mul-
lins und Herring zur Analyse kinetischer Prozesse [Her50; Mul57; Mul59]. Die Analyse
der experimentellen Ergebnisse im Rahmen solcher Modelle lisst Riickschliisse auf die be-
teiligten Prozesse zu. Um die mikroskopische Ursache der Strukturentwicklung genauer
zu untersuchen, werden klassische Molekulardynamik(MD)-Simulationen durchgefiihrt
und in Verbindung mit Kontinuumsmodellen, die die mesoskopische Skala beschreiben,
ausgewertet [VMO07]. Um die relevanten Prozesse fiir eine Vielzahl von Materialsyste-
men aufkliaren zu konnen, werden in den MD-Simulationen zwei Vertreter verschiedener
Klassen von amorphen Systemen untersucht. Das ist zum einen das fragile metallische
Glas CuTi und zum anderen das starke Glas Si.

In Verbindung mit den Erkenntnissen aus den durchgefiihrten Experimenten und den
MD-Simulationen werden stochastische Ratengleichungen, die die Strukturbildung auf
mesoskopischer Skala beschreiben, entwickelt und numerisch gelost.

Neben der Untersuchung von Bestrahlungsphdnomenen werden zum Vergleich auch
MD-Simulationen zu thermisch angeregten Prozessen durchgefiihrt. Hier werden diesel-
ben Materialien untersucht wie bei den Untersuchungen zur Bestrahlung. Der Schwer-
punkt liegt hier auf der Oberflichendynamik und ermoglicht einen Vergleich zwischen
thermisch angeregten und strahlungsinduzierten Prozessen jeweils in identischen Mate-
rialien und damit eine Abgrenzung zwischen den unterschiedlichen Arten der Anregung.
Fiir die Untersuchungen zu thermischen Prozessen an CuTi-Oberflichen [VMO5] sind
Vergleiche mit und Interpretationen von fritheren experimentellen Untersuchungen am
selben System [GHK98] moglich.

Das generelle Ziel der vorliegenden Arbeit ist, einen Beitrag zur Entschliisselung der
atomaren Kinetik an Oberflichen im angeregten Zustand zu leisten und das Verstdndnis



des Zusammenhangs der atomaren Prozesse mit Strukturbildungsphdnomenen auf
groberer Skala (Groflenordung: einige nm) voran zu treiben.

Strukturiert ist die Arbeit wie folgt. Zunéchst werden die Methoden vorgestellt. Das
sind die experimentellen Methoden, die Methoden der MD-Simulation und die der sto-
chastischen Ratengleichungen (Kap. 2H4). Es folgen die Kapitel mit den Ergebnissen.
Begonnen wird mit den experimentellen Ergebnissen (Kap. [5), um die wesentlichen
Phé&nomene der Bestrahlungseffekte zu zeigen. Darauf folgen die MD-Simulationen, wo-
bei das Kapitel iiber thermische Untersuchungen hier eingeschoben wird (Kap.6), um
spater den Vergleich mit den anschlieend vorgestellten strahlungsinduzierten Prozessen
(Kap.[7) zu ermoglichen. Danach werden die Ergebnisse aus Simulationen von stochas-
tischen Ratengleichungen gezeigt, in die die Erkenntnisse aus den vorangegangenen Ka-
piteln bereits eingehen (Kap. 8). Weil die verschiedenen Kapitel aufeinander aufbauen,
werden die Ergebnisse bereits im jeweiligen Kapitel diskutiert. Eine zusammenfassende
Diskussion der wesentlichen Ergebnisse, die insbesondere die verschiedenen Aspekte der
Arbeit verbindet, folgt in Kap. (9, bevor eine Zusammenfassung mit einem Ausblick den
Abschluss bildet.



2 Experimentelles

Im experimentellen Teil dieser Arbeit sollen diinne Schichten metallischer Gléser herge-
stellt werden und anschliefend durch Ionenbestrahlung modifiziert werden. Dabei steht
jeweils die sich durch die Behandlung &ndernde Oberflichenstruktur im Mittelpunkt des
Interesses.

Zunichst soll auf die Herstellungs- und Analysemethoden eingegangen werden. Der
wesentliche Teil der experimentellen Prozesse, ndmlich die Herstellung und Bestrah-
lung der Proben sowie die Analyse der Oberflichenstruktur, findet im Ultrahochvakuum
(UHV) statt. Daher soll die entsprechende UHV-Anlage beschrieben werden, in der die-
se Arbeitsschritte durchgefiihrt werden. Nach einer kurzen Beschreibung des experimen-
tell verwendeten Systems wird die Probenherstellung durch Elektronenstrahlverdampfen
erlautert. Des Weiteren soll beschrieben werden, wie die hergestellten Proben der Be-
strahlung durch Ionen unterzogen werden, um die Oberflachenstruktur zu veréndern.
Als wesentliche Analysemethode dient die Untersuchung mit einem Rastertunnelmikro-
skop (STME) zur Charakterisierung der Oberflichenmorphologie. Zur Schichtdickenbe-
stimmung wird Kleinwinkelrontgenreflektometrie eingesetzt, wiahrend die Struktur der
Proben mittels Weitwinkelrontgendiffraktometrie untersucht wird.

2.1 Die Ultrahochvakuum-Anlage

Die verwendete UHV-Anlage, die in Abb.[2.1 skizziert ist, besteht aus drei Kammern. In
der ,, Aufdampfkammer” findet mit den drei Elektronenstrahlverdampfern die Herstel-
lung der Schichten statt, in der ,, Analysenkammer“ kénnen die Schichten durch Ionen-
bestrahlung modifiziert und ihre Oberflachenstruktur mittels Rastertunnelmikroskopie
untersucht werden und die dritte Kammer dient als Schleuse. Die Aufdampfkammer
und die Analysenkammer sind jeweils durch ein Plattenventil mit der Schleusenkammer
verbunden, so dass ein Transfer der Proben zwischen den verschiedenen Kammern iiber
magnetisch gekoppelte Transferstangen mdoglich ist ohne das Vakuum zu verlassen. In den
Kammern, die zur Herstellung und Untersuchung der Proben verwendet werden, wird
typischerweise ein Druck von weniger als 5-1071° mbar erreicht. Dieser Druck ergibt sich
durch Verwendung einer Turbomolekularpumpe mit vorgeschalteter Rotationspumpe an
der Schleusenkammer, in der der Druck hoher ist, sowie lonengetterpumpen und Titan-
sublimationspumpen in der Aufdampf- und Analysenkammer. Um mit diesen Pumpen
den angegebenen Druck zu erreichen, ist auflerdem noch ein Ausheizvorgang notig. In
verschiedenen fritheren Arbeiten wurde diese UHV-Anlage bereits benutzt und ist somit
auch vielfach beschrieben [Rei97; May97; May00; Vau02; Str04].

IEnglisch: scanning tunneling microscope



2.1 Die Ultrahochvakuum-Anlage
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Abbildung 2.1: Schematische Darstellung der UHV-Anlage.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde zunéchst eine Ionenkanone des Typs ,, Jon Bombard-
ment Gun, Model 981—2043“@, die bereits in die Analysenkammer integriert war, neu
positioniert, um den Ionenbeschuss von Oberflichen entlang der Oberflichennormalen
zu ermoglichen. Das benétigte Edelgas kann {iber ein fein regulierbares Ventil in klei-
nen Mengen in die Analysenkammer eingelassen werden. Zu einem spéteren Zeitpunkt
wurde diese Kanone ersetzt durch eine des Typs ,,Ion Source IQE 12/38“3 in der man
das notige Edelgas gezielt in die Kanone einlédsst und es mit einer zusétzlich eingebauten
Turbomolekularpume differentiell abpumpt, so dass weit weniger Edelgas in die Ana-
lysenkammer eindringt. Diese Modifikation war nétig, weil aulerdem die Mo6glichkeit
geschaffen wurde, eine zusétzliche Hochspannung zwischen dem Probenhalter und der
Tonenkanone anzulegen, damit auch hohere Bestrahlungsenergien als die von der Kanone
vorgegebenen méoglich sind. Wenn néimlich ein Druck von ca. 107° mbar, wie er in der
Ionenkanone noétig ist, in der Analysenkammer herrscht, wiirden solche Hochspannungen
(einige kV) zu Uberschligen fithren, so dass ein deutlich niedrigerer Druck, wie er bei
einer differentiell gepumpten Ionenkanone moglich ist, erforderlich ist. Weitere Details
zu den verwendeten Ionenkanonen sind in Kap. beschrieben.

2Firma Varian

3Firma SPECS



2 Experimentelles

2.2 Probenherstellung und Eigenschaften

2.2.1 Materialeigenschaften

Um die zu untersuchenden Prozesse auch moglichst exakt modellieren zu kénnen, ist
es am einfachsten, ein isotropes Materialsystem zu betrachten. Dafiir bietet sich ein
amorphes System an, in dem keine kristallinen Vorzugsrichtungen bestehen. In dieser
Arbeit wird das metallische Glas ZrgsAl; 5Cugr s verwendet, weil fiir dieses auflerdem
das Schichtwachstum in den vergangenen Jahren bereits sehr genau untersucht wur-
de [RMS97; MMS99; RML*00; SSM02; VSMS03] und somit die entsprechenden Ergeb-
nisse hier verwendet werden konnen. Die Zusammensetzung ist dabei so optimiert, dass
der Temperaturbereich der unterkiihlten Schmelze (Differenz zwischen Kristallisations-
und Glastemperatur) maximal ist [IZM92; IKT*94]. Wegen unterdriickter Keimbildung
ist das System sehr stabil gegen Kristallisation. Diese hohe Stabilitdat gegeniiber Kristal-
lisation und die damit verbundene gute experimentelle Handhabbarkeit ist neben der be-
reits erwihnten Kenntnis der Wachstumseigenschaften ein weiterer Grund fiir die Wahl
dieses Systems. Der Temperaturbereich der unterkiihlten Schmelze wird bei Abweichun-
gen von der idealen Zusammensetzung kleiner, wie man es im terndren Phasendigramm
erkennen kann (siehe Abb. 2.2)). Fiir kleine Abweichungen in der Zusammensetzung, die
bei der Schichtherstellung (siehe Kap. 2.2.2) durchaus moglich sind, bleibt der Tempe-
raturbereich der unterkiihlten Schmelze grofl genug.

Es sollte aulerdem erwéhnt werden, dass auch im amorphen Festkorper eine Nahord-
nung existiert. Somit ist auf sehr kleiner Skala die Isotropie leicht gestort, wenngleich
die Gesamtstruktur immernoch als ungeordnet angesehen werden muss. Als ein Cha-
rakterisierungsmerkmal eines Glases dient der Fragilititsindex, der die Abweichung der
Entwicklung der Viskositét als Funktion der Temperatur von einem Arrhenius-Verhalten
quantifiziert [E1190], und iiber den sich Gléser in starke und fragile einordnen lassen. Da-
bei sind die starken Gléser die mit wenig und die fragilen Gléser die mit deutlicher
Abweichung vom Arrhenius-Verhalten. Dieser Fragilitdtsindex wurde von M. Weif} zu
m = 38.4 bestimmt, so dass ZrgsAl;5Cusrs zwischen den Extrembeispielen fiir fragi-
le (m = 190 fiir Orthoterphenyl) und starke (m ~ 16 fiir Netzwerkglas SiOy) Gléser
steht [Wei98g].

Die Herstellung eines Glases kann durch rasches Abschrecken erfolgen, wie es sich fiir
die Herstellung von Bulkproben anbietet. Diinne glasartige Filme geeigneter Legierungen
lassen sich durch Kondensation der Bestandteile aus der Dampfphase auf einem bei
Raumtemperatur befindlichen Substrat herstellen [Zar91]. So verhélt es sich auch hier,
so dass in dieser Arbeit das Aufdampfen die Herstellungsmethode ist, wie es im folgen
Kapitel beschrieben wird. Dabei kann man annehmen, dass die auftreffenden Atome in
einem metastabilen Gleichgewicht auf dem relativ kalten Substrat nach einer kurzen
diffusiven Bewegung , einfrieren [El90]. Da sie unkorreliert auftreffen, kann sich also
keine Fernordnung herausbilden.
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Abbildung 2.2: Temperaturintervall AT, der unterkiihlten Schmelze im ternéiren Pha-
sendiagramm von ZrAlCu (nach [IZM92]; die gestrichelte Linie begrenzt
den Bereich der amorphen Phase).

2.2.2 Schichtherstellung

In dieser Arbeit wurden diinne Schichten des metallischen Glases ZrgsAl; 5Cuyr 5 durch
Kokondensation aus der Gasphase hergestellt. Als Ausgangsmaterial fiir diese Schichten
dienen Reinstmaterialien, die in Tab. genauer spezifiziert sind, und als Substra-
te werden thermisch oxidierte Silizium(100)-Wafer, bzw. daraus passend zugeschnitte-
ne Teile, verwendet. Die Ausgangsmaterialien werden in die wassergekiihlten Kupfer-
bzw. Molybdéntiegel der drei ElektronenstrahlverdampfeﬂZ eingebaut, wo sie mit ei-
nem in den Tiegel gelenkten Elektronenstrahl geheizt und aufgeschmolzen werden. Vor
der ersten Schichtherstellung nach neuem Materialeinbau wird jedes Material zunéchst
aufgeschmolzen, um Verunreinigungen ausgasen zu lassen und das Material in eine
gleichméfige Form zu bringen. Wéhrend der Schichtherstellung wird die Aufdampfrate
durch Schwingquarzwaagen iiber jedem einzelnen Verdampfer und eine jeweilige Eich-
messung, die die geometrischen Unterschiede zwischen Schwingquarzwaage und Substra-
thalter charakterisiert, gemessen. Dabei betrigt die Genauigkeit der Schwingquarzwaa-
gen 0.01 nm/s. Es koénnen also drei verschiedene Materialien gleichzeitig mit definierter
Rate verdampft werden, so dass man ternére Legierungen mit gewiinschter Zusammen-
setzung herstellen kann. Die Umrechnung zwischen der Zusammensetzung in Atompro-
zent und den beim Aufdampfen relevanten Raten ist in [Rei97] beschrieben. Vor dem
Substrat befindet sich ein Shutter, der die Probe abschatten oder sie dem Teilchenstrom
aussetzen kann. Sobald alle Materialien mit konstanter Rate verdampfen, wird dieser

4ESV4 Verdampfer, Firma Leybold
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’ Element H Reinheit \ Hersteller ‘

7r 99.8 % Strem Chemicals
Al 99.999 % | Heraeus GmbH
Cu 99.999 % | Johnson Matthey (Alfa Products)

Tabelle 2.1: Reinstmaterialien.

Shutter gedffnet und die gewiinschte Legierung wichst auf dem Substrat.

2.2.3 lonenbestrahlung

Sobald eine Schicht hergestellt ist, kann sie in die Analysenkammer transferiert werden,
ohne das Vakuum zu brechen. Dort wird die Probe dann so justiert, dass sie im Folgenden
unter senkrechtem Einfall mit Tonen bestrahlt wird.

Wie zuvor beschrieben kamen zwei verschiedene Tonenkanonen zum Einsatz. Die prin-
zipielle Arbeitsweise ist aber bei beiden Geréten gleich. Zunéchst wird ein Wolframfi-
lament durch elektrischen Strom geheizt, so dass Elektronen ausgelost werden. Diese
werden durch Anlegen einer Hochspannung beschleunigt, ionisieren die Edelgasatome
und die Ionen kénnen dann wiederum durch eine Hochspannung bis zur gewiinschten
Energie beschleunigt werden. Durch ein elektrooptisches Linsensystem kann der Ionen-
strahl dann fokussiert werden, so dass ein Strahldurchmesser im Millimeterbereich auf
der Probe erreichbar ist. Des Weiteren lassen sich oszillierende Ablenkspannungen in
zwei zueinander senkrechte Richtungen, die beide senkrecht zum Strahl liegen, anlegen.
Das fiihrt dazu, dass ein groflerer Bereich der Probe gleichméfig bestrahlt wird.

Wichtige Charakterisierungsgrofien fiir die Bestrahlung sind neben der Energie noch
der Fluss (Ionen/(Fléche-Zeit)) und die Fluenz (Ionen/Fléche). In der verwendeten
UHV-Anlage ist es moglich, den Fluss mithilfe eines Faradaycups zu messen. In einem
Faradaycup treffen die Ionen durch eine Offnung bekannter Fliche auf eine Metallfolie
(hier: Molybdén) und erzeugen einen elektrischen Strom. Weil die Oberfliche des um-
gebenden Zylinders (,,Cup*) sehr viel grofier als die Fliche der Offnung ist, verlisst nur
ein sehr kleiner Anteil der durch die auftreffenden Ionen induzierten Sekundérelektronen
den Faraday Cup, so dass sie kaum zum gemessenen Nettostrom beitragen. Daher wird
insgesamt der tatsdchliche, nicht durch ausgeloste Sekundérelektronen verfélschte, Strom
gemessen. Als Fehlerquelle bleibt natiirlich noch die Offnung des Zylinders, durch die
weiterhin Sekundérelektronen entweichen kénnen. Da diese Offnung aber sehr klein im
Vergleich zum Zylinder ist, ist der durch diesen Effekt hervorgerufene Fehler klein. Bei
Annahme einfach geladener Ionen kann dann der gemessene elektrische Strom in die
Anzahl von Tonen umgerechnet werden. Die Fliche der Apertur des Faradaycups ist
ebenfalls bekannt (500 gm Durchmesser) und somit kann der Fluss bestimmt werden.
Da die Position des Faradycups in allen Raumrichtungen variabel ist, kann der Fluss
an allen Stellen bestimmt werden, an denen sich bei der Bestrahlung die Probe befin-
det. Man kann also ein Strahlungsprofil fiir den interessierenden Bereich erstellen (siche
Abb.[2.3). AuBerdem kann der Strom gemessen werden, der iiber die Probe abfliefit, so

dass eine Positionierung der Probe im Zentrum des lonenstrahls immer moglich ist. So
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Abbildung 2.3: Tonenstrahlprofil der ,Ion Bombardment Gun 981-2043“ entlang der
Richtungen senkrecht zur Strahlrichtung.

ist gewéhrleistet, dass in dem Bereich der Probe, der spéter beziiglich der Morphologie
mit dem STM untersucht wird, der relevante Fluss bekannt ist.

Zunéchst wurde die Ionenkanone ,,Jon Bombardment Gun 981-2043“ der Firma Varian
verwendet, mit der Bestrahlungsenergien von 0 bis 3 keV moglich sind. Als Edelgas wurde
Krypton gewéhlt. Es ist das Edelgas, das mit seiner Masse denen der Hauptbestandteile
der zu bestrahlenden Schicht am néchsten ist (mg, = 83.80u, mz,. = 91.22u, me, =
63.55u). Da das Gas bei dieser Ionenkanone nicht differentiell abgepumpt werden kann,
wird die Analysenkammer mit hochreinem Krypton auf ca. 107> mbar geflutet. Abb.
zeigt das zugehorige Strahlungsprofil fiir einen fokussierten Strahl, der ein Gebiet abras-
tert.

Im weiteren Verlauf der Arbeit wurde die beschriebene Ionenkanone durch eine des
Typs ,,lon Source IQE 12/38“ der Firma SPECS ersetzt. Zusammen mit dem Gasein-
lass wurde eine Turbomolekularpumpe an die Kanone angebaut, so dass das Gas bereits
im Bereich der Kanone differentiell abgepumpt werden kann. Dadurch bleibt die UHV-
Kammer bei einem deutlich kleineren Druck (etwa 5 - 1078 mbar) als die Kanone. Mit
dieser Kanone sind Bestrahlungen im Energiebereich von 0 bis 5 keV moglich. Aufer-
dem wurde die Moglichkeit geschaffen, zwischen Probenhalter und Ionenkanone eine
Hochspannung bis ca. 10 kV anzulegen, so dass damit Bestrahlungsenergien bis ca. 15
keV moglich sind. Auch mit dieser Kanone lésst sich ein fokussierter Strahl erzeugen,
mit dem man eine Fldche wahlbarer Grofle abrastern kann. Dabei ist hier das Rastern
gleichméfiger und iiber einen gréfleren Bereich moglich als mit der zuvor beschriebenen
Kanone.



2 Experimentelles

2.3 Analysemethoden

2.3.1 Rastertunnelmikroskopie

Die Rastertunnelmikroskopie hat sich seit dem Bau des ersten Gerétes dieser Art durch
Binnig und Rohrer [BRGW82] zu einer Standarduntersuchungsmethode fiir Oberfldchen-
morphologien elektrisch leitender Proben entwickelt. Das Messprinzip beruht darauf,
dass man eine metallische Spitze sehr dicht (ca. 1 nm) iiber die zu untersuchende Ober-
fliche bringt und eine elektrische Spannung zwischen Spitze und Probe anlegt. Zwischen
Spitze und Probe dient ein Luft- oder Vakuumspalt als Potentialbarriere, die aufgrund
der Gesetze der Quantenmechanik von Elektronen durchtunnelt werden kann, so dass ein
elektrischer Strom flieft und detektiert werden kann. Die Tunnelwahrscheinlichkeit T ist
dabei abgesehen von Konstanten durch die Breite der Barriere d und die Austrittsarbeit
fiir Elektronen aus dem Metall ¢ geméafl

Toxe —n (2~1)

bestimmt [Bon93]. Dabei bezeichnet m, die Elektronenmasse und 7 das Plancksche Wir-
kungsquantum.Weiterhin ist der Strom dem Produkt aus angelegter Spannung und Tun-
nelwahrscheinlichkeit proportional, sofern das Produkt aus angelegter Spannung und
Elementarladung nicht die Austrittsenergie der Elektronen aus dem Material iibersteigt
[HHO1]. Diese Bedingung ist bei allen durchgefithrten Messungen erfiillt. Fiir weitere De-
tails sei an dieser Stelle auf die vorhandene ausfiihrliche Literatur verwiesen (z.B. [HH91;
Bon93; HT8&T]).

Wichtig ist, wie der gemessene Tunnelstrom mit den Eigenschaften der Probe zusam-
menhéngt. In einem einfachen Modell, in dem die Spitze als punktférmig idealisierte
Stromquelle angenommen wird, erhélt man als Ergebnis, dass der Tunnelstrom propor-
tional zur Elektronendichte der Probe ist [HT87; TH85|. Demnach resultiert das gemes-
sene Stromsignal aus einer Uberlagerung von Morphologie auf einer grofieren (mesosko-
pischen) Skala und chemischer Struktur auf einer kleineren (atomaren) Skala. Welcher
Einfluss dominiert, héngt von der Struktur der Oberfliche ab. Bei atomar glatten Ober-
flichen dominiert der Einfluss der chemischen Struktur, wohingegen bei rauen Ober-
flichen die Morphologie dominiert. Hier wird fiir alle Messungen der Konstantstrom-
Modus (constant current mode) benutzt, bei dem der Abstand zwischen Spitze und
Probe so geregelt wird, dass der Strom konstant bleibt. Wenn man nun die Probe mit
der Spitze abrastert, entspricht die relative Hohe der Spitze bei den in dieser Arbeit un-
tersuchten relativ rauen (zumindest nicht atomar glatten) Oberflichen im Wesentlichen
der Oberflichenmorphologie. Die feine laterale Rasterung sowie exakte Angaben iiber
die Hohe der Spitze sind durch Verwendung von piezoelektrischen Kristallen zur Steue-
rung moglich. Bei allen rastertunnelmikroskopischen Untersuchungen muss stets bedacht
werden, dass das gemessene Signal sich aus einer Faltung der Probeneigenschaften mit
den Spitzeneigenschaften ergibt. Daher miissen die verwendeten Spitzen weitestgehend
optimiert werden, damit die Eigenschaften der Probe die Ursache fiir das Messsignal
sind.
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2.3 Analysemethoden

Fiir sémtliche Messungen wurde ein Omicron UHV-STM-1, das in die zuvor beschrie-
ben UHV-Anlage integriert ist, verwendet. Die Spitzen und Proben lassen sich bei ar-
retiertem Meflkopf in situ wechseln. Als Spitzenmaterial wird Wolfram verwendet. Die
Spitzen werden durch nasschemisches Atzen hergestellt, wie es sehr ausfiihrlich in [Str04]
beschrieben wird. Dabei wird der Wolframdraht (0.5 mm Durchmesser) senkrecht in
1 molare KOH-Losung getaucht und dient als eine Elektrode. Der untere Teil des Drah-
tes wird elektrisch abgeschirmt, so dass durch Anlegen einer 6 V bzw. 12 V Wechsel-
spannung iiber eine zweite Elektrode aus Edelstahl der Wolframdraht verstiarkt an der
Grenzflache zwischen Lauge und Luft gedtzt wird. Nach einiger Zeit reiffit der Draht an
dieser Stelle ab und fiir den in die Lauge fallenden Teil ist der Atzprozess gestoppt,
wiahrend der obere Teil weiter geéitzt wird, bis der Fliissigkeitsfilm abreifit. Nach einer
Reinigung in heiflem Wasser wird der untere Teil als Tunnelspitze verwendet.

2.3.2 Rontgendiffraktometrie und -reflektometrie

Mittels Rontgendiffraktometrie kénnen je nach Einfallswinkel Informationen iiber die
Struktur einer Probe und bei diinnen Schichten aulerdem iiber die Schichtdicke und die
Rauigkeit der Grenzflichen gewonnen werden. Samtliche Untersuchungen wurden am
Rontgendiffraktometer D 5000 der Firma Siemens durchgefiihrt. Die Rontgenquelle lie-
fert die mittels Einkristallmonochromator selektierte charakteristische C'ug, -Strahlung
mit einer Wellenlénge von Acy,, = 0.15418 nm als gewichtetetem Mittel aus den Wel-
lenléngen der C'ug,, und Cug,, Linien. Im Folgenden sei diese Wellenldnge abkiirzend
mit A gekennzeichnet. Gemessen wurde jeweils in Bragg-Brentano Geometrie, d.h. Quel-
le, Probe und Detektor sind in einer ©/20 Geometrie aufgebaut und die Intensitét
am Detektor wird als Funktion des Einfallswinkels © aufgenommen. In dieser Geometrie
steht unter der Annahme elastischer Streuung der Streuvektor, der sich als Differenz von
einfallender und gebeugter Rontgenstrahlung ergibt, senkrecht zur Schichtoberfliche.
Daher kénnen nur Informationen iiber Strukturen in dieser Richtung gewonnen werden.

2.3.2.1 Kleinwinkelrontgenreflektometrie

Rontgenreflektometrie bei kleinen Winkeln wurde in dieser Arbeit zur Bestimmung von
Schichtdicken eingesetzt. Dabei nutzt man aus, dass die Rontgenstrahlung oberhalb des
Winkels, bis zu dem Totalreflexion stattfindet, zum Teil eine Grenzfliche durchdringt
und zum Teil reflektiert wird. Bei sehr kleinen Winkeln tritt Totalreflexion ein, weil fiir
Rontgenstrahlung der Brechungsindex in Metallen etwas kleiner als eins ist. Der unter-
schiedliche Streukontrast verschiedener Schichten ergibt sich aus jeweils unterschiedli-
chen Elektronendichten. Der eindringende Teil der Strahlung wird wiederum zum Teil
an der néchsten Grenzflache reflektiert. Dadurch ergeben sich Interferenzen in der Inten-
sitdt als Funktion des Einfallswinkels. Die Bedingung fiir Intensitétextrema ergibt sich
laut [Kie31; Seg73] zu

(m; + Am)* \2

2 02

(2.2)
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2 Experimentelles

Hier ist ©; der Einfallswinkel und ©; der Winkel, bei dem Totalreflexion an der Grenz-
flache Luft - Metall auftritt. m; ist die ganzzahlige Ordnung des Extremums und es
gilt Am = 0 fiir Minima und Am = 1/2 fir Maxima, falls bei der Reflexion an der
Grenzflache Film - Substrat eine Phasensprung von A/2 auftritt. Wenn bei der Reflexi-
on kein Phasensprung auftritt, gilt Am = 0 fiir Maxima und Am = 1/2 fiir Minima. Bei
Mehrfachschichten iiberlagern sich die entsprechenden Oszillationen. Aulerdem gibt die
Abnahme der Intensitédt als Funktion des Einfallswinkel Aufschluss iiber die Rauigkeit
der Grenzflachen, weil diese Rauigkeit diffuse Streuung hervorruft [PT96]. Basierend
auf dem Formalismus in [Parb4] existieren Simulationsprogramme, die nach Vorgabe
der Materialeigenschaften die Intensitédtsverlaufe an die experimentellen Daten anpas-
sen und somit Werte fiir die Schichtdicken und Grenzflachenrauigkeiten liefern. In dieser
Arbeit wird die Methode der Kleinwinkelrontgenreflektometrie hauptsachlich eingesetzt,
um die Schwingquarzwaagen zu eichen. Dies wurde zum einen iiber Gleichung (2.2 und
zum anderen mit dem Simulationsprogramm REFSIM® durchgefiihrt. Diese Methode
zur Schichtdickenbestimmung ist nur fiir ein begrenztes Intervall von Schichtdicken an-
wendbar. Fiir sehr diinne Schichten (einige nm) wird die Oszillationsperiode sehr grof,
so dass aufgrund des Intensitétsabfalls nicht mehrere Maxima bzw. Minima bestimmt
werden konnen. Fiir sehr dicke Schichten (d > 150 nm) ist dagegen die Oszillationsperi-
ode sehr klein, so dass die Winkelauflosung des Diffraktometers nicht mehr ausreichend
ist.

2.3.2.2 Weitwinkelrontgendiffraktometrie

Die Weitwinkelrontgendiffraktometrie wird in dieser Arbeit eingesetzt, um Informatio-
nen {iber die innere Struktur einer Probe zu gewinnen. Insbesondere soll untersucht
werden, ob die Probe kristallin oder amorph ist. Gemessen wird auch hier in © /20 Geo-
metrie. Daher steht der Streuvektor wiederum in Richtung der Oberflichennormalen
und man gewinnt Informationen beziiglich dieser Richtung. Um zu verhindern, dass das
einkristalline Si-Substrat die Ergebnisse dominiert, wird die Probe um © = 4° verkippt.
Sofern die metallische Schicht nicht epitaktisch ist, unterdriickt diese Verkippung nur die
Reflexe des Substrats und nicht die der metallischen Schicht. Im Falle von kristallinen
Strukturen erwartet man scharfe Reflexe geméafi der Bragg-Bedingung [Cul78§]

Hier ist n die Beugungsordnung des Reflexes, © der Einfallswinkel und dpx; der Netz-
ebenenabstand entlang der durch die Millerschen Indizes gekennzeichneten Richtung in
der Kristallstruktur. Die Peakbreite ist dabei nach der Scherrer-Formel umgekehrt pro-
portional zur KorngroBe der Kristallstruktur [Cul78]. Somit erwartet man fiir amorphe
Strukturen sehr breite Peaks, die sich aus der Nahordnung néchster Nachbarn in Ab-
wesenheit einer Fernordnung ergeben [ElN90]. Im amorphen Zustand tréigt also neben
thermischen Schwingungen vor allem die topologische Unordnung mit einem deutlich
grofleren Beitrag zur Verbreiterung der Intensitdtsmaxima bei, wihrend zugleich die
vorhandene Nahordnung weiterhin fiir die Existenz der Maxima verantwortlich ist.

5Version 2.0, Bruker AXS GmbH, Karlsruhe
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2.3 Analysemethoden

2.3.3 Rutherford-Riickstreuung

Die Rutherford-Riickstreuung (RBS®) kann als weitere Methode zur Bestimmung von
Schichtdicken eingesetzt werden. Des Weiteren ist mit dieser Methode eine Uberpriifung
der Zusammensetzung der Schicht moglich. Beziiglich der Schichtdickenbestimmung ist
der Vorteil gegeniiber der Kleinwinkelréntgenreflektometrie, dass dickere Schichten ver-
messen werden konnen. Die Grundlagen der Rutherford-Riickstreuung sowie die An-
wendung der Methode zur Bestimmung von Schichtdicken und chemischer Zusammen-
setzung sind in der Literatur ausfiihrlich beschrieben [SW92], so dass an dieser Stelle
keine detaillierte Beschreibung erfolgen soll. Das zugrundeliegende Prinzip besteht darin,
Projektile auf die Schicht zu schieffen und aus der Energieverteilung der riickgestreuten
Teilchen auf den Ort des Streuprozesses und das Element, mit dem der Streuprozess
stattfindet, zu schliefen. Die Vermessung der Schichten mit dieser Methode ist von H.
Zutz am II. Physikalischen Institut in Gottingen durchgefiihrt worden. Als Projekti-
le dienen Het™ Tonen mit einer Einschussenergie von 900 keV, die sich durch Anlegen
einer elektrischen Spannung von 450 kV ergibt. Die Messung wird am Beschleuniger
IONAS durchgefiithrt [UPB*85]. Hier befindet sich der Detektor relativ zum einfal-
lenden Strahl bei 165° (180° entspricht Riickstreuung). Die Schichteigenschaften wie
Dicke und Zusammensetzung ergeben sich durch eine Simulation mit dem Programm
RUMP [Com04]. Dieses Simulationsprogramm basiert auf einem Algorithmus, in dem
fiir eine vorgegebene Struktur das RBS-Spektrum berechnet wird und durch Iteration
der Parametersatz bestimmt wird, mit dem die Abweichung von den experimentellen
Daten minimiert wird [Doo86].

2.3.4 Auswertung experimenteller Daten

In diesem Abschnitt soll kurz beschrieben werden, wie die experimentell gewonnenen Da-
ten sinnvoll ausgewertet und dargestellt werden konnen. Fiir die Rontgenmessungen wird
lediglich die Intensitét als Funktion des Einfallswinkels aufgetragen, was keiner weiteren
Erlauterung bedarf. Etwas aufwendiger ist die Auswertung der mit dem Rastertunnelmi-
kroskop gewonnenen Daten. Die Messung liefert hier jeweils eine Héheninformation fiir
die jeweilige Substratkoordinate, d.h. man erhélt eine Hohenfunktion h(Z) mit & = (z,y).
Diese Hohenfunktion 148t sich um eine konstante skalare Zahl verschieben, so dass man
(h(Z)); = 0 erreicht, wobei (). Mittelung iiber die Substratkoordinaten bedeutet. Aus
dieser Hohenfunktion lassen sich nun verschiedene Gréflen bzw. Funktionen berechnen:

e Die rms-Rauigkeit (rms = root mean square):
o= /@), (2.4

e Die Hohen-Hohen-Korrelationsfunktion (im Realraum):

C(r) = (h(Z) - M(T + 7)) (2:5)

6Englisch: Rutherford backscattering
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Der Rechenaufwand ist allerdings kleiner, wenn man die Beziehung
C(7) = FT (| FT[A(7)]|’] (2.6)

benutzt [Rei97; May97]. Dabei bedeutet F'T die Fouriertransformation und F7!
ihr Inverses. Es gilt insbesondere C'(0) = 0. Bei isotropen Bildern ist es weiterhin
sinnvoll, die Hohen-Hohen-Korrelationfunktion azimuthal zu mitteln:

C(r) = (C(7) = - (2.7)

Diese Funktion beschreibt die Stérke periodisch wiederkehrender Anordnungen in
der Abbildung, die wiederum sowohl durch die Oberfliche selbst als auch durch die
Form der Spitze bedingt sein kénnen, da die Abbildung immer eine Faltung aus
Spitze und Oberflache ist. Nimmt man an, dass die Spitze keine starken Artefak-
te aufweist, so kann man anhand der Hohen-Hohen-Korrelation ein quantitatives
Maf fiir einen Hiigeldurchmesser und auch fiir den durchschnittlichen Abstand
zweier Hiigel bestimmen. Der typische Hiigelabstand entspricht dem Achsenab-
schnitt » = R, bei dem die Korrelationsfunktion ihr erstes Nebenmaximum hat.
Bei einer angenommenen Gaufiverteilung erhélt man ein Maf fiir den typischen
Hiigelradius durch den Achsenabschnitt r = R, bei dem ein Gaufffit an die Korre-
lationsfunktion im Bereich des Hauptmaximums auf 1/e abgefallen ist [RVR*82].

e Die spektrale Leistungsdichte:
C(@) = [FTh(@) (2.8)

Auch fiir diese Korrelationsfunktion im Fourierraum ist eine azimuthale Mittelung
bei isotropen Strukturen sinnvoll:

Clq) = (C(D) 3= (2.9)

e Die Hohen-Differenz-Korrelationsfunktion:

H(7) = (|M@) — h(Z + 7)) (2.10)

Y
Dieses Funktion 148t sich alternativ aus zuvor definierten Groflen bestimmen iiber

die Beziehung [Rei97]
H(7) = 2(c? — C(7)). (2.11)

Wie zuvor ergibt sich durch azimuthale Mittelung dieser Funktion:

H(r) = (H() - (212)

Fiir die konkrete Art der Berechnung dieser Grofien, insbesondere derjenigen, die von
der Fouriertransformation Gebrauch machen, sind Details in [Str04] beschrieben. Insbe-
sondere sind dort die Unterschiede der eigentlichen kontinuierlichen Fouriertransforma-
tion zu der fiir simtliche diskrete Daten aus einem gerasterten Bild in der Computersoft-
ware verwendeten F'F'T (diskrete 'Fast Fourier Transform’) erldutert. Die STM-Daten
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wurden mit der auf der Programmiersprache IDL7 basierenden Software XOM, die von
C. Streng geschrieben wurde [Str04], ausgewertet. Fiir die Berechnung der radial gemit-
telten Korrelationsfunktionen der Daten aus Simulationen im Kontinuumsmodell wird
die von S. G. Mayr und B. M. Reinker entwickelte Software [Rei97; May97], die ebenfalls
in IDL geschrieben ist, verwendet.

"Interactive Data Language
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3 Molekulardynamik-Simulationen

3.1 Ziel der Molekulardynamik-Simulationen

Das Ziel der im Rahmen dieser Arbeit durchgefithrten Molekulardynamik-Simulationen
(MD-Simulationen) ist die Untersuchung der Dynamik im Bereich der Oberfliche von
Glésern bei Anregung durch Einschuss energetischer Atome. Zum Vergleich werden auch
Prozesse bei thermischer Anregung analysiert, um Unterschiede und Gemeinsamkeiten
festzustellen. Eine Verbindung zwischen beiden Arten der Anregung ist in der Literatur
auflerdem durch die Vorstellung von ,thermal spikes“, also der lokalen Temperatur-
erhohung, als Folge von Tonenbestrahlung diskutiert [SK56; AR98]. Um moglichst allge-
meine Aussagen treffen zu konnen, werden zwei verschiedene Materialklassen untersucht,
ndmlich das eher fragile, metallische Glas CuTi und das starke, kovalent gebundene Netz-
werkglas Si.

Durch die atomistische Simulation soll ein Einblick in die mikroskopischen Prozesse
gewonnen werden. Damit bildet dieser Teil der Arbeit das Komplement zu den experi-
mentellen Untersuchungen und der Modellierung durch stochastische Ratengleichungen,
in denen auf mesoskopischer Skala die Folgen der mikroskopischen Prozesse beobachtet
werden. Um die Verbindung zwischen den verschiedenen Skalen herstellen zu koénnen,
ist es notig, die Daten aus der Simulation im Sinne einer multiskaligen Modellierung
entsprechend auszuwerten. Die dafiir relevanten Groflen werden im weiteren Verlauf der
Arbeit vor der Darstellung der zugehorigen Ergebnisse definiert. In diesem Kapitel wer-
den nun zunéchst die grundséitzlichen Methoden und Eigenschaften der MD-Simulation
erlautert.

3.2 Grundlagen

Die Molekulardynamik beschreibt die Bewegung aller Atome in einem abgeschlosse-
nen System. Zur Vereinfachung kann man das zu beschreibende System in der Born-
Oppenheimer Nédherung betrachten, d.h. es wird beriicksichtigt, dass die Atomkerne
deutlich tréger sind als die Elektronen, was zur Folge hat, dass das elektronische Sys-
tem den Atomkernen quasi instantan folgt. Diese Naherung wird sowohl in klassischen
als auch in quantenmechanischen MD-Simulationen verwendet. In der klassischen MD-
Simulation wird auf eine explizite Modellierung der elektronischen Vorgénge verzichtet
und der Einfluss der Elektronen wird lediglich als gemittelter Effekt, z.B. in Form einer
modellierten Elektronendichte, im Wechselwirkungspotential V' der Kerne beriicksichtigt.
Diese Methode liefert ausreichende Informationen, wenn die Bewegung der Atome unter-
sucht werden soll und die vollstédndigen elektronischen Eigenschaften nicht von weiterem
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Interesse sind. Die Alternative hierzu ist, das gesamte System inklusive der Elektronen
durch quantenmechanische ab initio Berechnungen zu beschreiben (siehe z.B. [Sch06]).
Da diese Methode sehr rechenaufwendig ist, konnen mit ihr nur kleine Systeme bzw. sehr
kurze Zeiten erschlossen werden. In dieser Arbeit sind aber Systemgrofien und Simula-
tionszeiten notig, die nur mit klasssischer MD-Simulation erreichbar sind. Auflerdem
beziehen sich die Untersuchungen auf die Bewegungen der Atome, so dass die klassische
MD-Simulation ausreichend ist und es im Folgenden nur noch um diese Methode gehen
wird.

Um das Zusammenspiel vieler Atome nun zu untersuchen, muss man prinzipiell ein
Vielkorperproblem 16sen, d.h. die Newtonschen Bewegungsgleichungen miissen fiir N
Teilchen, die miteinander wechselwirken, gelost werden. Das entspricht der Losung eines
Systems von N gekoppelten Differentialgleichungen zweiter Ordnung;:

Dies ist auch bei Kenntnis aller Wechselwirkungen der Atome im Allgemeinen analy-
tisch nicht moglich. Es bietet sich an, ein solches Problem numerisch zu losen, wobei
solche Methoden immer approximativ sind, da fiir die Losung Ort und Zeit diskretisiert
werden. Die Losung der Gleichungen erfolgt {iber die Methode der finiten Differenzen,
fiir die verschiedene Integrationsalgorithmen in der Literatur diskutiert werden (siehe
z.B. [Rap95; AT87]). Damit lassen sich dann also die mikroskopischen Prozesse der Ato-
me in numerischer Ndherung berechnen. Von dieser mikroskopischen Ebene kann man
dann mit Hilfe der Gesetze der statistischen Mechanik Erkenntnisse iiber makroskopi-
sche Grolen erlangen. Aufgrund der approximativen Losung der Bewegungsgleichungen
und der sensitiven Abhéngigkeit von den Anfangsbedingungen koénnen die simulierten
Trajektorien einzelner Atome von den wahren Trajektorien abweichen. Fiir die makro-
skopischen Ergebnisse und andere statistisch gemittelte Eigenschaften ergibt sich daraus
aber kein grofler Fehler, solange durch das Gesamtsystem ein ausreichender Anteil des
Phasenraums hinreichend genau durchfahren wird [Sch06].

Fiir das Wechselwirkungspotential gibt es verschiedene Ansitze, die natiirlich auch
von der zu simulierenden Materialklasse abhéngig sind. In der klassischen Molekulardy-
namik kommen empirische Potentiale zum Einsatz. Dabei sind neben Potentialen, die
nur Paar-Wechselwirkungen einbeziehen auch Potentiale méglich, die Vielteilcheneffekte
beriicksichtigen. Letztere konnen im Gegensatz zu reinen Paar-Potentialen auch z.B. von
der Dichte des Systems abhédngen. Da die Berechnung der Kraft in der MD-Simulation
ein sehr aufwendiger Schritt beziiglich der Rechenzeit ist, beriicksichtigt man in der
Regel nur Wechselwirkungen von Atomen, deren Abstand unterhalb eines vom System
abhéngigen Wertes r. liegt. Die genaue Form eines Potentials bzw. dessen Parameter wer-
den bei der Entwicklung so angepasst, dass experimentell zugéngliche GroBlen moglichst
gut wiedergegeben werden.

Soweit wie bisher beschrieben, simuliert man ein System einer konstanten Anzahl von
Atomen N in einem konstanten Volumen V. Aufgrund der Newtonschen Bewegungsglei-
chungen bleibt in diesem System auflerdem die Gesamtenergie des Systems E erhalten.
Falls das System ergodisch ist, hat man damit ein mikrokanonisches (NVE) Ensemble.
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Um Vergleiche mit Experimenten zu ermoglichen, ist es aber oft sinnvoll, andere thermo-
dynamische Ensembles zu betrachten. Insbesondere ist es oft sinnvoll, die Temperatur
statt der Energie und den Druck statt des Volumens vorzugeben ((NPT) Ensemble).
Dies kann durch Kopplung des Systems an ein Wérme- bzw. Druckreservoir erreicht
werden (siche Kap.[3.3.1).

Die prinzipielle Herangehensweise bei MD-Simulationen ist beispielsweise in [Rap95;
AT87; Win06] ausfiihrlich beschrieben.

3.3 Eigenschaften des verwendeten
Simulationsprogramms

In dieser Arbeit wird ein von S. G. Mayr weiterentwickelter Programmcode benutzt,
der teilweise auf friiheren Versionen von PARCAS und ALCMD basiert!. Dabei handelt
es sich um einen parallelisierten Simulationscode, so dass der Einsatz von Parallelrech-
nern moglich ist. Es sind u.a. verschiedene Typen von Potentialen implementiert, eine
Temperatur- und Druckkontrolle, sowie verschiedene Besonderheiten, die nétig sind, um
Einschiisse von Atomen simulieren zu kénnen (s.u.).

Die Integration der Bewegungsgleichungen erfolgt iiber die Methode der finiten Diffe-
renzen nach einem ,,Gear Pradiktor-Korrektor“ Algorithmus, wobei Ableitungen bis zur
5. Ordnung beriicksichtigt werden [AT87]. Die Zeitschrittweite At der numerischen Inte-
gration muss stets klein genug sein, um eine ausreichende Genauigkeit zu gewéhrleisten.
Andererseits vergroflern unnotig kleine Zeitschrittweiten den Rechenaufwand. Die Grofie
einer sinnvollen Zeitschrittweite héngt einerseits vom Wechselwirkungspotential und zum
anderen insbesondere von den atomaren Geschwindigkeiten im System ab. Da gerade bei
der Simulation von Ionenbeschuss teilweise sehr hohe atomare Geschwindigkeiten auf-
treten, ist wihrend eines solchen Vorgangs eine sehr kleine Zeitschrittweite nétig. Um
andererseits effizient zu arbeiten, sollte die Zeitschrittweite nach dem Einschuss wieder
vergrofert werden. Daher wird im Simulationscode eine variable Zeitschrittweite, die aus
einer vorgegebenen maximalen Zeitschrittweite, den atomaren Geschwindigkeiten und
den Kréften bestimmt wird, verwendet [Nor95]. Damit ist auBer der nach oben begrenz-
ten Zeitschrittweite zusétzlich gewéhrleistet, dass kein Atom wahrend eines Zeitschritts
eine Verschiebung im Ort bzw. eine Anderung seiner potentiellen Energie durchfiihrt, die
groBer als ein vorgegebener Wert ist. Diese Methode verbindet hinreichende Genauigkeit
mit grofftmoglicher Effizienz.

3.3.1 Druck- und Temperaturkontrolle

In den durchgefiihrten Simulationen ist es an vielen Stellen sinnvoll, zum einen den
Druck statt eines Volumens und zum anderen die Temperatur statt der Energie vorzu-
geben. Dabei entspricht im Folgenden die Temperatur der kinetischen Temperatur, die

'PARCAS ist eine Weiterentwicklung des Simulationscodes ALCMD von D. Turner und J. Morris
durch K. Nordlund.
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sich aus der mittleren kinetischen Energie durch Verwendung des Gleichverteilugssatzes
ergibt [AT87]. Der Druck bzw. die mechanischen Spannungen lassen sich bei Kenntnis
der kinetischen Energien iiber die Viriale aus der Simulation berechnen [AT87], wobei
hier jeweils die Anteile der Gréfen fiir die einzelnen Raumrichtungen betrachtetet wer-
den miissen. Die Méglichkeit, den Druck bzw. die Temperatur vorzugeben, wird iiber
einen Reskalierungsmechanismus nach Berendsen et al. realisiert [BPG*84]. So wird eine
vorgegebene Temperatur 7y angendhert durch die Reskalierung der Geschwindigkeiten
v; der durch 7 indizierten Atome pro Zeitschritt At:

At (T
i 1+ — (= -1 2
U|—>\/+7_T (T )U (3.2)

Dabei ist T' die momentane Temperatur und 71 die Zeitkonstante der Reskalierung. Die
Druckkontrolle funktioniert insofern @hnlich, als hier die Ortsvektoren reskaliert werden:

7 — (1 _ PAL (s, _p‘“”)) zi. (3.3)

37y

Hier sind p,, und p?, der momentane und der gewiinschte Druck bzw. die mechanische
Spannung in x-Richtung, x; die x-Komponente des Ortsvektors des durch i indizierten
Atoms, (3 ist die isotherme Kompressibilitdt und 7, ist die Zeitkonstante fiir die Res-
kalierung. Fiir alle drei Raumrichtungen wird die mechanische Spannung ausgewertet
und ein gewiinschter Wert p! pgy, p?. wird vorgegeben, so dass die Regulierung der
Spannungen geméf Gl. (3.3]) bzw. der analogen Gleichungen fiir die anderen Richtungen
erfolgt. Damit lassen sich sowohl ein isotroper Druck als auch je nach Raumrichtung
verschiedene mechanische Spannungen realisieren.

Diese Methode erzeugt zwar kein thermodynamisches Ensemble, aber sie ist niitzlich,
um einen neuen Zustand einzustellen und diesen dann auch schnell equilibrieren zu
lassen, da die Fluktuationen sehr klein sind [AT87]. Insbesondere werden die Mittelwer-
te, aber nicht die Fluktuationen, der thermodynamischen Zustandsgréfien korrekt wie-
dergegeben. Da diese Fluktuationen nicht Untersuchungsgegenstand dieser Arbeit sind,
ist die Methode hier ohne Beeintrichtigung der Ergebnisse anwendbar. Die Berendsen-
Temperaturkontrolle zeigt insbesondere auch bei der Simulation von energetischem Teil-
chenbeschuss zufriedenstellende Ergebnisse [HS04].

Des Weiteren erlaubt der Simulationscode verschiedene Modi der Temperaturkontrol-
le. So kann die Temperatur der Gesamtprobe bei konstanter Rate 1" einer vorgegebenen
Temperatur angenédhert werden. Dieser Modus wird beispielsweise zur Herstellung amor-
pher Proben genutzt, um die Probe aus der fliissigen Phase abzuschrecken. Natiirlich
kann die Temperatur auch konstant beim Startwert gehalten werden, was zur Equili-
brierung und Relaxation eines Systems sinnvoll ist. Bei Bestrahlungen kann ein Modus
genutzt werden, bei dem die Temperaturkontrolle nur auf Atome einer diinnen Schicht an
den Boxrandern angewendet wird, denn das entspricht der Abfithrung der thermischen
Energie nach auflen. Aulerdem werden gesputterte Atome, die aulerhalb der Probe sind
und eine hohe Geschwindigkeit haben, nicht fiir die Temperaturkontrolle beriicksichtigt.
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3 Molekulardynamik-Simulationen

3.3.2 Wechselwirkungspotentiale

In dieser Arbeit werden in der MD-Simulation zwei verschiedene Materialien, die auch
unterschiedlichen Materialklassen zuzuordnen sind, untersucht. Daher sind die Gemein-
samkeiten beider Systeme fiir eine grofie Klasse von Glasern relevant. Das Konzept
besteht also darin, zwei zuverlidssige Modellsysteme zu untersuchen, um fiir viele Gléser
giiltige FEigenschaften identifizieren zu konnen. Die Wahl der Materialien ergibt sich
zunachst daraus, dass fiir das experimentell verwendete System ZrgsAl; 5Cugrs, des-
sen Wahl fiir die Experimente in Kap. [2.2.1 begriindet wird, bisher kein Potential
modelliert ist. Daher soll zum einen das eher fragile metallische Glas CuTi und zum
anderen das starke, kovalent gebundene Glas Si betrachtet werden, weil das experi-
mentell verwendete System beziiglich der Fragilitit zwischen diesen beiden Systemen
liegt. Es hat sich nédmlich gezeigt, dass durch Zugabe von Al zu einem bindren me-
tallischen Glas ein stédrkeres Glas mit einem grofleren Anteil kovalenter Bindungen er-
zeugt wird [BBJ98; GT01] und Si sollte wiederum stérker sein als beide metallischen
Gléser [EI90]. Somit sollten Gemeinsamkeiten der Systeme CuTi und Si auch fiir das
experimentell betrachtete System relevant sein. Des Weiteren zeigt das CuTi System fol-
gende Ahnlichkeiten zum ZrAlCu System: In beiden Legierungen ist Cu als ein Haupt-
bestandteil enthalten und der zweite Hauptbestandteil ist chemisch &hnlich, weil Zr
und Ti im Periodensystem in der gleichen Gruppe stehen. Auflerdem zeigen die metal-
lischen Glaser CuTi und ZrgsAl; 5Cusrs grofie Ubereinstimmung in ihrem kinetischen
Verhalten, das die Oberflachenstruktur wihrend des Wachstums diinner Schichten be-
einflusst [RML100; Hiil9g].

Fiir beide Materialien, also CuTi und Si, werden Mehrkorperpotentiale verwendet,
die iiber Paarkréfte hinausgehende Wechselwirkungen beriicksichtigen. Da Potentiale in
der Regel fiir atomare Positionen in der Ndahe des Gleichgewichts entwickelt werden, ist
noch eine Modifikation solcher Potentiale notig, wenn energetische Bestrahlung unter-
sucht werden soll. Durch St68e und hohe Energie, konnen sich Atome nédmlich sehr nahe
kommen und ihre Gleichgewichtspositionen deutlich verlassen, so dass die urspriinglichen
Potentiale aus der Literatur im Bereich kurzer Absténde realistischer modelliert werden
miissen. Diese Anderungen sind aber im verwendeten Simulationscode bereits enthalten

(s.u.).

3.3.2.1 Das CuTi Potential

Fiir die metallische Legierung CuTi wird ein Potential von Sabochick und Lam verwen-
det [SLI1]. Es basiert auf der sogenannten ’'embedded atom method” (EAM). Bei dieser
Methode, die auf Daw und Baskes zuriickgeht [DB83; DB84], nimmt man zum einen eine
abstoflende Paarwechselwirkung zwischen den positiv geladenen Atomkernen an. Hinzu
kommt noch eine anziehende Kraft, die durch die im Hintergrund verteilten Elektronen
auf die Kerne ausgeiibt wird. Die Energie im Gesamtsystem ergibt sich in einem solchen
Modell fiir eine Legierung entsprechend zu [SLI1]:

Epot = Z Fielp ()] + ) @pn (1) - (3.4)

1<j
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3.3 FEigenschaften des verwendeten Simulationsprogramms

Dabei ist dann F' die Einbettungsfunktion fiir die Atome in den Hintergrund aus Elek-
tronen, r; die Position von Atom ¢, r;; der Abstand zwischen Atom 7 und Atom j, ® das
abstoflende Paarpotential zwischen den Atomkernen und p die durch alle anderen Ato-
me induzierte Elektronendichte am Ort des Atoms ¢. Durch k£ bzw. m ist die Atomsorte
bei einer Legierung gekennzeichnet. Dabei ergibt sich die Elektronendichte am Ort des
Atoms ¢ als Superposition der Elektronendichten aller anderen Atome an diesem Ort
gemdB p (r;) = > . fm (rij), wobei f,, die Elektronenverteilung eines Atoms der Sor-
te m beschreibt. Wegen dieser von allen anderen Atomen induzierten Elektronendichte
ist das Modell ein Vielteilchen-Potential. Die genaue Form des Potentials wird dann
in [SLI1] so angepasst, dass Groflen wie das atomare Volumen, elastische Konstanten,
Leerstellenbildung- und Leerstellenwanderungsenergien méglichst gut mit experimentel-
len Daten iibereinstimmen. Das fiir CuTi angepasste Potential aus [SL91] wird in dieser
Arbeit auch fiir leicht abweichende Zusammensetzungen, nadmlich CuygTigy und CuggTigg
verwendet.

Ein Vorteil des EAM-Potentials gegeniiber reinen Paar-Potentialen ist, dass lokale
Anderungen der Konfiguration wie z. B. Dichtednderungen aufgrund der Beriicksichtigung
von Vielteilcheneffekten besser beriicksichtigt werden, weshalb es sich auch fiir die Be-
schreibung von Oberflichen eignet. Fiir Oberflichen wurde némlich das Zusammenziehen
der obersten Lage beobachtet, wie es auch experimentell bekannt ist [FBD86]. Aufierdem
ermoglicht das Modell in einer Legierung die Ausbildung chemischer Ordnung, da die
Einbettungsfunktionen und die von einem Atom ausgehende Elektronendichte von der
Atomsorte abhéngig sind. Des Weiteren ist auch bekannt, dass EAM-Potentiale den Zu-
stand der Fliissigkeit fiir Ubergangsmetalle gut beschreiben kénnen [Foi85; BSS96]. Als
Potential, das sowohl die Fliissigkeit als auch Oberflichen gut beschreibt, erfiillt es die
wesentlichen Anforderungen fiir die Simulationen in dieser Arbeit. Es werden nédmlich
diinne Schichten mit Oberflichen, amorphe Strukturen, die sich durch Abschrecken aus
der Schmelze ergeben, sowie in Folge der Bestrahlung auch lokal fliissige Bereiche unter-
sucht. Allerdings sind in diesem Modell keine gerichteten Bindungsanteile enthalten, was
bei einem Vergleich zu experimentell untersuchten metallischen Glédsern bedacht werden
muss.

Die fiir die Simulation energetischer Ionenbestrahlung nétige Anderung des Potentials
im Bereich kurzer Absténde ist von S. G. Mayr geméfl dem universellen Ziegler-Biersack-
Littmark Potential [ZBL85] angepasst, wie in [MAAA03] beschrieben. Der Abschneidera-
dius fiir grofe Absténde ist weiterhin wie in [SLI1]| gew&hlt.

Mit dem gewéhlten Integrationsalgorithmus hat sich als hinreichend kleine Obergrenze
der variablen Zeitschrittweite At = 3.52 fs erwiesen [May03]. Weiterhin ist gewahrleistet,
dass die Zeitschrittweite stets so klein, dass keine atomaren Verschiebungen mit
|AZ] > 0.1 A in einem Zeitschritt auftreten.

3.3.2.2 Das Si Potential

Fiir die Simulation von Silizium wird ein Potential verwendet, das auf dem von Tersoff
entwickelten Modell [Ter86] basiert. In diesem Modell, das von Tersoff in [Ter88b] erwei-
tert und ausfiihrlicher motiviert wird, wird die Wechselwirkungsenergie zunéchst formal
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3 Molekulardynamik-Simulationen

in der Form eines Paarpotentials geschrieben:

1
Epot = 5 > Vi, Vig = felry) [Aexp (=Airy) — Bijexp (=Aary)] - (3.5)
i g2

Dabei ist 7;; wieder der Abstand zwischen Atom ¢ und Atom j, A und A, » sind positive
Konstanten und f, ist eine Abschneidefunktion, um das Potential fiir grofle Absténde
mit glattem Ubergang auf null zu setzen. Wihrend der erste Term in Vi; abstoflend
ist, beschreibt der zweite Term die Anziehung und muss damit den kovalenten Bin-
dungscharakter wiedergeben. Das bedeutet aber, dass B;; von der lokalen Umgebung
abhéngig sein muss, denn kovalente Bindungsanteile héngen von der lokalen Umgebung
ab und ermoglichen so auch weniger dicht gepackte stabile Strukturen. Somit gibt es
einen Zusammenhang zwischen der Koordinationszahl und dem Wert von B;;. Wegen der
Abhéngigkeit von B;; von der lokalen Umgebung stellt das Modell ein Vielkérperpotential
dar. Die genaue Parametrisierung des in der Simulation verwendeten Potentials wurde
ebenfalls von Tersoff entwickelt und ergibt sich aus einer Anpassung eines verfeinerten
Modells an experimentelle Ergebnisse und aus quantenmechanischen ab initio Berech-
nungen stammende Daten [Ter88a]. Von den verschiedenen dort angegebenen Parame-
trisierungen wird in dieser Arbeit das Si(C) Potential (mit A3 # 0) verwendet. In dieser
Parametrisierung werden zum einen die elastischen Eigenschaften und zum anderen die
Eigenschaften von fliissigem Silizium besser wiedergegeben. Die Struktur in der fliissigen
Phase ist fiir die hier durchgefiihrten Simulationen wichtig, da der amorphe Zustand sich
durch rasches Abschrecken der Fliissigkeit ergibt und auflerdem lokal fliissige Bereiche
durch Bestrahlung entstehen kénnen (s.u.).

Der Vorteil des Modells von Tersoff ist, dass es auch nichttetraedrische Bindungsfor-
men in der festen Gleichgewichtsphase prinzipiell zuldsst im Gegensatz zu anderen Po-
tentialen, die als Erweiterung zu Paarkriften eine Dreikorper-Bindungswinkel-Wechsel-
wirkung einfiihren, die dann aber den gewiinschten Bindungswinkel in der festen Gleich-
gewichtsphase im Wesentlichen festlegt [SW85]. Insofern hat das Tersoff-Modell ins-
besondere an Oberflichen, wo durch Rekonstruktion andere Bindungsformen erwartet
werden entscheidende Vorteile.

Wie im vorigen Abschnitt fiir CuTi muss auch im Falle von Si das verwendete em-
pirische Potential fiir kurze Reichweiten modifiziert werden. Im urspriinglichen Modell
wird namlich wieder davon ausgegangen, dass sich die Atome in der Nahe der Gleichge-
wichtspositionen befinden und das gilt beim Einschuss energiereicher Atome nicht immer.
Daher wird das Potential fiir kurze Reichweiten durch ein aus ab initio Rechnungen be-
kanntes abstofendes Paarpotential ersetzt [NA97; NGAT98]|. Der Abschneideradius fiir
groBe Abstiande ist weiterhin wie in [Ter88a] gewihlt.

Hier hat sich mit dem gewéhlten Integrationsalgorithmus als hinreichend kleine Ober-
grenze der variablen Zeitschrittweite At = 2.70 fs erwiesen [May05b]. Wie beim CuTi ist
auch hier aulerdem gewiéhrleistet, dass wihrend eines Zeitschritts keine Verschiebungen
mit |AZ] > 0.1 A vorkommen.
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3.4 Probenherstellung

3.3.2.3 Zusatzliche Wechselwirkungen beim Einschuss von Atomen

So wie bisher beschrieben wiirden eingeschossene Atome in der verwendeten klassischen
MD-Simulation nur mit den Atomkernen wechselwirken, da nur deren Dynamik berech-
net wird. Die Elektronen gehen nur implizit als Mittelung zur Berechnung der Dynamik
der Kerne ein. In Abhéngigkeit von der Einschussenergie sind in der Realitidt aber neben
den Atomkernen auch die Elektronen explizit fiir das Abbremsen des eingeschossenen
Atoms verantwortlich [AR98]. Das eingeschossene Atom kann ndmlich zum einen durch
elastische Stofle mit den anderen Kernen und zum anderen durch Anregung des elek-
tronischen Systems Energie abgeben. Im verwendeten Simulationsprogramm ist das Ab-
bremsen der Atome durch das elektronische System als eine zusétzliche Reibungskraft in
der Bewegungsgleichung implementiert. Der Reibungsterm wird aber nur fiir solche Ato-
me hinzugefiigt, deren kinetische Energie 10 eV iiberschreitet. Dadurch wird verhindert,
dass thermische Schwingungen ebenfalls geddmpft werden. Der Wert der Reibungskraft
basiert auf fiir verschiedene Geschwindigkeiten tabellierten Werten aus SRIM [ZB03].
Zwischen den tabellierten Geschwindigkeiten wird die Reibungskraft linear interpoliert,
wie in [May0ba] beschrieben.

3.4 Probenherstellung

An dieser Stelle soll erldutert werden, wie die Proben hergestellt werden. Die prinzipielle
Art der Herstellung ist fiir alle Proben gleich. Unterschiede gibt es in einigen Details, die
daher jeweils im Zusammenhang mit den zugehorigen Ergebnisse dargestellt sind. Ein
schematischer Uberblick ist in Abb.[3.1 gegeben.

Um eine definierte Anfangskonfiguration beziiglich der Ortskoordinaten zu haben, wer-
den die Atome zu Beginn entsprechend ihrer Gleichgewichtsposition in der Kristallstruk-
tur angeordnet. Im Falle von CusoTis ist das die B11 Struktur fiir die y-Phase [SLI1].
Fiir die Simulation von CuyoTigg sowie CugyTiyg ist die CusgTiso-Konfiguration der Aus-
gangspunkt. Zufillig gewéhlte Atome der Sorte, deren Anteil verringert werden soll,
werden durch die andere Atomsorte ersetzt. Beim Si wird eine aus vorangegangenen Si-
mulationen bestehende ungeordnete Probe als Startkonfiguration verwendet. Als Start-
temperatur wird fiir alle Proben 7" = 10 K gewé&hlt und die Betrdge der atomaren
Geschwindigkeiten sind bei neuer Initialisierung um den dieser thermischen Energie ent-
sprechenden Mittelwert herum gaufiverteilt, wahrend die zugehorigen Richtungen gleich-
verteilt sind, so dass die Startwerte fiir die Impulse gegeben sind. In alle Richtungen wer-
den periodische Randbedingungen angelegt und der Druck wird istrop zu p = 0 mbar
geregelt. Unter diesen Randbedingungen wird die Probe dann sehr schnell auf ein Viel-
faches der Schmelztemperatur geheizt. Im Fall aller Legierungen aus Cu und Ti wird
Trae = 6000 K und fiir Si wird 7;,,,, = 7000 K gewéhlt. In dieser fliissigen Phase lasst
man das System nun fiir einige Zeit equilibrieren. Es sollte zumindest gewéhrleistet sein,
dass sich eine Fliissigkeit mit gleichméfiger Temperatur gebildet hat. Wenn sich so ein
Gleichgewicht eingestellt hat, hat die zuvor verwendete Heizrate keinen Einfluss mehr
auf die weitere Entwicklung. Danach erfolgt das Abkiihlen mit einer konstanten Tempe-
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diinne Schicht

Bulk-Probe S .
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Abbildung 3.1: Schematische Darstellung der Probenherstellung in der MD-Simulation
im Temperatur-Zeit Diagramm.
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raturrate herunter bis T'= 0 K oder 7" = 10 K (T" = 20 K/ps fiir die CuTi Legierungen
und 7' = 50 K /ps fiir Si) mit einer sich daran anschlieBenden Zeit, die das System unter
diesen konstanten Bedingungen bleibt. Mit dieser Methode hat man durch ,, Abschrecken
aus der Schmelze“ ein Glas erzeugt, wie man es dhnlich, allerdings mit anderen Raten,
auch im realen Experiment tun konnte [Zar91]. Gegebenenfalls wird danach das System
wieder geheizt, um die Endtemperatur zu erreichen, bei der die jeweilige Untersuchung
stattfinden soll. Die Heizrate ist dann immer die gleiche wie zuvor die Abkiihlrate. Auch
bei der Endtemperatur bleibt die Probe wieder einige Zeit unter konstanten Bedingun-
gen, um Relaxation zu ermoglichen. Im néchsten Schritt wird die Druckkontrolle fiir alle
Richtungen ausgeschaltet und die periodischen Randbedingungen werden in einer Rich-
tung (hier immer die z-Richtung) aufgehoben. Dadurch ergeben sich zwei Oberfléichen in
der z-Richtung, wihrend die Probe in x- und y-Richtung periodisch fortgesetzt ist (sie-
he Abb. 3.2). Diese Geometrie entspricht der einer diinnen Schicht, wobei diese in der
Simulation sozusagen frei schwebt und insbesondere ohne Substrat existiert. Dabei sind
die Oberflichen glatt, wenn man von atomaren Rauigkeiten absieht. Die so hergestellten
Schichten werden wiederum fiir eine gewisse Zeit relaxiert, bevor die eigentliche Unter-
suchung beginnt. Fiir die Untersuchungen zu thermisch aktivierten Prozessen findet kein
weiterer Eingriff in das System statt.

Fiir die Untersuchungen von energetischen atomaren Einschiissen wird nun auf die,
wie im vorigen Absatz beschrieben, hergestellte Schicht ein Atom geschossen. Dafiir
wird ein Atom in einem Abstand von typischerweise 5 A mit gewiinschter oder zufillig
gewihlter Koordinate beziiglich der Substratebene und einer auf die Oberfliche ge-
richteten Geschwindigkeit {iber die Oberfliche gesetzt. Dieser Einschuss kann entweder
senkrecht oder schréig zur Oberfliche sein, wobei sich bei schragem Einschuss das Atom
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Ionenbeschuss

z
[
X

Abbildung 3.2: Zelle fiir die Simulation diinner Schichten; an weiflen Fléache herrschen
periodische und an orangen Flachen offene Randbedingungen.

entlang der x-Achse bewegt, so dass die y-Komponente der Geschwindigkeit stets null ist
und ein Winkel a zur Oberflichennormalen besteht (siche Abb.[3.2). Wegen der Isotro-
pie der amorphen Oberfliche stellt diese Vorgehensweise keine Einschrénkung dar. Fiir
den Beschuss wird die Temperaturkontrolle in den Modus umgestellt, bei dem nur die
Geschwindigkeiten der Atome, die sich in einer diinnen Schicht an den Réndern der pe-
riodisch fortgesetzten Richtungen befinden, der gewiinschten Temperatur entsprechend
reskaliert werden (siehe Kap.[3.3.1). Die Dicke dieser Schicht betriagt sowohl fiir CuTi als
auch fiir Si 5.43 A. Alternativ kénnen die untersten Monolagen der von oben beschos-
senen Probe festgehalten und einige weitere Monolagen durch die Temperaturkontrolle
reskaliert werden.

Um Randeffekte auszuschliefen, muss immer bedacht werden, dass die Grofle der
Simulationszelle fiir Einschiisse einer gegebenen Energie grofl genug ist. Falls nicht anders
erwahnt besteht die CuTi Zelle aus 35152 Atomen und die Si Zelle aus 32768 Atomen,
was einer Kantenlinge der kubischen Simulationszelle von ca. 80 A bzw. 88 A entspricht.
Diese Zellen sind grof genug fiir Einschiisse bis 1 keV [May0b5a]. Es wurden aber auch
Tests mit groBeren Zellen (N = 262069 und N = 524288) durchgefiihrt.
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4 Kontinuumsmodellierung

In diesem Kapitel soll in die Modellierung der Entwicklung von Oberflachenstrukturen
durch einen kontinuumstheoretischen Ansatz eingefithrt werden. Kontinuumsmodelle
erméglichen die Beschreibung von Oberflachenstrukturen auf mesoskopischer Skala und
sind damit komplementér zu einer atomistischen Modellierung. Zur atomistischen Mo-
dellierung bieten sich Monte Carlo Methoden oder Molekulardynamik-Simulationen, wie
sie auch in dieser Arbeit verwendet werden (siehe auch Kap.[3), an. In einem Kontinu-
umsmodell werden gewissermaflen die Folgen atomistischer Prozesse auf einer groberen
Skala beschrieben. Die allgemeinen Konzepte der Kontinuumsmodellierung von Ober-
flichenprozessen sind in der Literatur ausfiithrlich dargestellt (siehe z.B. [BS95; Vic92]).

4.1 Grundlagen

Die Oberflachenstruktur wird in einem Kontinuumsmodell durch eine skalare Funktion,
die von den Ortskoordinaten einer Bezugsebene und der Zeit abhéingig ist, eindeutig
beschrieben. Als Bezugsebene dient im Folgenden die Substratebene. Damit kann jedem
Ort iiber der Substratebene ¥ = (z,y) zu jedem Zeitpunkt ¢ eine Hoheninformation
H zugeordnet werden. Somit ist der gesamten Substratfliche eine Hoheninformation an
allen Orten durch die skalare Funktion H (Z,t), die im Folgenden auch Hohenfunktion
genannt wird, eindeutig zugeordnet. Fiir eine Modellierung von Oberflachenprozessen
ist die Art und Weise von Interesse, in der sich eine gegebene Oberflachenstruktur unter
den gegebenen Bedingungen zeitlich entwickelt. Fiir die mathematische Formulierung
der zeitlichen Entwicklung der Hohenfunktion wird ihre Ableitung nach der Zeit 0H /0t
verwendet. Der iibliche Ansatz fiir die Darstellung der zeitlichen Ableitung lautet [BS95]:

OH (7,1)

T =G[H (z,t)|+ F+£(2,t). (4.1)

Mogliche Beitrége fiir das Funktional G' ergeben sich aus der Hohenfunktion H selbst
und deren rdumlichen Ableitungen. Das Funktional G entspricht der mathematischen
Formulierung der Oberflachenprozesse. F' ist die mittlere Wachstums- bzw. Abtragsrate.
Durch die Funktion & wird beriicksichtigt, dass Prozesse wie Schichtwachstum oder auch
Ionenbeschuss immer stochastischer Natur sind. Deshalb muss das Modell auch einen
Term beinhalten, der ein solches stochastisches Rauschen beschreibt. Gleichung (4.1)
lisst sich durch Ubergang in ein mitbewegtes Koordinatensystem h (Z,t) = H (Z,t) — Ft
vereinfachen, wenn man des Weiteren beriicksichtigt, dass das Funktional G nur von
der relativen Hohe h abhéngig ist. Damit ergibt sich als Gleichung fiir die zeitliche
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4.2 Kontinuumsmodellierung und Skalenkonzepte

Entwicklung der relativen Hohe

Oh (7,1)
ot

= G[h(Z,1)]+E (& 1) (4.2)

4.2 Kontinuumsmodellierung und Skalenkonzepte

Mit Gleichungen des Typs Gl. (4.2) lassen sich verschiedene Strukturbildungsphénomene
beschreiben, bei denen insbesondere auch Nichtgleichgewichtsprozesse von Bedeutung
sein konnen. Fiir Strukturbildungsprozesse hat sich anhand verschiedenster Beispiele ge-
zeigt, dass komplexe Strukturen entstehen kénnen, die nicht glatt sondern von fraktaler
Natur sind, so dass fiir das Beispiel diinner Schichten eine raue Oberfliche nichtganzzah-
liger Dimension Dy mit 2 < Dy < 3 entstehen kann. Auflerdem koénnen die Strukturen
zumindest in einer gewissen Naherung als selbstaffin bezeichnet werden [BS95; Vic92].
Dabei heif3t selbstaffin, dass durch geeignete Skalierung der Hohenfunktion A, der Sub-
stratkoordinate ¥ und der Zeit t die Form der Strukturen erhalten bleibt. Mathematisch
formuliert heiflt das, dass sich fiir die Transformation

T+— br
t— bt (4.3)
h — bXh
das Skalenverhalten
h(Z,t) oc b Xh (bZ, b*t) (4.4)

ergibt. Dabei ist 2z der dynamische Exponent und x der Rauigkeitsexponent. Diese Selbst-
affinitéit kann allerdings nur in gewissen Grenzen gelten, die durch endliche Systemgrofie
einerseits und endliche Grofle der Atome andererseits gegeben sind und sie gilt ohnehin
nur im statistischen Sinn aufgrund des statistischen Charakters der beitragenden Prozes-
se. Das beschriebene Skalenverhalten geht einher mit einem entsprechenden Verhalten
der rms-Rauigkeit o (siche Kap. 2.3.4 zur Definition) als Funktion der Zeit ¢ und der
Systemgrofe L [BS95]:

Lx fir L < R.(t

o (L,t = const) x i L < R (1) (4.5)
const fir L > R.(t)
7 fiir ¢ <t

o (L = const,t) x < (4.6)
const fir t > t..

R.(t) und ¢, sind eine fiir das betrachtete Systen charakteristische laterale Struktur-
grofe bzw. Ubergangszeit und [ ist der Wachstumsexponent, der mit den beiden zu-
vor benannten Exponenten iiber die Beziehung z = x/f verbunden ist. Die Gleichun-
gen (4.5) und (4.6) entsprechen der Family- Vicsek-Skalenhypothese [FV85]. Damit zeigt

die rms-Rauigkeit in bestimmten Bereichen ein Verhalten, das zum einen durch den
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Rauigkeitsexponenten y und zum anderen durch den Wachstumsexponenten ( charak-
terisiert ist. Wiahrend 3 in der Regel durch die Beziehung (4.6) bestimmt wird, wird fiir
die Bestimmung von x oft ausgenutzt, dass fiir die Hohen-Differenz-Korrelationsfunktion
gilt [BS95]:

H (r) o< r?X fiir r < R, () (4.7)

Nur fiir wenige Gleichungen der Art von Gl. (4.2) lassen sich der Wachstumsexponent
[ und der Rauigkeitsexponent x analytisch (z.B. mit der Renormierungsgruppentheo-
rie) bestimmen, wihrend in der Mehrzahl der Félle numerische Losungsverfahren ange-
wendet werden [BS95]. Uber die Werte fiir die Exponenten lassen sich die zugehérigen
Strukturbildungsphénomene in Universalitétsklassen einordnen [BS95].

Die beschriebenen Konzepte sind fiir das Wachstum amorpher diinner Schichten re-
levant, so dass die entsprechenden Ergebnisse im Rahmen dieser Konzepte analysiert
werden konnen [BS95]. Beim lonenbeschuss handelt es sich ebenfalls um einen Struk-
turbildungsprozess im Nichtgleichgewicht, so dass diese Konzepte auch hier angewendet
werden, selbst wenn es sich um einen Glattungs- und nicht um einen Aufrauungsprozess

handelt.

4.3 Kontinuumsmodell im Fourierraum

Eine Alternative zur direkten Losung einer Evolutionsgleichung vom Typ der Glei-
chung (4.2) ergibt sich durch eine Fouriertransformation beziiglich der rdumlichen Ko-
ordinaten. Dieses Verfahren erweist sich besonders dann als geeignet, wenn das Funk-
tional GG, das die Oberflichenprozesse beschreibt, im Ortsraum linear beziiglich h ist.
Ein solcher linearer Ansatz, der rdumliche Ableitungen verschiedener Ordnungen der
Hohenfunktion berticksichtigt, lautet [TW94]:

Oh (g, 1)
ot

== bidh(qt)+£(qt), jEN (4.8)

Dabei bedeutet " jeweils die Fouriertransformation beziiglich der Ortskoordinaten und ¢
ist der Wellenvektor. Schon durch frithere Arbeiten von Mullins und Herring konnten
den Termen fiir j = 1,2,3,4 Transportprozesse zugeordnet werden [Mul59; Her50]. So
liefert viskoses Flielen der gesamten Schicht einen Term der Ordnung j = 1. Fiir j = 2
ist Desorption bzw. Transport durch die Gasphase der von beiden vorgeschlagene Pro-
zess [Her50; Mul59]. Aber auch andere Prozesse gehen mit der Ordnung j = 2 ein, jedoch
mit anderem Vorzeichen im Koeffizienten: Beim Schichtwachstum gibt es den Prozess
der Selbstabschattung [Sev73; RML*00] und wéhrend der Bestrahlung den Prozess der
kriimmungsabhéngigen Sputtererosion [BH88|. Fiir j = 3 kann Volumendiffusion verant-
wortlich sein und j = 4 kann durch Oberflichendiffusion bedingt sein [Her50; Mul59] oder
auch durch viskoses FlieSen in einem begrenzten Oberfliachenbereich (siehe Kap. 4.5.4.1]).
Die Losung der Gleichung (4.8) ist durch eine Exponentialfunktion gegeben und die Vor-
zeichen der Koeffizienten b; entscheiden dariiber, ob der Term der zugehorigen Ordnung
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zur Glattung oder zur Aufrauung beitriagt. Im deterministischen Fall, also bei Abwesen-
heit eines Rauschterms, ist die Losung ndmlich gegeben durch

h(G,t)=h(q,t=0)e 2% (4.9)
Dabei beschreibt i (¢, ¢ = 0) die Startkonfiguration der Hohenfunktion. Fiir einen Ansatz
der Form aus Gleichung (4.8]) lédsst sich die in Kap.[2.3.4 definierte spektrale Leistungs-
dichte wie in [Vil91] berechnen':

1 —exp (=2t>b;q?)

> big? '
R (q) ist hier die Rauschstérke, wie sie auch spéter in Gleichung bzw. genauer
gesagt durch deren Fouriertransformierte definiert ist. Hier ist in einer etwas allgemei-
neren Form eine von der q-Mode abhéngige Rauschstérke zugelassen. Diese Gleichung
gilt, falls die Evolutionsgleichung als Ausgangspunkt eine glatte Oberflache hat. Wendet

man aber eine Evolutionsgleichung auf eine bereits bestehende Struktur an, so ergibt
sich fiir die spektrale Leistungsdichte [MAO1]:

C(q,t) = R(q) (4.10)

Hier ist Cy (q) = C (q,t = 0) die spektrale Leistungsdichte zu Beginn des betrachteten
Prozesses. Im stationdren Zustand (Grenzfall ¢ — 00) ergibt sich aus Gleichung (4.11)
das Verhalten [MAO1]

(4.11)

. R (q)
tlggoC’ (q,t) = S b (4.12)
Dieser stationdre Zustand wird im Bereich grofler ¢-Werte friither erreicht als fiir kleine
qg-Werte. Mit Hilfe dieser Formeln lassen sich aus experimentell bestimmten spektralen
Leistungsdichten in linearer Ndherung Riickschliisse auf die Transportprozesse ziehen.
Im einfachsten Fall kann davon ausgegangen werden, dass das Rauschen rdaumlich und
zeitlich unkorreliert ist, so dass eine Konstante R in die Formeln eingeht, die nicht mehr
vom Wellenvektor abhéngig ist. Falls nun ein Prozess, der einem festen Wert fiir j ent-
spricht, dominiert, duBert sich das in einem Zerfall von C (g), der proportional zu ¢~
ist. Deswegen werden die spektralen Leistungsdichten in der Regel in doppeltlogarithmi-
scher Auftragung présentiert, in der sich dann ein linearer Abfall mit der entsprechenden
Steigung ergibt.
Weiterhin zeigen die spektralen Leistungsdichten ein Maximum, wenn die zugrundelie-
gende Oberflachenstruktur durch eine bevorzugte laterale Strukturgréfie ausgezeichnet
ist.

4.4 Schichtwachstum

Fiir das im Rahmen dieser Arbeit experimentell bearbeitete System ZrgsAl; 5Cuoy 5 ist
die Modellierung des Wachstums diinner Filme auf der Basis einer Gleichung des Typs

Tn der zitierten Arbeit fehlt allerdings ein Faktor 1/2.
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Gl. (4.1)) bereits in der Vergangenheit ausfiihrlich untersucht worden. Dabei konnte ge-
zeigt werden, dass sich die Oberflachenstruktur wahrend des Wachstums zumindest fiir
diinne und mittlere Schichtdicken, also fiir Schichtdicken bis zu 500 nm, in sehr gu-
ter Ubereinstimmung mit der folgenden Gleichung entwickelt [May97; MMS99; Rai00;
RML*00; SSM02; Str04]:

h
aa_t = CL1V2h + a2V4h + CL3V2 (Vh)2 + ay (Vh)2 + g (413)

Zur Vereinfachung sind hier die Funktionen h und £ ohne ihre Argumente aufgeschrieben.
Wiéhrend des Wachstums wird die statistische Natur des Depositionsprozesses durch
weiles, d.h. rdumlich und zeitlich unkorreliertes, Rauschen mit dem Mittelwert null
beschrieben. Es gilt also

(€(7,1)) =0 (4.14)

(@)@ ) =2R6PD (& — )6 (t —1). (4.15)

Dabei bezeichnet R die Rauschstérke, die in diesem Fall der Forderung nach unkorre-
liertem Rauschen entsprechend als konstant angenommen wird. Gleichung (4.13) wird
in dieser Arbeit verwendet, um die Struktur der gewachsenen ZrgsAl; 5Cusr5 Schicht zu
erzeugen, die dann als Ausgangspunkt fiir die Modellierung der Ionenbestrahlung ge-
nutzt werden kann. Fiir die Wachstumsgleichung konnte gezeigt werden, dass sédmtliche
verwendeten Terme notwendig und ausreichend sind, um die experimentellen Ergebnisse
beschreiben zu kénnen [RMLT00]. Weiterhin sind sdmtliche Koeffizienten a; sowie die
Rauschstirke R quantitativ bekannt [RML*00] und es ist jedem Term in der Gleichung
ein physikalischer Prozess zugeordnet. Die wesentlichen Ergebnisse aus den zitierten Ar-
beiten werden im folgenden Abschnitt kurz wiedergegeben.

Der a;-Term beschreibt den Effekt einer geometrischen Selbstabschattung. Dabei
fithren lokale anziehende Krifte auf die neu ankommenden Atome dazu, dass auf den
Hiigeln die Auftreffdichte ankommender Atome grofler ist als in den Télern. Daher gilt
a1 < 0 und der Term tréagt zur Aufrauung bei. Der as-Term beschreibt eine kriitmmungs-
induzierte Oberflichendiffusion von Adatomen mit dem chemischen Potential als Trieb-
kraft. Dieser Term wirkt somit glattend und es gilt as < 0. Das Zusammenspiel dieser
beiden Terme verursacht eine Instabilitéit, die zum verstiarkten Wachstum einer ausge-
zeichneten Struktur der Mode ¢. = \/a1/ (2az) fithrt [RML700]. Der as-Term beruht
darauf, dass die Auftreffrate von Atomen pro Einheitsfliche auf der Probenoberfliche
von der lokalen Steigung der Oberfliche abhéngig ist. Auf den Flanken ist aus geome-
trischen Griinden die Auftreffdichte kleiner als an den Orten verschwindender Steigung.
Ein durch die Entropie getriebener Konzentrationsausgleich zwischen den Adatomen ist
dann mit einem Partikelstrom verbunden, der von den Orten betragsméflig geringer Stei-
gung zu denen mit betragsméfig grofler Steigung verldauft. Der a4s-Term beschreibt ein
nichtlineares Uberwachsen, das sich aufgrund kleinerer Teilchendichten unterhalb eines
auf einer Flanke ankommenden Atoms ergibt.
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4.5 Modifikation der Oberflachenstruktur durch
lonenbestrahlung

In diesem Abschnitt sollen Terme im Kontinuumsmodell erlautert werden, die wihrend
der Bestrahlung einer Oberfliche mit lonen relevant sein kénnen. Diese Terme lassen sich
in aufrauende und gléttende einteilen. Um im weiteren Verlauf der Arbeit quantitative
Aussagen machen zu konnen, sollen jeweils die vollstdndigen Terme inklusive der durch
physikalische Grofien beschriebenen Koeffizienten angegeben werden. Weil zunéchst die
grundlegenden Effekte untersucht werden sollen, werden die jeweiligen Terme in linearer
Néherung behandelt.

4.5.1 Sputtererosion

Wenn energetische Tonen auf eine Oberfliche treffen, ist ein moglicher Prozess, dass
Atome aufgrund von Impuls- und Energieiibertrag aus der Oberfliche herausgeschlagen
werden. Dieser Prozess wird als Sputtererosionﬁ bezeichnet. Die Anzahl der pro einge-
schossenem Atom herausgeschlagenen Atome nennt man die mittlere Sputterausbeute
Y (sputter yield). Sie ist vom Einfallswinkel, der Energie der auftreffenden Atome und
der Atomsorte der Ionen und der Schicht abhéngig. Der Einfluss dieser Sputtererosion
auf die Oberflachenstruktur wurde bereits im Zusammenhang mit der unter bestimmten
Bedingungen auftretenden Ripplebildung von Bradley und Harper untersucht [BH88].
Dabei hat sich gezeigt, dass die Anzahl der pro Fliache erodierten Atome von der loka-
len Kriimmung der Oberfliche abhéngig ist. Genauer gesagt gilt fiir den Beitrag dieses
Prozesses in der Ndherung kleiner Steigungen (|Vh| < 1) und fiir den hier betrachteten
Fall des Beschusses parallel zur Substratnormalen in einem Koordinatensystem, in dem
die mittlere Abtragsrate heraustransformiert ist [BH88]:

0h o _FCLEY
ot 2n

VZ2h. (4.16)

Dabei ist F' der Fluss der Ionen, ag die durchschnittliche Tiefe der Energiedeposition,
n die atomare Dichte und Y die mittlere Sputterausbeute. Zugehorige stochastische
Beitriige werden in Abschnitt [4.5.6 erldutert. Somit werden in den Télern (VZh > 0)
Atome mit einer hoheren Rate abgetragen als auf den Hiigeln (V2h < 0) und das fiihrt
zu einer Aufrauung der Oberfléche.

Die Fouriertransformation beziiglich der Ortskoordinaten liefert wegen FT [V?h] =
(—iq)* h = —¢*h die Evolutionsgleichung

oh  FagY ,-
= = h. 4.1
ot om 1 (4.17)
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u>0

‘_

u<0
Abbildung 4.1: Diffusive Bewegung von Oberflichenatomen.

4.5.2 Oberflachendiffusion

Nach dem Einschuss eines Ions geraten viele Atome in Bewegung, so dass anzunehmen
ist, dass sie sich danach in einer beziiglich der freien Energie des Systems moglichst
giinstigen Konfiguration anordnen. Um den Ubergang von einer zufilligen zu einer ener-
getisch giinstigen Position zu ermoglichen, ist ein Transportmechanismus notig. Eine
Moglichkeit fiir einen solchen Transportmechanismus ist die Diffusion auf der Ober-
fliche. Der Einfluss thermisch aktivierter Diffusion auf die zeitliche Entwicklung von
Oberflachenstrukturen wurde bereits von Mullins untersucht [Mul57; Mul59]. Der zu-
grundeliegende Gedanke dabei ist, dass das chemische Potential fiir Oberflichenatome
proportional zur lokalen Kriimmung der Oberflache ist, wobei das Vorzeichen entspre-
chend gewéhlt werden muss, so dass das Potential in den Télern kleiner ist als auf den
Hiigeln, weil ein Oberflaichenatom in einem Tal aus geometrischen Griinden mehr Nach-
barn als auf einem Hiigel hat. Dies ist im Einklang mit der Gibb’schen Behandlung
des chemischen Potentials an einer gekriimmten Oberflache. Weiterhin ergibt sich wie
in Abb. skizziert ein Teilchenstrom, der dem Gradienten des chemischen Potenti-
als proportional ist und wegen der Kontinuitétsgleichung, die wegen der Erhaltung der
Teilchenzahl gilt, ergibt sich die lokale Hohenédnderung aus der Divergenz des Teilchen-
stroms. In [Mul57] wird die Rate der Hohenénderung fiir Strukturen, die nur von einer
1-dimensionalen lateralen Koordinate abhéngig sind, berechnet. Es zeigt sich aber, dass
fiir den hier relevanten Fall von Strukturen, die von einer 2-dimensionalen lateralen Ko-
ordinate abhéngig sind, eine vollig analoge Beziehung gilt. Dort gilt fiir das chemische
Potential p zundchst, wenn man das Vorzeichen so wéhlt, dass auf einem Hiigel (im Tal)
die Kriimmung negativ (positiv) ist [Hud98]

p(K) =—-27QK. (4.18)

Dabei ist 2 das atomare Volumen, 7 die freie Oberflichenenergie und K die lokale
Kriimmung der Oberfliche. Auf einer 2-dimensionalen Oberflache gilt dabei fiir die mitt-
lere Kritmmung bei kleinen Steigungen (|Vh| < 1) ndherungsweise [BSMMO97]:

K= %Vzh. (4.19)

2Englisch: to sputter = zerstiuben
3Englisch: ripple = Welle
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Somit ergibt sich durch Einsetzen in Gleichung (4.18]):
= —yQV2h. (4.20)

Einsetzen dieser Gleichung in die Beziehung zwischen Teilchenstrom und chemischem
Potential und anschliefend in die Beziehung zwischen Teilchenstrom und Rate der
Hohenénderung wie in [Mul57] liefert fiir den hier relevanten Fall von Oberflichenstruk-
turen, die von einer 2-dimensionalen Substratkoordinate abhéngig sind:

oh DHQ?v_,

T Wv h. (4.21)
In dieser Formel représentiert D; den Oberflachendiffusionskoeffizienten, v die Ober-
flachendichte der an der Diffusion beteiligten Atome, kg die Boltzmannkonstante und 7'
die Temperatur. Wéhrend in [Mul57] Dy sich allein aus thermisch aktivierter Diffusion
ergibt, beinhaltet D, im hier behandelten Fall die Summe aller zur Diffusion beitragen-
den Effekte und skaliert daher mit dem Ionenfluss F. Diese Rate der Hohendnderung
tragt zur Glattung der Oberfliache bei, weil der Ursprung dieser Formel die Tatsache ist,
dass sich die Atome von den Orten eines hohen chemischen Potentials (den Hiigeln) zu
denen eines niedrigen chemischen Potentials (den Télern) bewegen.

Ein Oberflichendiffusionsmechanismus dieser Art wird auch beim Wachstum der amor-
phen Schichten angenommen. Dort stellen die wihrend der Deposition neu ankommen-
den Atome die an einem moglichen Diffusionsprozess beteiligten Atome dar [RML*00].
Durch Bestrahlung ist es ebenfalls moglich, Atome an der Oberfliche anzuregen, d.h.
Adatome zu erzeugen, die im Folgenden diffundieren kénnen.

Hier liefert die Fouriertransformation beziiglich der Ortskoordinaten wegen F'T [V1h] =
(—i)* h = ¢*h die Evolutionsgleichung

oh DA -
— =————q"h. 4.22
ot kel ! (4.22)

4.5.3 Ballistischer Transport

Wenn ein lon auf die Oberflache trifft, ergibt sich zunéchst eine Stoffkaskade, d.h. ballisti-
sche Prozesse dominieren [AR98]. Trifft das Ion parallel zur lokalen Oberflichennormalen
auf, so gibt es fiir die Stoflkaskade keine Vorzugsrichtung entlang der Oberflachenkontur.
Die Situation dndert sich, wenn das Ion nicht parallel zur lokalen Oberflichennormalen
auftrifft. Dieser Fall ist beim Beschuss parallel zur Substratnormalen relevant, wenn die
Oberflache eine gewisse Rauigkeit zeigt und das Ion auf einer Flanke eines Hiigels auf-
trifft. Fiir die ballistische Stoflkaskade gibt es dann eine Vorzugsrichtung der Art, dass
die Atome der Oberfliche bevorzugt von der Flanke ins Tal geschoben werden, wie es
in Abb. [4.2 dargestellt ist. Dieser Effekt wurde von Moseler et al vorgeschlagen und
seine Relevanz wurde bei sehr niedrigen Bestrahlungsenergien (£ < 100 eV) fiir kova-
lent gebundene Systeme durch MD-Simulationen gezeigt [MGCT*05]. Dass die Atome von
Flanken ins Tal geschoben werden bedeutet, dass ein Strom proportional (und entgegen-
gesetzt) zum Gradienten des Hohenprofils entsteht. Die Rate der Hohenénderung ergibt
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Abbildung 4.2: Ballistischer Glattungsprozess.

sich wiederum wegen der Erhaltung der Anzahl von Atomen und der dementsprechend
geltenden Kontinuitétsgleichung als negative Divergenz dieses Partikelstroms. Damit er-
gibt sich insgesamt Oh/dt oc V?h. Die quantitative Analyse in [MGCT05] liefert:

J

tan (o)

oh

— =FQ 2h. 4.2
T \% (4.23)

Dabei ist F' der Fluss ankommender Ionen, () das atomare Volumen, § die Summe der auf
die Substratebene projizierten atomaren Verschiebungen pro Ion und « charakterisiert
den Betrag der lokalen Steigung der Oberfliche gemé8 tan () = |VA|. In [MGC*05]
hat sich gezeigt, dass der Ausdruck 0/ tan («) eine von der lokalen Steigung, also von «,
unabhéngige Konstante ist, die allerdings von der Einschussenergie abhéngig ist. Dass der
Ausdruck 6/ tan () unabhéingig von der Oberflichenmorphologie ist, ist auch notwendig,
damit in Gleichung (4.23) auf der rechten Seite die gesamte Morphologieabhéingigkeit
im Term V?h enthalten ist. Gleichung beschreibt einen gldttenden Prozess, weil
die Wachstumsrate auf den Hiigeln kleiner als in den Télern ist.

Die Fouriertransformation beziiglich der Ortskoordinaten liefert wegen F'T [V2h] =
(—iq)* h = —¢2h die Evolutionsgleichung

o _
ot

J

tan («)

¢*h. (4.24)

4.5.4 Viskoses FlieBen

Durch das Auftreffen eines energetischen Ions konnen sich an der Oberfliche kleine
Bereiche lokal viskos deformieren [SK56; AR98]. Die Ausdehnung und Lebensdauer dieser
aufgeschmolzenen Bereiche (,thermal spikes“) hingt von der Energie und Masse der
eingeschossenen Ionen und natiirlich vom der Bestrahlung ausgesetzten Material ab. Ein
fliissiger Bereich an der Oberfléche sollte sich in einer Weise anordnen, die dazu fiihrt,
dass die freie Oberflichenenergie minimiert wird. Das wird erreicht, wenn die Oberfléche
auf einer Groflenskala oberhalb der Atomgrofien glatt ist. Hiigel sollten also zerflieen
und die Téler auffiillen, wenn die gesamte Oberflache fliissig ist.

Nun gilt es zu kléren, wie ein solches Flieflen die Evolution der Oberflichenmorphologie
beeinflusst. Die allgemeine Losung der Frage, wie eine inkompressible, zdhe Fliissigkeit
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a.) b.)
S /\/\/
flussig

fliissig
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fest fest

Abbildung 4.3: Viskoses Flieflen a.) in einer diinnen Oberflichenschicht, b.) in einem
ausgedehnten Volumenbereich

unter gegebenen Randbedingungen fliefit, ist in der Hydrodynamik durch die Navier-
Stokes-Gleichung gegeben [LL66]. Die Navier-Stokes-Gleichung ldsst sich unter der An-
nahme einer kleinen Reynolds-Zahl, was der Annahme entspricht, dass die durch die
Viskositéat bedingte Reibungskraft sehr viel grofler als die durch die Masse bedingte
Kraft ist [Pai56], vereinfachen und fithrt im Ergebnis zur Stokes-Gleichung [LL66]. Die-
se Annahmen sind im zu betrachtenden Fall erfiillt. Fiir den 141 dimensionalen Fall
(eine laterale und eine vertikale Dimension) wurde von Orchard [Orc62] die Stokes-
Gleichung unter den Randbedingungen, dass an der Grenzflidche fliissig - fest keine Be-
wegung stattfindet und an der Grenzflache fliissig - Vakuum keine Scherkréfte senkrecht
zur Oberflichennormalen wirken, im Fourierraum (Fouriertransformation beziiglich der
lateralen Ortskoordinate) gelost. Als Ergebnis fiir die Rate der Hohendnderung ergeben
sich zwei Grenzfélle, die sich anhand des Verhéltnisses der Dicke der fliissigen Schicht
zur typischen lateralen Strukturgrofie unterscheiden. Es muss also unterschieden werden
zwischen einem Oberflachenflieen in einer diinnen fliissigen Schicht an der Oberflache
und einem Volumenflieflen, bei dem die Dicke der fliissigen Schicht groflier ist als die
StrukturgroBe. Zwischen diesen beiden Grenzfillen, die in Abb. skizziert sind, gibt
es einen kontinuierlichen Ubergang [Orc62].

4.5.4.1 Viskoses OberflachenflieBen

Fiir den Grenzfall der diinnen fliissigen Schicht an der Oberfliche ergibt sich als Rate
der Hohenénderung im Fourierraum [Orc62]:

Oh 3 4

= —&q‘lh.

ot 3n
Dabei ist v die freie Oberflachenenergie, die in einer Fliissigkeit der Oberflichenspannung
gleich ist, a, die Dicke der fliissigen Schicht und 7 die Viskositét. Es lédsst sich aber auch
die entsprechende Gleichung im Ortsraum herleiten, wie es in [SL88] fiir 1+1 Dimensio-
nen durchgefiihrt ist. Diese Herleitung lésst sich leicht auf 241 Dimensionen iibertragen
und liefert in einer linearisierten Approximation (siche Anhang 11.1)

oh  ~al

ot 3n

(4.25)

V*h. (4.26)
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Wihrend in den zitierten Arbeiten die Viskositét stets durch thermische Prozesse be-
stimmt ist, beinhaltet sie in dieser Arbeit auch die strahlungsinduzierten Eigenschaften
und skaliert daher mit dem Ionenfluss F.

Die Fouriertransformation der Gleichung (4.26)) liefert wieder Gleichung (4.25), so dass
damit gezeigt ist, dass Gleichung (4.25) auch fiir 241 Dimensionen gilt.

Damit zeigt der Transportmechanismus des viskosen Oberflachenflieens dieselbe Mor-
phologieabhingigkeit wie der Prozess der Oberflachendiffusion, allerdings mit unter-
schiedlichen Proportionalitatskonstanten.

4.5.4.2 Viskoses VolumenflieBen

Fiir den Grenzfall einer Dicke der Fliissigkeitsschicht, die sehr viel grofer als die typische
StrukturgroBe ist, ergibt sich im Fourierraum nach Mullins [Mul59; Orc62]:

oh voos

i %qh. (4.27)
Wiederum beruht die Viskositdt in den zitierten Arbeiten auf thermischen Prozessen,
aber im hier behandelten Fall sind die strahlungsinduzierten Prozesse enthalten.

Der Grund dafiir, dass Volumenflieen eine andere Auswirkung auf die Morpholo-
gieentwicklung als Oberflachenflieen hat, liegt in der unterschiedlichen Richtung des
Teilchentransports im Bereich der Oberfliche. Beim Volumenflieen liegt die Haupt-
komponente der Teilchenbewegung namlich parallel zur Substratnormalen, wihrend sie
beim Oberflachenfliefen senkrecht darauf steht [Orc62].

Gleichung (4.27) lasst sich im Ortsraum nicht direkt durch eine rdumliche Ableitung
erster Ordnung einer reellwertigen Funktion h auf der rechten Seite der Gleichung dar-
stellen, da rdumliche Ableitungen ungerader Ordnung bei der Fouriertransformation
einen Faktor ¢ verursachen (i = imaginére Einheit). Es gibt allerdings den Vorschlag,
den Prozess des VolumenflieSens durch einen Ausdruck der Form

oh ~y

5= "o Vh| (4.28)
zu beschreiben [Car98|, wobei hier wie schon bisher 7 die strahlungsinduzierte Viskositit,
die mit dem Ionenfluss skaliert, ist. Die Gleichungen (4.27) und (4.28) lassen sich aber
nicht durch Fouriertransformation ineinander {iberfithren. Dass sich beide Gleichungen
nicht entsprechen wird auch noch auf eine andere Art und Weise klar. Gleichung
besagt, dass die Wachstumsgeschwindigkeit auf den Hiigeln minimal und in den Télern
maximal ist [Mul59]. Gleichung (4.28) besagt dagegen, dass die Wachstumsgeschwin-
digkeit auf den Hiigeln und in den Télern null ist und auf den Flanken maximal wird.
Damit beschreibt Gleichung das fiir ein Zerflieen der Strukturen erwartete Ver-
halten und (4.28) nicht. Gegen die Beschreibung des Flieens durch Gleichung
spricht ebenfalls die Tatsache, dass diese Gleichung die Teilchenzahl nicht erhélt, weil
nach ihr fir die Wachstumsgeschwindigkeit stets 0h/0t < 0 gilt. Gleichung (4.27) erhélt
dagegen die Teilchenzahl, wenn (h). = 0 gilt, weil Wachstumsgeschwindigkeit und rela-
tive Hohenfunktion zueinander antiproportional sind. Fiir einen Gléattungsprozess durch
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4.5 Modifikation der Oberflichenstruktur durch Ionenbestrahlung

FlieBen gibt es keinen Grund, die Forderung nach Erhaltung der Teilchenzahl aufzuhe-
ben.

4.5.5 Nichtlokale Prozesse

Die bisher besprochenen Prozesse, die sich durch eine rdumliche Ableitung der Hohen-
funktion modellieren lassen, kann man insofern als lokale Prozesse bezeichnen, weil
die Rate der Hohenédnderung an einem Ort sich alleine aus Eigenschaften an diesem
Ort selbst beschreiben lésst. Diese Eigenschaft trifft auf alle diskutierten Prozesse au-
Ber dem VolumenflieBen zu. Den beschriebenen lokalen Prozessen ist gemein, dass die
Hohenédnderung durch einen Partikelstrom bedingt ist, der entlang der lokalen Ober-
fliche gerichtet ist (also senkrecht zur Normalen). Im Unterschied dazu beruht die
Hohendnderung durch Volumenflielen auf einem Partikelstrom, der senkrecht zur Ober-
fliche (also entlang der Normalen) gerichtet ist. Deshalb ist zu erwarten, dass beim
VolumenflieBen die Hohenénderung nicht alleine aus den geometrischen Eigenschaften
am selben Ort bestimmt werden kann. Es handelt sich damit um einen nichtlokalen
Prozess, wie es auch in [UHCO01] diskutiert wird.
Als ein nichtlokaler Term zur Beschreibung von Oberflichenprozessen wihrend der
Tonenbestrahlung wird in der Literatur ein dissipativer Term der Form
oh
ot
diskutiert, wobei A ein Teil der Oberfldche, {iber den rdumlich gemittelt wird, und &
eine positive Konstante, die bisher noch nicht mit physikalischen Groflen identifiziert
werden konnte, ist [FBST04]. In der zitierten Arbeit wird A allerdings zunéchst der
gesamten Flache gleichgesetzt, ohne dies ndher zu begriinden. Dieser Dampfungsterm
wird mit einem Sputter-Redepositions-Prozess in Verbindung gebracht, ohne dass diese
Verbindung dort bewiesen werden kann. Damit ist gemeint, dass auf einer sehr rau-
en Oberflache ein von einem Hiigel gesputtertes Atom zu einem anderen Hiigel fliegt
und sich dort festsetzt. Auch die weiterfithrende Analyse dieses Terms konnte diesen
Zusammenhang jedoch nicht eindeutig herstellen [VLO05].
Fiihrt man eine Fouriertransformation beziiglich der Ortskoordinaten durch, so erhélt
man in dem Koordinatensystem, in dem (h) , = 0 gilt:
oh -
T kh. (4.30)
Damit entspréche dieser Prozess im linearen Modell geméf Gleichung einem Pro-
zess der Ordnung j = 0. Insbesondere beschreibt der dissipative Term also nicht das
VolumenflieBen im Sinne von Gleichung (4.27). Die tatséichliche physikalische Bedeu-
tung dieses Terms ist bisher noch nicht eindeutig geklért.

—r(h— (h),) (4.29)

4.5.6 Stochastisches Rauschen

Der Ionenbeschuss ist stochastischer Natur, denn der Ort, an dem ein Ion die Oberfldche
trifft, ist durch den Zufall bestimmt. Deshalb muss ein Term zur Morphologieentwicklung
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4 Kontinuumsmodellierung

beitragen, der den stochastischen Charakter wiedergibt. Da das Auftreffen eines Ions in
Raum und Zeit der gleichen Verteilung gehorchen sollte wie das Auftreffen von Ato-
men beim Schichtwachstum, soll beim Ionenbeschuss in Analogie zum Schichtwachstum
ein in Raum und Zeit unkorreliertes Rauschen angenommen werden, wie es durch die
Gleichungen (4.14) und (4.15) beschrieben wird, wobei hier die Rauschstérke R eine an-
dere Bedeutung hat. Geméafi den Ergebnissen zum Ionenbeschuss im MeV-Energiebereich
nach S. G. Mayr [MAO1] ist sie, wenn zunéchst wie bisher nur das Rauschen auf atomarer
Skala beriicksichtigt wird, gegeben durch

2R = FY)? (4.31)

mit dem Fluss F', der Sputterausbeute Y und dem atomaren Volumen 2. Bei Bestrah-
lungsenergien im MeV-Bereich hat sich in der Arbeit von S. G. Mayr [MAO1] gezeigt,
dass dem Rauschen auf atomarer Skala ein weiterer Rauschprozess iiberlagert ist, der
eine Aufrauung auf groferer Skala hervorruft. Die beiden Prozesse sind statistisch un-
abhéngig voneinander und daher additiv. Ob der zweite Prozess auch bei dem in der
vorliegenden Arbeit behandelten keV-Energiebereich relevant ist, wird im weiteren Ver-
lauf geklart. Bereits in [MAO1] wird aber klar, dass das Gewicht des zweiten Prozesses
mit kleiner werdender lateraler Ausdehnung der ,thermal spikes“ abnimmt. Deshalb
sollte seine Bedeutung bei den hier untersuchten kleineren Energien wesentlich kleiner
sein und Gleichung (4.31) kann als erste Ndherung verwendet werden.

4.6 Relatives Gewicht der Prozesse

Ein Ziel bei der Untersuchung von Oberflichenmodifikationen ist die Abschitzung des
relativen Beitrags der beteiligten Prozesse zum Gesamtergebnis. In einem linearen Mo-
dell duBlert sich im deterministischen Fall das Gewicht der KEinzelprozesse direkt in
der durch Gleichung (4.9) gegebenen Losung der Evolutionsgleichung. Der Verlauf der
Losung zeigt, dass fiir jeden glattenden Prozess j die charakteristische Abklingzeit, nach
der die Amplitude einer urspriinglichen Oberflachenstruktur auf des 1/e-fache des Ur-
sprungswertes abgefallen ist, durch den Ausdruck (b;q’ )71 gegeben ist. Ein Maf} fiir das
Gewicht oder die Stérke eines Gliattungsprozesses ist gerade das Inverse der Abklingzeit,
also fiir jeden Prozess der Ausdruck b;¢’. Das relative Gewicht verschiedener glittender
Prozesse der Ordnung m und n zueinander ldsst sich demnach durch Auswertung des
entsprechenden Quotienten b,,¢q™ /b,q" berechnen.

4.7 Einfluss der Glattungsprozesse auf die Entwicklung
der Rauigkeit
Der Einfluss der beteiligten Prozesse auf die spektralen Leistungsdichten C'(g,t) ist

in Kap. [4.3] bereits diskutiert. Dort wird die rdumliche Information zu einem festen
Zeitpunkt analysiert. Hier soll nun untersucht werden, wie sich die Rauigkeit, die eine
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4.7 Einfluss der Glattungsprozesse auf die Entwicklung der Rauigkeit

rdumlich gemittelte GroBle darstellt, als Funktion der Zeit entwickelt. Dabei werden
wiederum die linearen Prozesse beriicksichtigt und im Fourierraum behandelt.
Die rms-Rauigkeit ldsst sich darstellen als [BS95]

aQ(t):/R2

was im Falle der wegen der senkrechten Bestrahlung vorhanden Isotropie auf der Ober-
flache direkt auf den Zusammenhang

02(t):27r/ q
0

fithrt. Wegen C'(¢,t) = ‘h (q,1)
Leistungsdichte geméf Gleichung (4.11) einsetzen. Um zu analytischen Lésungen zu
kommen, ist aber die Betrachtung der existierenden Grenzfille fiir die als Ausgangspunkt
verwendete Oberflache, die durch die spektrale Leistungsdichte Cy (q) beschrieben wird,
sinnvoll. Fiir die Beschreibung der Prozesse wihrend der Bestrahlung wird die Losung
des linearen Modells aus Gleichung (4.9) verwendet, wobei hier der stochastische Beitrag
vernachlassigt wird. Fiir die folgenden Grenzfille ergeben sich analytische Losungen:

2

h(qt)| dq (4.32)

)2 dg (4.33)

h(q,t)

2
kann man nun die bekannte Form der spektralen

1. Nur ein Wellenvektor ¢, trégt zur spektralen Leistungsdichte der urspriinglichen
Struktur bei; es gilt also Cy(q) = 6 (¢ — ¢s). Das bedeutet, dass wiahrend des
Schichtwachstums eine Mode stark dominiert hat. Dann ergibt sich fiir eine Uber-
lagerung von Prozessen der Ordnung j > 0:

2 > 7 2 —2t > biq? —2t> " b; g —const-t
o (t) =2m Q‘h<Q7O)‘ e " dg = 2mg,e it —= g (t) xe .
0

(4.34)
In diesem Fall schrumpft die Rauigkeit fiir jede Uberlagerung glittender Prozesse
der Ordnung j ebenso wie die Hohenfunktion selbst exponentiell.

2. Die durch das Schichtwachstum verursachte spektrale Leistungsdichte ist vom Wel-
lenvektor unabhéngig, d.h. Cy (¢) = const =: C'. Das entspricht dem Grenzfall, dass
alle Moden wihrend des Schichtwachstums in gleicher Stérke beteiligt sind. Dieser
Grenzfall ist gegeben, wenn die Strukturbildung beim Wachstum alleine durch un-
korreliertes Rauschen verursacht wird. Dann ergibt sich fiir jeden Glattungsprozess
der Ordnung j:

o? (t) = 27C /00 ge= 2%y (4.35)
Fiir Prozesse der Ordnung j > 1 ergibt sioch daraus (siehe Anhang/11.2)
o (t) o<t (4.36)
und fiir einen Prozess der Ordnung j = 0 ergibt sich (siche Anhang[11.2)
o (t) oc et (4.37)
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4 Kontinuumsmodellierung

Damit sind die beiden Extremfille behandelt, indem in der Ausgangsstruktur zum
einen eine Mode dominiert oder zum anderen alle Moden gleichermaflen beteiligt sind.
Tatséchlich gilt fiir die sich aus dem Schichtwachstum ergebende spektrale Leistungs-
dichte der Zusammenhang aus Gleichung (4.10) mit den sich aus der Wachstumsglei-
chung (4.13)) ergebenden Koeffizienten. Die vollstdndigen Ausdriicke erschweren aber
die Aufgabe, einen analytischen Ausdruck fiir den Verlauf von o (¢) zu erzielen.

4.8 Numerische L6sung der Kontinuumsmodelle

Im mathematischen Sinn sind die bisher besprochenen Kontinuumsmodelle durch sto-
chastische partielle Differentialgleichungen beschrieben. Analytische Aussagen sind fiir
solche Gleichungen nur in begrenztem Mafle moglich, so dass fiir die vollstandige Losung
auf numerische Losungskonzepte zuriickgegriffen werden muss.

Die in Kap. [4.4 zitierte Gleichung zur Beschreibung des Wachstums von diinnen,
glasernen ZrAlCu Filmen wurde von S. G. Mayr numerisch gelost [May97; May00] und
der dort in C++4 entwickelte Computercode wird auch in dieser Arbeit verwendet.

Die verwendete Losungsmethode ist die Methode der finiten Differenzen. Dabei wer-
den die 2-dimensionalen lateralen Ortskoordinaten und die Zeit diskretisiert. Die Rand-
bedingungen in beiden lateralen Richtungen sind periodisch gewahlt. Die numerische
Integration der diskretisierten Gleichung erfolgt geméfl dem Euler-Verfahren, bei dem es
sich im Prinzip um eine Taylor-Entwicklung handelt [PTVF94]. Das Euler-Verfahren
ist ein explizites Losungsverfahren, bei dem die Genauigkeit in der Zeit von erster
Ordnung und die Genauigkeit im Ort mit den verwendeten Ausdriicken der diskreti-
sierten rédumlichen Ableitungen von zweiter Ordnung ist. Um eine numerisch stabile
Losung zu erhalten, muss der Quotient aus der Schrittweite beziiglich der Zeit und der
beziiglich des Ortes At/Axz stets hinreichend klein gewéhlt werden. Die fiir den Rausch-
term benotigten Zufallszahlen werden in zwei Schritten erzeugt. Um Pseudozufallszahlen
guter Qualitét zu erhalten, die gleichverteilt zwischen null und eins liegen, wird der ran2
Zufallszahlengenerator aus [PTVFEF94], der in [Vau02] implementiert wurde, verwendet.
Mit der Polar-Marsaglia-Methode werden die gleichverteilten Zahlen in gauflverteilte
mit normierter Standardabweichung transformiert [KPS91]. Um die der vorgegebenen
Rauschstirke R entsprechende Standardabweichung zu erhalten ist eine Skalierung auf
die Varianz o2 = 2AR—EAJ notig.

Gegeniiber der Version des Computercodes aus [May97; May00] ist in der hier verwen-
deten Version der urspriingliche Zufallszahlengenerator durch den oben zitierten ran2
ersetzt. Weiterhin wurde die Moglichkeit geschaffen, eine bereits vorhandene Hohen-
morphologie einzulesen und mit dieser die weitere Entwicklung zu berechnen. Die bei
der Modellierung der Bestrahlung neu auftretenden Terme sind an entsprechender Stelle
in den Computercode eingefiigt worden.
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5 Experimentelle Ergebnisse

Im Folgenden werden die Ergebnisse vorgestellt, die sich bei der Ionenbestrahlung von
rauen ZrgsAl7 5Cugr s Schichten ergeben. Die Schichten sind wie in Kap. [2.2.2 beschrie-
ben hergestellt. Ohne sie aus der UHV-Anlage zu entfernen, werden sie danach unter
Verwendung der Ionenkanone ,,Jon Bombardment Gun 981-2043* der Firma Varian mit
Kr' Tonen der Energie 3 keV bestrahlt. Der Fluss betrigt im Mittel 0.4 pA/cm?.

5.1 Oberflachentopographien unter dem Einfluss von
lonenbestrahlung

Die Bestrahlung wird vielfach unterbrochen, um die nach einer durch Messung bekannten
Fluenz erreichte Oberflichenstruktur mit dem STM zu messen. Dabei erfolgen Bestrah-
lung und STM-Messung, ohne dass die Probe die UHV-Kammer verlédsst. Somit ist keine
zwischenzeitliche Oxidation der Oberflache zu erwarten. Es wurden fiir die verschiedenen
Fluenzen jeweils Bilder mit den Ausschnittsgrofien L = 200 nm und L = 400 nm aufge-
nommen. Fiir beide Bildgréflen ist eine Auflésung von 400 x 400 Bildpunkten gew&hlt
worden. Die typischen Parameter bei der Aufnahme der STM-Daten sind eine Tunnel-
spannung von U = 1.0 V und ein Tunnelstrom von I = 0.8 nA. Samtliche Bilder werden
einem sogenannten Plane-Fit unterzogen, bei dem eine Verkippung der Substratebe-
ne ermoglicht ist. Eine solche Transformation beriicksichtigt, dass die Substratebene
gegeniiber der dem STM-Scanner zugrunde liegenden Ebene verkippt ist. Die daraus
entstandene Bilderserie fiir L = 200 nm ist in den Abbildungen -15.5 zusammen mit
den zugehorigen Hohen-Hohen-Korrelationsfunktionen dargestellt. Fiir simtliche darge-
stellte Oberflachentotographien ist die Farbskala derart gewéhlt, dass der hochste Punkt
weifl und der tiefste Punkt schwarz ist. Die zugehorige Skal ist fiir jedes Bild angegeben.

Die Darstellung der Oberflaichentopographie aus der STM-Messung liefert bereits
einen guten qualitativen Eindruck vom Effekt der Bestrahlung auf die Oberflichenstruk-
tur (siche Abb.[5.1 -[5.6). Auf der Oberfliche der aufgedampften und nicht bestrahlten
Schicht sind Hiigel einer bevorzugten Strukturgréfie zu sehen. Diese Hiigel liegen dicht
aneinander und die Grenzen zwischen ihnen sind relativ scharf. Durch die Ionenbestrah-
lung werden die Grenzen zwischen den Hiigeln zunehmend unscharf. Bei den niedrigen
Fluenzen (bis ® = 4 - 10" Tonen/cm?) bleibt die Strukturgréfie der Hiigel noch ungefihr
gleich. Bei weiter steigender Fluenz heben sich die Grenzen zwischen Hiigeln zum Teil
auf, so dass sich einzelne Hiigel zu grofleren Hiigeln vereinigen. Dieser Prozess setzt sich
bis zu einer Fluenz von ® = 2 - 10' Tonen/cm? kontinuierlich fort. Bei weiter steigender
Fluenz werden die lateral grofen Hiigel senkrecht zur Oberflache (also entlang der Sub-
stratnormalen) zunehmemd kleiner, aber verschwinden noch nicht ganz. Bei Fluenzen
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von ® = 4-10'® Tonen/cm? bis ® = 1-10'" Tonen/cm? sind lateral kleinere Hiigel auf den
weiterhin vorhandenen - wenn auch schwach ausgeprégten - Hiigeln mit grofierer lateraler
Struktur sichtbar. In diesem Fluenzbereich gibt es somit zwei verschiedene ausgezeich-
nete laterale Strukturgrofien. Die kleinen Hiigel sind iiber den gesamten Bildausschnitt
verteilt und haben einen Abstand zueinander, der deutlich grofler als ihre Hiigelgrofle
ist. Bei den Fluenzen ® = 2 - 10'" Tonen/cm? und ® = 3 - 10! Tonen/cm? sind auch die-
se kleinen Hiigel verschwunden. Lediglich eine sehr kleine Hohenmodulation mit grofler
lateraler Ausdehnung bleibt iibrig. Bei der héchsten untersuchten Fluenz haben sich er-
neut kleine Hiigel gebildet, deren Abstand untereinander deutlich grofler als ihre eigene
GroBe ist.

Durch die Bestrahlung ist es somit insgesamt moglich, die zu Beginn vorhandenen
Hiigel fast vollsténdig zu entfernen.

Die zu den Bildern gehorigen Hohen-Hohen-Korrelationsfunktionen (zur Definition
siehe Kap. zeigen die im Folgenden beschriebenen charakteristischen Merkmale:
Bei der unbestrahlten Oberfliche sowie bei geringen Fluenzen (bis ® = 4-10' Tonen/cm?)
zeigen sie im Bereich von etwa r = 20 nm ein Maximum oder zumindest eine ausgeprégte
Schulter. Die Oberfléiche bei ® = 1-10' Tonen/cm? bildet hier allerdings eine Ausnahme.
Der Fluenzbereich bis ® = 4-10' Tonen/cm? entspricht dem Bereich, in dem die anfangs
bestehenden Hiigel noch ihrer urspriinglichen Form sehr &hnlich sind. Bei allen h6heren
Fluenzen ist ein Maximum im Bereich von » = 20 nm nicht mehr vorhanden. Es existiert
aber weiterhin ein zweites Maximum. Dessen Position wandert von 30 bis 40 nm mit
zunehmender Fluenz zu groferen Werten, bis bei ® = 3 - 10'" Tonen/cm? bei der hier
betrachteten Bildgrofie kein zweites Maximum mehr vorhanden ist. Bei der hochsten
Fluenz zeigt sich wieder ein zweites Maximum im Bereich von 45 nm.

Bilder der Ausschnittsgrofle L = 400 nm sollen nur fiir eine Auswahl von Fluenzen
gezeigt werden, wenngleich sie auch fiir die iibrigen Fluenzen ausgewertet worden sind.
Als Beispiel sind Bilder der unbestrahlten, mit einer mittleren Fluenz und mit einer
hohen Fluenz bestrahlten Probe in Abb.[5.6 gezeigt. Bei der unbestrahlten und der mit
mittlerer Fluenz bestrahlten Probe zeigt sich, dass durch den grofleren Bildausschnitt
keine wesentliche zusétzliche Information gewonnen werden kann. Lediglich bei der ho-
hen Fluenz, bei der lateral nur noch grofie Strukturen zuriickgeblieben sind, hat der
groflere Bildauschnitt den Vorteil, dass nun auch hier mehrere Hiigel in einem Bild lie-
gen und somit ein zweites Maximum in der Hohen-Hohen-Korrelationsfunktion bei etwa
r = 135 nm sichtbar ist.
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Abbildung 5.1: STM Bilder und zugehorige Hohen-Hohen-Korrelationsfunktionen
fiir verschiedene Fluenzen (Bildgréfie: L = 200 nm, Einheit der
Hohenskala: nm).
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Abbildung 5.2: STM Bilder und zugehorige Hohen-Hohen-Korrelationsfunktionen

fiir verschiedene Fluenzen (Bildgréfie: L = 200 nm, FEinheit der
Hohenskala: nm).
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Abbildung 5.3: STM Bilder und zugehorige Hohen-Hohen-Korrelationsfunktionen

fir verschiedene Fluenzen (Bildgrofie: L = 200 nm, Einheit der
Hohenskala: nm).
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Abbildung 5.4: STM Bilder und zugehorige Hohen-Hohen-Korrelationsfunktionen

fiir verschiedene Fluenzen (Bildgréfie: L = 200 nm, FEinheit der
Hohenskala: nm).
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Abbildung 5.5: STM Bilder und zugehorige Hohen-Hohen-Korrelationsfunktionen
fir verschiedene Fluenzen (Bildgrofie: L = 200 nm, Einheit der
Hohenskala: nm).
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Abbildung 5.6: STM Bilder und zugehorige Hohen-Hohen-Korrelationsfunktionen

fiir verschiedene Fluenzen (Bildgréfie: L = 400 nm, FEinheit der
Hohenskala: nm).
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Abbildung 5.7: Rauigkeit als Funktion der Fluenz fiir zwei verschiedene Bildgroen a.) in
linearer Auftragung und b.) in doppeltlogarithmischer Auftragung.

5.2 Quantitative Auswertung der
Oberflachentopographien

Fiir quantitative Aussagen ist fiir alle STM Bilder, die keinen sichtbaren Fehler ent-
halten, die rms-Rauigkeit berechnet worden. Damit ergibt sich fiir jede Fluenz ein ge-
mittelter Wert mit zugehoriger Standardabweichung. Die entsprechenden Werte fiir die
untersuchten Bildgrofien sind als Funktion der Fluenz in Abb.[5.7 dargestellt. Dabei sind
die Werte sowohl in linearer als auch in doppeltlogarithmischer Darstellung gezeigt. In
beiden Darstellungen zeigen die Ergebnisse, dass die Rauigkeit durch die Bestrahlung
um etwa eine Groflenordnung verringert wird. Die Rauigkeit unterscheidet sich fiir die
einzelnen Fluenzen nur wenig fiir die verschiedenen Bildgréflen. Auch bei den hochsten
Fluenzen, bei denen der relative Unterschied in den Rauigkeiten zwischen den Bildgrofien
am grofiten ist, sind die Abweichungen stets kleiner als 0.06 nm und damit sehr klein.
In der doppeltlogarithmischen Darstellung entspricht die jeweils angepasste Regressions-
gerade einem Verlauf gemif o oc ®°. Die angepassten Geraden geben die wesentliche
Tendenz der Messdaten wieder. Fiir den zugehorigen Exponenten ergeben sich die Wer-
te 0 = —0.289 + 0.025 fiir L = 200 nm und § = —0.272 £ 0.024 fiir L = 400 nm.
Die Werte der Exponenten zeigen somit keinen signifikanten Unterschied innerhalb des
Fehlerbalkens.

Jeweils fiir mehrere Bilder einer Fluenz ist in den Hohen-Hohen-Korrelationsfunktionen
ausgewertet worden, fiir welchen Abstand R. der Wert auf C (0) - 1/e abgefallen ist
(vgl. Kap.[2.3.4). Die Entwicklung der so definierten Korrelationsldnge ist in Abb. [5.8.a
dargestellt. Fiir die unbestrahlte Schicht und die mit Fluenzen bis einschliefSlich & =
1-10'" Tonen/cm? bestrahlten Schichten sind die Ergebnisse fiir R, weitestgehend un-
abhéngig von der Bildgrofle. Fiir die hoheren Fluenzen ergeben sich fiir die Bilder ei-
nes grofleren Ausschnitts immer auch groflere Korrelationsldngen R.. Unabhéngig von
der BildgroBe ist bis zu einer Fluenz von ® = 4 - 10'® Ionen/cm? ein nahezu mono-
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Abbildung 5.8: a.) Korrelationslingen R. und b.) Rauigkeitsexponenten y als Ergebnis
aus den STM-Daten fiir verschiedene Bildgréfen.

toner Anstieg der Korrelationslinge R, als Funktion der Fluenz erkennbar. Bis & =
1 - 10" Tonen/cm? schliefit sich ein Riickgang an, bevor bei ® = 2 - 10" Tonen/cm? und
® = 3-10'" Tonen/cm? die grofiten Werte erreicht werden. Bei der gréfiten Fluenz ergibt
sich dann wieder ein kleinerer Wert.

Ebenfalls sind die Hohen-Differenz-Korrelationsfunktionen berechnet worden (zur De-
finition siehe Kap. 2.3.4). Sie sind fiir alle dargestellten STM Bilder in Abb.[5.9 zusam-
men aufgetragen. Geméf der Beziehung (4.7) lasst sich in der doppeltlogarithmischen
Auftragung aus einem linearen Fit bei kleinen r-Werten der Rauigkeitsexponent y be-
stimmen. Durch entsprechende Auswertung mehrerer STM Bilder fiir jede Fluenz erge-
ben sich die in Abb.[5.8.b dargestellten Werte. Dabei ist fiir die Bildgrofie L = 200 nm die
Tendenz erkennbar, dass mit steigender Fluenz die Rauigkeitsexponenten kleiner werden.
Unterbrochen ist diese Entwicklung von ® = 4-10' Tonen/cm? bis ® = 1-10" Ionen/cm?,
wo der Rauigkeitsexponent nahezu konstant bleibt. Bei der héchsten Fluenz ist ein An-
stieg des Rauigkeitsexponenten gegeniiber den darunter liegenden Fluenzen deutlich.
Fiir die Bildgrofle L = 400 nm ergeben sich abgesehen von leichten Abweichungen bei
niedrigen Fluenzen dieselben Tendenzen in der Entwicklung des Rauigkeitsexponenten.

Insgesamt zeigen die rms-Rauigkeit o, die Korrelationslinge R, und der Rauigkeits-
exponent x ein korreliertes Verhalten als Funktion der Fluenz: Als grobe Tendenz geht
eine Abnahme der Rauigkeit mit einer Abnahme des Rauigkeitsexponenten und einer
Zunahme der Korrelationsldnge einher.

Fiir sdmtliche Fluenzen sind jeweils fiir mehrere STM Bilder die spektralen Leistungs-
dichten (zur Definition siehe Kap. 2.3.4) ausgewertet worden. Um den Einfluss der Be-
strahlung auf diese Funktion darzustellen, sind sie fiir eine Auswahl von Fluenzen, die die
verschiedenen Stadien in der Entwicklung der Oberflichentopographie représentieren, in
Abb.5.10 gezeigt. Mit zunehmender Fluenz verschieben sich die Daten insgesamt zu klei-
neren Werten. Damit wird die Fliche unter der Kurve, die wegen Gleichung (4.33) ein
Maf fiir die Rauigkeit ist, kleiner. Insbesondere im Bereich 0.1 nm < ¢ < 0.5 nm nimmt
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Abbildung 5.9: Hohen-Differenz-Korrelationsfunktionen der STM Bilder aus Abb. [5.1+
5.5

die Intensitiat mit steigender Fluenz am deutlichsten ab. Diese Entwicklung stimmt mit
dem Verschwinden der urspriinglich dominierenden Struktur mit Hiigelgroflen von etwa
R. = 20 nm (entsprechend ¢, =27/R. = 0.314 nm™1) iiberein. Fiir die unbestrahlte und
die mit einer Fluenz von ® = 3 - 10" Ionen/cm? bestrahlte Probe, die der glattesten
Schicht entspricht, ist an den Verlauf der Kurven im Bereich grofler Werte von ¢ in der
doppeltlogarithmischen Darstellung eine Gerade angepasst worden. Dass diese Geraden
die Werte der spektralen Leistungsdichten gut wiedergeben, bedeutet, dass sich in die-
sem Bereich die spektralen Leistungsdichten gem#f C'(q) o< ¢~ verhalten, wobei —(
der Steigung der Geraden entspricht. Als Werte ergeben sich fiir die unbestrahlte Probe
¢ = 4.34+0.04 und ¢ = 2.96+0.03 fiir die mit einer Fluenz von ® = 3-10'" Ionen/cm? be-
strahlte Probe. Die anderen Kurven zeigen, dass sich fiir die Steigung im Bereich grofler
¢-Werte ein kontinuierlicher Ubergang von dem Wert der Steigung der unbestrahlten
Probe zu der mit einer Fluenz von ® = 3 - 1017 Ionen/cm? bestrahlten Probe ergibt. Bei
allen Kurven weicht der Kurvenverlauf fiir die groiten ¢-Werte deutlich von der Steigung
in dem Bereich, in dem die Geraden angepasst werden, ab. Fiir die zwei hier gezeigten
Kurven mit der héchsten Fluenz ergibt sich fiir ¢ > 5 nm™! ein Anstieg, withrend bei
den anderen Fluenzen der Wert etwa konstant bleibt.

In Abb. [5.11 sind die spektralen Leistungsdichten fiir die unbestrahlte Probe und
die mit der Fluenz von ® = 3 - 10" Ionen/cm? bestrahlte Probe erneut dargestellt.
Hier sind den Modellvorstellungen entspreche Kurvenverlaufe angepasst. So ist fiir die
unbestrahlte Schicht eine Funktion der Form (4.10]) angepasst worden, wobei dem Modell
des Wachstums (Gleichung (4.13)) in linearisierter Form entsprechend, b)Y = b} =
angenommen wird. Fiir die Parameter der Fitfunktion gilt W; = 2tb} und Wy = 2tR",
wobei b}/V und R" hier die relevanten Parameter wihrend des Schichtwachstums sind.
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Abbildung 5.10: Spektrale Leistungsdichten fiir verschiedene Fluenzen.

Fiir die bestrahlte Probe ist die Anpassung einer Kurve der Form (4.11) notwendig.
Die Funktion Cy wird dabei durch die Parameter Wg, Wy und Wy bestimmt, die aus
der Anpassung der unbestrahlten Probe bekannt und nun nicht mehr variabel sind.
Als variable Parameter verbleiben die die Bestrahlungsprozesse beschreibenden bf und
R", die in der Fitfunktion durch F; = 2tbf" bzaw. Fr = 2tR" dargestellt sind. Den
Modellvorstellungen zur Bestrahlung entsprechend wird F3 = 0 gesetzt und die iibrigen
Parameter Fg, F}, F5 und F} sind variabel und werden angepasst. Dabei zeigt sich, dass
der wesentliche Beitrag durch die Terme zweiter und vierter Ordnung geleistet wird und
zwar jeweils mit )" > 0 und b > 0. Bei beiden Anpassungen ist der Bereich der groBiten
q-Werte nicht beriicksichtigt worden, weil hier das Rauschen dominiert. Die genauen
Werte der Fitparameter insbesondere von F3 und F) sind sehr stark davon abhéngig, in
welchem Bereich von g-Werten die experimentellen Daten angepasst werden. Erstreckt
sich dieser Bereich beispielsweise nur bis ¢ = 2 nm™!, so ergibt sich fiir Fy ein groferer
Wert als fiir F5, wahrend die Werte fiir Fr und F; nahe bei denen der in Abb. 5.11
gezeigten Anpassung sind.

Die spektralen Leistungsdichten sind auch fiir die Bilder mit einer Gréfle von
L = 400 nm ausgewertet worden. Der Zerfall der spektralen Leistungsdichten ist im
selben Bereich wie in Abb. 5.10/bei jeder Fluenz fiir mehrere Bilder ausgewertet worden.
Die resultierenden Werte fiir ¢ sind in Abb. dargestellt. Fiir beide Bildgroien ist zu
beobachten, dass der Wert von ( zunéchst mit steigender Fluenz abnimmt, um zwischen
® = 4-10" Tonen/cm? und ® = 1-10'" Tonen/cm? einen leicht erhéhten Wert anzunehmen
und dann bei den glattesten Schichten wieder abzufallen. Zur Abhéngigkeit der Werte
von der Bildausschnittsgrofie ist zu bemerken, dass bei der unbestrahlten Probe sowie
den niedrigsten Fluenzen (bis ® = 7-10'° Tonen/cm?) fiir die gréferen Bilder ein groBerer
Wert fiir ¢ erreicht wird. Bei hoheren Fluenzen ist kein deutlicher Einfluss der Bildgréfie
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5.3 Analyse der Schichtdicke und Zusammensetzung
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Abbildung 5.11: Spektrale Leistungsdichten fiir a.) die gewachsene Schicht und b.) die
glatteste Schicht.
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Abbildung 5.12: Exponent des Zerfalls der spektralen Leistungsdichten als Funktion der
Fluenz fiir verschiedene Bildgrofien.

auf den Wert des Exponenten zu erkennen. Lediglich bei den glattesten Schichten ergibt
sich ein etwas groferer Exponent fiir die Bilder der kleineren Bildauschnittsgrofie.

5.3 Analyse der Schichtdicke und Zusammensetzung

Die gewachsene und noch nicht bestrahlte Schicht hat eine nominelle Schichtdicke von
d = 480 nm, die sich aus der Aufdampfzeit, den an den Schwingquarzwaagen gemes-
senen Raten und den bekannten Eichfaktoren ergibt (siche Kap. 2.2.2). Nachdem die
ZrgsAl; 5Cugr 5 Schicht mit einer gesamten Fluenz von @ = 4 - 10'7 Tonen/cm? bestrahlt
worden ist, wird ihre Schichtdicke bestimmt. Die Bestimmung der Schichtdicke mit Hilfe
von Kleinwinkelrontgenreflektometrie (siche Kap.[2.3.2.1) erwies sich an dieser Stelle als
ungeeignet, weil in der Intensitdt innerhalb der messtechnisch bedingten Auflésung keine
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Abbildung 5.13: Signal der Rutherford-Riickstreuung (schwarz) und mit RUMP [Com04]
simulierte Kurve (rot) fiir den Bereich in der Mitte der Probe.

Periodizitat auftrat, da die Probe noch zu dick war. Als alternative Methode zur Be-
stimmung der Schichtdicke wurde daher die Rutherford-Riickstreuung (siche Kap.2.3.3)
gewihlt. An drei verschiedenen Orten auf der Probe, von denen einer in der Mitte und
zwei am Rand der Probe liegen, ist ein Rutherford-Riickstreuungs-Spektrum aufgenom-
men worden. Das Spektrum in der Mitte der Probe, die simtlichen STM Untersuchungen
zugrunde liegt, ist in Abb. dargestellt. Die angepasste Kurve stimmt in weiten Be-
reichen gut mit der gemessenen iiberein. Verstiarkte Abweichungen treten lediglich im
Bereich kleiner Riickstreuenergien auf, wie es bei der Kante der niedrigsten Energie
erkennbar ist. Ansonsten gibt es im Bereich von etwa 400 keV bis etwa 580 keV eine
kleine Differenz zwischen gemessener und simulierter Kurve. Fiir dieses Spektrum kann
eine Schichtdicke von d = 420 nm berechnet werden. Das entspricht einem Abtrag von
60 nm wéahrend der Bestrahlung. Die fiir die Randbeeriche der Probe aufgenommenen
Spektren sind dem in Abb. [5.13| gezeigten sehr dhnlich und liefern eine etwas grofere
Schichtdicke von d = 440 nm. Da die STM Untersuchungen in der Probenmitte statt-
fanden, ist der dort gemessene Wert hier der relevante. Alle Spektren bestétigen, dass
die Zusammensetzung der Schicht der gewiinschten Zusammensetzung innerhalb eines
Fehlers von weniger als 3% entspricht.

5.4 Struktur der bestrahlten Probe

Nach Durchfithrung der Bestrahlung ist die Schicht einer Weitwinkelrontgenmessung,
wie sie in Kap.[2.3.2.2 beschrieben ist, unterzogen worden. Das Resultat dieser Messung
ist in Abb. dargestellt. Darin sind zwei iiber etwa zehn Grad verbreiterte Maxima zu
erkennen, die beide als durch die amorphe Struktur des untersuchten Systems bedingte
Maxima bekannt sind [Rei97]. Auf dem Maximum bei kleinerem 20-Wert befindet sich
zusétzlich noch ein Maximum, das etwas schmaler ist. Die Intensitét dieses zusétzlichen
Maximums ist kaum grofler als die der breiten Maxima. Die Flachen unter den Peaks,
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Abbildung 5.14: Weitwinkel-Rontgenmessung der ZrgsAl; 5Cusr s Schicht nach der Be-
strahlung mit einer Fluenz von ® = 4 - 10'"Tonen/cm?.

die dem Anteil der jeweiligen Struktur an der gesamten bestrahlten Probe proportional
sind, sind fiir die beiden breiten Peaks deutlich grofier als fiir den schmalen Peak.

5.5 Diskussion

5.5.1 Entwicklung der Oberflachenstruktur

Die experimentellen Untersuchungen zeigen als Hauptresultat einen deutlichen Glattungs-
effekt als Folge der Bestrahlung. Dieses Ergebnis stimmt in qualitativer Weise mit dem
bei deutlich héheren Bestrahlungsenergien im niedrigen MeV Bereich fiir dasselbe Mate-
rial ebenfalls beobachteten Gliattungseffekt in [MAO1] iiberein. Ebenfalls {ibereinstimmend
bei den verschiedenen Energiebereichen ist die wesentliche Strukturentwicklung: Die klar
definierten Hiigel der gewachsenen Ausgangsstruktur werden zunéchst unschérfer, um
sich dann zu wenigeren und grofleren Hiigeln zu entwickeln. Quantitativ geht das mit
einem Anstieg der Korrelationslédnge einher.

Waihrend im MeV Bereich die spektralen Leistungsdichten im Bereich hoher ¢g-Werte
einen Zerfall geméfl C'(q) o< ¢! zeigen [MAO1], der auf Volumenflielen zuriickzufiihren
ist, wird ein solches Verhalten bei der in dieser Arbeit verwendeten Bestrahlungsenergie
von 3 keV nicht gefunden. Somit zeigen die experimentellen Ergebnisse, dass im Ener-
giebereich einiger keV das Volumenflielen zumindest nicht der dominierende Glattungs-
mechanismus sein kann. Weil die spektralen Leistungsdichten hier im stationéren Grenz-
fall der glattesten Schichten gemif C (¢) < ¢=¢ mit ¢ = 2.95 4 0.03 zerfallen, ist eben-
falls klar, dass nicht Oberflichendiffusion und OberflachenflieSen allein fiir die Struk-
turentwicklung verantwortlich sein kénnen, da diese beiden Prozesse einen Wert ¢ = 4
hervorrufen sollten. Die genauere Analyse der spektralen Leistungsdichten fiir die unbe-
strahlte Schicht und die glatteste Schicht liefern die Moglichkeit, weitere Riickschliisse
auf die beteiligten Prozesse zu ziehen (siehe Abb. [5.11). Fiir die unbestrahlte Probe
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ergibt sich bY" < 0 und b} > 0. Das entspricht einem aufrauenden Term zweiter Ord-
nung und einem gléttenden Term vierter Ordnung, wie es fiir den Wachstumsprozess
bekannt ist [RMLT00]. Fiir die Anpassung des Leistungspektrums der glattesten Ober-
fliche (® = 3 - 10" Tonen/cm?) sind neben einem Rauschen Terme erster, zweiter und
vierter Ordnung fiir die Anpassung zugelassen. Dabei ergibt sich fiir alle Ordnungen j un-
ter Beriicksichtigung des Fehlerbalkens stets bf" = F;/(2t) > 0 als signifikantes Ergebnis
(siche Abb. [5.11). Das bedeutet, dass alle Terme gléttenden Einfluss auf die Struktur-
entwicklung haben. Fiir die Ordnungen 1 und 4 sind in Kap. 4.5 ohnehin nur glittende
Prozesse vorgeschlagen worden, so dass das Ergebnis mit den Erwartungen aus den Mo-
dellen iibereinstimmt. Fiir den Term zweiter Ordnung sind in Kap. [4.5/ dagegen sowohl
ein glittender als auch ein aufrauender Prozess vorgestellt worden. Die Anpassung der
spektralen Leistungsdichte der bestrahlten Schicht zeigt mit der Eigenschaft bl > 0,
dass das ballistische Glétten im Experiment stéirkeren Einfluss als die Aufrauung durch
Sputtererosion hat. Weil die Parameter des Terms zweiter und vierter Ordnung sehr
stark von dem Bereich, in dem die Anpassung durchgefiihrt wird, abhéngig sind, kénnen
aus diesen Ergebnissen keine Riickschliisse auf das quantitative Verhéltnis beider Terme
geschlossen werden. Eindeutig sind aber ihre Vorzeichen und die Identifikation beider
Terme als glattend, sowie die Tatsache, dass sie beide einen deutlich grofleren Beitrag
als der Glattungsterm erster Ordnung leisten.

Dass sich fiir hohe Fluenzen bei den grofiten g-Werten eine Zunahme von C' (q) ergibt,
lasst sich eventuell dadurch erkldren, dass das Rauschen nicht wie in den bisherigen
Modellen angenommen unkorreliert ist. Das wiirde bedeuten, dass die Rauschstédrke R
von ¢ abhéngig ist. Diese Beobachtung konnte auch in [MAO01] gemacht werden und durch
einen zuséatzlichen Rauschterm auf groferer Skala erkléart werden. Im Unterschied zu den
Untersuchungen bei Bestrahlungsenergien im MeV Bereich sind hier die Ausdehnungen
der geschmolzenen Bereiche deutlich kleiner, so dass sich ein eventueller zusétzlicher
Rauschterm bei groien g-Werten bemerkbar machen wiirde. Hier ist der Anstieg aber erst
bei g-Werten, die im Bereich der Auflésungsgrenze des Rastertunnelmikroskops liegen,
erreicht und somit nicht aussagekréiftig.

Der Verlauf der Rauigkeit als Funktion der Fluenz folgt einem Potenzgesetz, wie es
Abb. [5.7] zeigt. Insbesondere ist iiberpriift worden, dass andere mogliche Formen des
Abfalls, wie exponentielles oder logarithmisches Verhalten die Daten nicht mit &hnlicher
Genauigkeit wiedergeben konnen. Im Zusamenhang mit den Uberlegungen in Kap. 4.7
zeigt das bereits, dass im linearen Modell ein Glattungsterm der Form % x h keinen
wesentlichen Beitrag haben sollte, sondern Glittungsterme der Ordnung ¢/ mit j > 1
relevant sind.

Der Exponent 3, der den Zerfall der Rauigkeit als Funktion der Fluenz beschreibt,
liegt zwischen -1/4 und -1/3. In Abb. 5.7 ist die Fluenz auf der Abszisse aufgetragen,
wahrend bei der Definition des Exponenten ( in Gleichung (4.6) die Rauigkeit als Funk-
tion der Zeit betrachtet wird. In den durchgefiihrten Experimenten ist die Fluenz wegen
eines konstanten Ionenflusses der Zeit proportional, so dass sich fiir die Bestimmung des
Exponenten kein Unterschied ergibt, wenn die Zeit oder die Fluenz aufgetragen wird. Im
Zusammenhang mit den Ergebnissen aus Kap. 4.7 spricht der Wert des Exponenten
dafiir, dass an den Glattungsprozessen im linearen Modell zumindest einer der Ordnung

26



5.5 Diskussion

q* und zumindest einer der Ordnung ¢/ mit j < 3 beteiligt ist.

Die Abnahme des Rauigkeitsexponenten mit zunehmender Gléttung entspricht der
Erwartung, wie im Folgenden erldutert wird. Da der Rauigkeitsexponent beschreibt, wie
sehr die Rauigkeit durch Vergroflerung der Bildauschnittsgrofle zunimmt, bedeutet ein
abnehmender Rauigkeitsexponent, dass auf Skalen unterhalb der Korrelationslédnge weni-
ger Struktur in verschiedenen Groflenordnungen vorhanden ist. Die Rauigkeit nimmt also
weniger zu, wenn der Bildauschnitt vergréfiert wird. Dass die durch das Wachstum entwi-
ckelten Strukturen auf mittleren Skalen - also im Bereich zwischen der Grofie der atoma-
ren Aufrauung durch Bestrahlung und der wihrend der Bestrahlung zuriickbleibenden
Hiigel - gegldttet werden, entspricht der Erwartung. Eine Abnahme des Rauigkeits-
exponenten durch Ionenbestrahlung - allerdings unter anderen Bedingungen - ist im
Zusammenhéng mit Glattungsprozessen bereits in fritheren Experimenten beobachtet
worden [CEM™96]. Als charakteristischer Wert kann fiir die hier untersuchten Schichten
der Wert angesehen werden, der fiir die glattesten Schichten bestimmt wird, weil fiir
diese beziiglich des Glattungsprozesses der Grenzfall einer glatten Schicht erreicht ist.
Damit gilt x = 0.29 £ 0.02 fiir die Bildauschnittsgréfie L = 400 nm, die bei den glat-
ten Oberflichen mit groflen Strukturen die physikalisch aussagekriftigeren Ergebnisse
liefert, als charakteristischer Wert.

Nach Kenntnis des Rauigkeitsexponenten x und des Exponenten 3, der die fiir einen
Glattungsprozess entsprechende Rolle des Wachstumsexponenten beim Wachstumspro-
zess ibernimmt, stellt sich nun die Frage, ob eine Gleichung der Form (4.2) bekannt ist,
die dieselben Exponenten liefert. In der Literatur sind bisher vorwiegend Wachstumspro-
zesse untersucht worden, die mit einer Aufrauung verbunden sind und dementsprechend
Wachstumsexponenten § > 0 liefern. Eine Ubersicht der Exponenten zu einer Vielzahl
von Gleichungen der Form (4.2) wird in [BS95] gegeben. Dort ist jedoch keine Gleichung
diskutiert, die Exponenten mit den hier gefundenen Werten liefert.

Neben der Glittung verbleibt noch zu kldren, warum es bei einigen Fluenzen eine
Aufrauung gibt. Die mit der kleinsten Fluenz bestrahlte Probe zeigt eine etwas groflere
Rauigkeit als die unbestrahlte Probe. Der Aufrauungseffekt ist allerdings nicht sehr grofl
(0 (® = 0Tonen/cm?) = 1.78 £0.03 nm, o (® = 5 - 10 Tonen/cm?) = 2.03+0.02 nm), so
dass an dieser Stelle nicht eindeutig geklart ist, ob es sich hier um einen signifikanten Ef-
fekt handelt. Eine voriibergehende Aufrauung vor Eintreten eines Glattungseffekts durch
Anderung der die Oberflichenprozesse bestimmenden Bedingungen (hier: vom Wachs-
tum zur Bestrahlung) erinnert an Ergebnisse aus Simulationen von Kontinuumsmodel-
len [Str04; SSMO06]. Dort wird durch Modifikation des Beitrags der kriitmmungsinduzierten
Oberflachendiffusion ein kurzfristiger Anstieg der Rauigkeit und eine Abnahme der Rau-
igkeit fiir lingere Zeiten beobachtet und als Einschwingvorgang bzw. Uberschwingen
beim Wechsel der Koeffizienten der Wachstumsgleichung interpretiert. Ob ein solcher
Effekt auch hier relevant sein kann, wird an spéterer Stelle im Zusammenhang mit den
Ergebnissen der Simulationen von Kontinuumsmodellen diskutiert.

Auffallig bei der Entwicklung der Oberflichenstrukturen ist, dass sich bei der hochsten
untersuchten Fluenz eine neue Struktur entwickelt und die Rauigkeit zunimmt, nach-
dem zuvor die Oberfliche bis auf eine langwellige Modulation sehr glatt war. Dieser
Effekt ldsst sich dadurch erkldaren, dass die glattenden Mechanismen um so mehr an
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5 Experimentelle Ergebnisse

Effektivitdat verlieren miissen, je glatter die Oberfliache bereits ist. Unabhéingig von der
Oberflichenmorphologie tragt der durch die Bestrahlung bedingte Rauschprozess zur
Strukturentwicklung bei. Bei den strukturierten, rauen Oberflichen ist der Beitrag des
Rauschens vergleichsweise klein, so dass die Glattung dominieren kann. Je glatter die
Oberflache ist, umso mehr wird die Auswirkung des Rauschprozesses sichtbar. Dass fiir
lange Bestrahlungszeiten bzw. fiir hohe Fluenzen der Rauschprozess an Einfluss gewinnt,
lasst sich mit Gleichung erkldren. Die urspriingliche Struktur geht mit der Zeit
verloren und man néahert sich dem stationdren Grenzfall an. Das bedeutet, dass die Rau-
igkeit monoton abnehmen und sich einem unteren Grenzwert, der sich aus den Werten
der Rauschstéirke und den Koeffizienten der beschreibenden Gleichung (siehe Gl. (4.12),
(4.33)) bestimmen ldsst, anndhern miisste. Ein erneutes Ansteigen (und damit verbun-
den die Existenz eines lokalen Minimums) sagt die lineare Theorie aber nicht voraus,
wenn die Koeffizienten b; allesamt positiv sind, wie es fiir gldttende Prozesse gilt. Das
wird klar, wenn man Gleichung (4.11) nach der Zeit ableitet, denn fiir % ergibt sich
in Abhéangigkeit der Zeit keine Nullstelle.

Vorstellbar ist, dass nach dem Erreichen anndhernd glatter Schichten die Struktur
als Funktion der Fluenz Fluktuationen unterworfen ist. Wenn der Rauschprozess mit
konstanter Rauschstérke der einzige aufrauende Prozess ist, fithrt er bei glatten Schich-
ten nédmlich zu einem deutlicheren Rauigkeitsanstieg als bei strukturierten Oberflachen.
Dieses Verhalten wird in Anhang genauer erldutert.

Die Entwicklung des typischen Hiigelradius, der durch die Korrelationslinge R, be-
schrieben ist, ldsst sich quantitativ weiter analysieren. Durch doppeltlogarithmische Auf-
tragung zeigt sich, dass auch diese Korrelationslinge einem Potenzgesetz entsprechend
verlauft. Fiir beide Bildauschnittsgrofien ergeben sich ungefiahr gleiche Exponenten. Dass
die Korrelationsldnge im Wesentlichen als Funktion der Fluenz ansteigt, zeigt, dass es
sich beim Glattungsprozess nicht um eine Riickbildung der durch das Wachstum ent-
standenen Strukturen handelt. Es miissen wédhrend der Bestrahlung andere Prozesse
beteiligt sein, denn wihrend des Wachstums geht eine Zunahme der Rauigkeit mit ei-
ner Zunahme und anschlieBender Sattigung der Korrelationsldange einher, wohingegen
sich wiahrend der Bestrahlung eine Abnahme der Rauigkeit bei weiterer Zunahme der
Korrelationslange zeigt. Wéahrend des Wachstums lédsst sich der Wert der Korrelati-
onsldnge im Bereich der Sattigung durch die Wachstumsinstabilitéit erkldren, die sich
aus dem Zusammenspiel von aufrauenden und gldttenden Prozessen ergibt. Wenn bei
anschlieBender Bestrahlung fiir alle beitragenden Terme im linearen Modell insgesamt
b; > 0 gilt, wie es zuvor gezeigt worden ist, gibt es keine Wachstumsinstabilitdt und
somit keinen Grund fiir eine ausgezeichnete Korrelationslénge. Deshalb ist zu erwarten,
dass die durch den Wachstumsprozess entstandene Korrelationsldnge durch fortlaufende
Bestrahlung verschwindet. Da nach den Aussagen des linearen Modells kleine Struktu-
ren schneller verschwinden als grofie (siche Gl. 4.11), dominieren zuriickbleibende grofle
Strukturen mehr und mehr die Struktur und die Korrelationsldange wéchst. Dieses Ver-
halten zeigen die Ergebnisse, wenn man von der Aufrauung bei der hochsten Fluenz
absieht.

Da die experimentellen Untersuchungen insgesamt eine klare Dominanz glédttender
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5.5 Diskussion

Prozesse gegeniiber aufrauenden Prozessen zeigen, ist die atomistische Untersuchung
verschiedener glittender Prozesse in den folgenden MD-Simulationen Gegenstand dieser

Arbeit (siehe Kap. 7).

5.5.2 Schichtdicke, Zusammensetzung und Struktur der Probe

Die nach der Bestrahlung durchgefiihrte Bestimmung der Schichtdicke ermdoglicht eine
Abschéatzung der Sputterausbeute. Die Analyse der Schichtdicke nach der Bestrahlung
hat ergeben, dass bei einer Fluenz von ® = 4 - 10'" Tonen/cm? ungefihr 60 nm abgetra-
gen worden sind. Nimmt man die atomare Dichte im Zrg5Al; 5Cugr s als entsprechend
der Zusammensetzung gewichtetes Mittel der Dichte der einzelnen Komponenten im
jeweiligen reinen Material nach [Kit93] an, so ergibt sich daraus als Sputterausbeute
Y = 0.77. Bei der Berechnung der atomaren Dichte aus dem gewichteten Mittel der
Dichten der Komponenten ergibt sich ein Wert, der vom tatséichlichen Wert der Legie-
rung abweichen kann. Zum einen zeigt amorphes Zrgs Al; 5Cusr 5 eine kleinere Dichte als
kristallines [Wei98]; dies ist in Ubereinstimmung mit dem Verhalten des CuTi Systems
in den durchgefithrten MD-Simulationen (siche Kap.6.1.1.1). Andererseits konnte man
aufgrund giinstigerer Packung fiir die kristalline Struktur der Legierung eher eine hohere
Dichte als die dem gewichteten Mittel der Komponenten entsprechende erwarten. Ins-
gesamt liegen solche Abweichungen im Bereich von nicht mehr als einigen Prozent. Der
wesentliche Beitrag zum Fehler der Sputterausbeute resultiert aus dem Fehler, mit dem
die Dicke der gewachsenen Schicht behaftet ist, denn die Schichtdicke ist grofl gegeniiber
der Differenz dieser Dicke zur nach der Bestrahlung bestimmten. Der Wert Y = 0.77 ist
fiir die bestehenden Bedingungen (senkrechter Beschuss, Kr* Ionen, E = 3 keV) im Rah-
men der Erwartung, jedoch sind fiir die reinen Materialien in polykristalliner Form im
Durchschnitt hohere Werte bekannt: Fiir Cu liegt der Wert etwa bei Y = 5 und fiir Al bei
etwa Y = 1.5 bei einer Bestrahlung mit Kr* der Energie 3keV [AB81]. Fiir Zr ist ein Wert,
zu erwarten, der kleiner als der der anderen beiden Materialien ist, wie es Messungen
mit Art Tonen der Energie 1.05 keV zeigen [Oec73]. Da Zr den Hauptbestandteil des hier
verwendeten Materials bildet, ist somit eine Sputterausbeute der Gréf8enordnung ¥V = 1
zu erwarten. Abweichungen zwischen dem gewichteten Mittelwert der Sputterausbeuten
der polykristallinen Einzelkomponenten und der amorphen Legierung lassen sich mit
den unterschiedlichen Bindungsverhéltnissen erkldren. Simulationen mit SRIM [ZB03]
liefern dagegen einen etwas hoheren Wert fiir die Sputterausbeute (Y & 2.6), wenn die
Standardwerte fiir Bindungsenergien von Oberflichenatomen verwendet werden. Da die
Sputterausbeute sehr sensitiv auf Abweichungen dieser Bindungsenergien ist, sind grofle
Abweichungen der Ergebnisse fiir die Sputterausbeute vom tatsédchlichen Wert méoglich.
Abweichungen der Bindungsenergien sind insbesondere zu erwarten, weil sich die Bin-
dungsstruktur in der amorphen Legierung von den reinen Komponenten unterscheidet.

Durch die Bestimmung der Sputterausbeute ist die Umrechnung zwischen der Fluenz
und der abgetragenen Schichtdicke moglich. Diese Umrechnung ist hilfreich, weil oftmals
die Dicke der abgetragenen Schicht die relevante Skala ist.

Die Abweichungen der RBS-Daten von der zugehérigen simulierten Kurve im Bereich
kleiner Riickstreuenergien (vgl. Abb. lassen sich zum Teil darauf zuriickfithren, dass
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5 Experimentelle Ergebnisse

Streuprozesse stattfinden, die im Simulationsprogramm nicht enthalten sind. Ein Bei-
spiel ist Mehrfachstreuung, die besonders bei kleinen Riickstreuenergien auftritt, weil
StoBe mit weit von der Oberfliche entfernten Atomen die Ursache sind. Ein weiterer
Grund fiir Abweichungen in diesem Energiebereich ist die begrenzte Detektorauflosung.
Die Abweichungen im Energiebereich von etwa 400 keV bis 580 keV kénnten durch Ab-
weichungen von der gewiinschten Zusammensetzung im Bereich der Oberfliche bedingt
sein.

Da die RBS-Messung die gewiinschte Zusammensetzung der Legierung bestétigt, kann
davon ausgegangen werden, dass die Schicht amorph aufgewachsen ist, wie es viele
frithere Untersuchungen des Wachstums dieser Legierung bei Raumtemperatur gezeigt
haben[RMS97; Rei97; MMS99]. Die nach der Bestrahlung durchgefiihrte Weitwinkelront-
genmessung kann bestétigen, dass die Probe auch nach der Bestrahlung weitestgehend
amorph ist, denn es ergeben sich zwei Maxima, die sich iiber einen Bereich von min-
destens 10° erstrecken und in ihren Positionen denen friitherer Ergebnisse von amor-
phen ZrgsAly 5Cugrs Schichten entsprechen [Rei97], und der zusétzliche schmale Peak
bei 34.7° liefert im Vergleich zu den anderen beiden Maxima einen kleinen Beitrag,
wenn man die Flache unter der Kurve betrachtet. Messungen zu durch Erhohung der
Substrattemperatur hergestelltem ZrgsAl; 5Cugr s liefern kristalline Peaks an anderen
Positionen [Rei97], so dass hier eine Kristallisation nicht begriindet ist. Fiir 34.855° ist
ein Peak fiir ZrOy bekannt [Teu62]. Die oben genannten Sputterausbeuten fiir die ein-
zelnen Elemente haben gezeigt, dass die relative Sputterausbeute fiir Zr am kleinsten
ist, so dass der relative Zr-Anteil im Oberflichenbereich erhoht wird. Das kann zu einer
verstiarkten Bildung von ZrO, an der Oberfliache fithren, wenn, wie hier geschehen, die
Probe vor der Rontgenmessung lange an Luft gelagert war.
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6 Thermisch aktivierte Prozesse in der
MD-Simulation

In diesem Kapitel sollen die Ergebnisse der Molekulardynamik-Simulationen zu ther-
misch aktivierten Prozessen dargestellt werden. Dabei beziehen sich sdmtliche Ergebnis-
se auf Proben, die wie in Kap. 3.4/ beschrieben hergestellt sind. Fiir die Untersuchungen
werden Temperaturen gewéhlt, die zwar unterhalb der sich aus den Herstellungsbedin-
gungen ergebenden Glastemperatur liegen, aber dennoch hoch genug sind, damit we-
sentliche Prozesse auf der Zeitskala der Simulation stattfinden kénnen. Zunéchst wird
das metallische Glas CuTi und daran anschliefend amorphes Si untersucht. Beide Sys-
teme werden in einem spateren Kapitel beziiglich der Bestrahlung durch energetische
Tonen behandelt und analysiert, so dass ein Vergleich zwischen thermisch aktivierten
und strahlungsinduzierten Prozessen fiir beide Systeme moglich ist.

Fiir beide Materialklassen soll am Beginn des jeweiligen Kapitels gezeigt werden, dass
in der MD-Simulation ein Glas hergestellt wird. An diese notwendige Vorarbeit schlie3t
sich im weiteren Verlauf die Untersuchung der Dynamik in gldsernen diinnen Schichten
an, die fiir dieses Kapitel von zentraler Bedeutung ist.

In dem nun folgenden Kapitel iiber die CuTi Legierungen wird in jedem Abschnitt
zunéchst die Analysemethode der Daten im Zusammenhang mit dem theoretisch erwar-
teten Verhalten erldutert, bevor anschlieBend die entsprechenden Ergebnisse vorgestellt
werden. Im anschliefenden Kapitel iiber Si werden dieselben Methoden verwendet, so
dass dort direkt auf die Ergebnisse eingegangen werden kann.

Die wesentlichen Ergebnisse zum dynamischen Verhalten der CuTi Schichten sind in
verkiirzter Darstellung auch in [VMO05] zu finden.

6.1 CuTi Legierungen

Als Modellsystem fiir ein metallisches Glas wird hier CuTi in den Zusammensetzun-
gen CuygTigg, CusgTisg und CuggTiyy verwendet. Neben der in Kap. [3.3.2] gelieferten
Begriindung fiir die Wahl dieses Materialsystems ist zu erwéihnen, dass es auch experi-
mentelle Untersuchungen fiir verschiedene Zusammensetzungen glasartiger Cu'li Legie-
rungsschichten gibt [Hiil98; GHK98], so dass der Einfluss der Zusammensetzung der Le-
gierung in Verbindung mit hier durchgefiihrten Simulationen interpretiert werden kann.
Bei Vergleichen zwischen Experiment und Simulation ist aber stets zu beachten, dass im
fiir CuTi verwendeten Wechselwirkungspotential (siche Kap. [3.3.2.1) keine kovalenten
Bindungsanteile vorhanden sind, wihrend in der Realitét solche gerichteten Bindungs-
anteile nicht auszuschliefen sind. Deshalb ist das simulierte Glas im Vergleich zu den
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6 Thermisch aktivierte Prozesse in der MD-Simulation

realen Glésern in seinem Verhalten sicherlich als fragiler einzuschétzen.

6.1.1 Herstellung, Struktur und Glasiibergang

Die Probenherstellung in der MD-Simulation erfolgt wie in Kap. [3.4 beschrieben. Zu-
néchst soll nun dargelegt werden, dass dabei tatsdchlich glasartige Proben hergestellt
werden. Als Indikatoren dafiir werden verschiedene Eigenschaften von Gléasern herange-
zogen. Der Glasiibergang spiegelt sich in thermodynamischen Groflen wider, die struktu-
relle Unordnung in der Paarkorrelationsfunktion und einer geéinderten Dichte gegeniiber
dem Kristall.

6.1.1.1 Thermodynamische GréBen und Glasiibergang

Begriffe und Erwartungen Ein Glasiibergang macht sich dadurch bemerkbar, dass bei
der entsprechenden Temperatur das spezifische Volumen und die Enthalpie einen Knick
bzw. ihre ersten Ableitungen nach der Temperatur einen Sprung zeigen [Zar91]. Die
Temperatur, bei der dieser Knick stattfindet, entspricht der Glastemperatur T,. Wegen
der Nichtgleichgewichtsprozesse stellt es einen Unterschied dar, ob das Volumen bzw.
die Enthalpie als Funktion der Temperatur wihrend des Abkiihlens aus der Fliissigkeit
in den Glaszustand oder wiahrend des Heizens aus dem Glaszustand in den fliissigen Zu-
stand hinein aufgenommen wird. In einem Ubersichtsartikel von Faupel et al. [FFM*03]
wird daher zwischen beiden Ubergangstemperaturen TX (Kiihlen) und T (Heizen)
unterschieden. AuBerdem sind beide Ubergangstemperaturen von der Kiihl- bzw. der
Heizrate abhéngig [E1190; Zar91]. Experimentell ist in der Regel T;{ leichter zugénglich,
indem man die spezifische Warme wéhrend eines Aufheizvorganges bestimmt. Man nutzt
dabei aus, dass die spezifische Warme der Ableitung der zugefithrten Wirme (also bei
isobaren Prozessen der Enthalpie) nach der Temperatur entspricht, und erwartet da-
her einen Sprung beim Glasiibergang. Beim Abkiihlen aus der Schmelze miissen die
Kiihlraten hoch sein, um den Glaszustand zu erreichen, so dass ein gleichzeitiges Messen
thermodynamischer Gréfen schwierig ist. In der Simulation lassen sich dagegen auch bei
hohen Raten Enthalpie und Volumen sowohl fiir das Heizen als auch fiir das Abkiihlen
einfach beobachten.

Die unterschiedliche strukturelle Anordnung einer glasernen Probe gegeniiber der kris-
tallinen Anordnung im Gleichgewichtszustand duflert sich auflerdem durch unterschied-

liche Massendichten. Dabei ist in der Regel die Dichte im kristallinen Zustand etwas
hoher als im Glas [E1190].

Ergebnisse Die Proben der CuTi Legierungen werden wie in Abschnitt [3.4 beschrie-
ben hergestellt. Wahrend des Heizens und Abkiihlens bei konstantem Druck werden die
momentane Grofle der Simulationsbox und die Temperatur ausgegeben. Daher ergibt
sich die Moglichkeit, das Volumen in Abhéngigkeit der Temperatur darzustellen, wie
es in Abb. 6.1 fiir die CusgTisy Probe zu sehen ist. Beim Abkiihlen aus der Schmelze
ergibt sich im Bereich unterhalb von 7' = 1000 K eine Anderung der Steigung. Um
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Abbildung 6.1: a.) Volumen und b.) Energie jeweils in Abhéingigkeit der Temperatur
flir Cu5QTi50 im Bereichs T < 1000 K beim Abkiihlen mit linearen Fits
(Rate: T = -20 K/ps).

diese Anderung herum kann man die Kurve linearisieren und erhilt so aus dem Schnitt-
punkt beider Geraden eine Temperatur als Position des Knicks. Diese Temperatur kann
als Glastemperatur des Kiihlprozesses T, gK interpretiert werden. Nach diesem Heiz- und
Kiihlzyklus wird die Probe nochmals von 7" = 0 K auf 7" = 2000 K geheizt und zwar
mit derselben Temperaturrate, mit der zuvor abgekiihlt wurde. Die Position des Knicks
wird wieder auf die gleiche Art bestimmt und daraus ergibt sich eine Glastemperatur des
Heizprozesses TgH . Man erhélt ganz dhnliche Kurvenverldufe, wenn man diese Prozedur
fiir die CuyoTigp und CugyTisy Proben durchfiihrt. Die Ergebnisse fiir die entsprechenden
Glastemperaturen sind in Tab. zusammengefasst.

Auflerdem macht sich ein Glasiibergang auch durch einen Knick in der Auftragung der
Enthalpie als Funktion der Temperatur bemerkbar [Zar91]. Fiir alle Probenherstellungen
der CuTi Legierungen gibt es aber keinen Unterschied zwischen der Energie und der
Enthalpie, weil der Prozess jeweils bei p = 0 mbar durchgefiihrt wird. Fiir die CusoTis
Probe ist der entsprechende Verlauf in Abb.6.1/zu sehen. Dort ist die Energie pro Atom
als Funktion der Temperatur aufgetragen. Mit sinkender Temperatur zeigt sich wahrend
der Abkiihlung ein linearer Bereich, bis unterhalb von 7" = 1000 K wieder ein Knick
auftritt, der in Abb.6.1/dargestellt ist. Die diesem Knick entsprechende Temperatur kann
man als aus der Enthalpie bestimmte Glastemperatur des Kiihlprozesses TgK bezeichnen.
Auch wéhrend des anschlieBenden Heizens bei gleicher Rate wird die Enthalpie bzw.
Energie als Funktion der Temperatur aufgetragen und die entsprechende Glastemperatur
TgH aus der Position des Knicks bestimmt. Die anderen Zusammensetzungen werden
analog behandelt und sdmtliche Ergebnisse fiir die Glastemperaturen sind in Tab.
dargestellt.

Damit liegen die Werte fiir 7, und T," fiir alle Zusammensetzungen relativ weit
auseinander. Andererseits ist fiir jede Zusammensetzung der Wert von T, und T, wei-
testgehend unabhéngig davon, ob er iiber das Volumen oder die Enthalpie bestimmt
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CuygoTiso | CusoTisg | CugoTigo
T;( [K] aus V (T) 595 605 585
TgH K] aus V (T') | 761 758 742
TX [K] aus E(T) | 595 590 604
T [K] aus E(T) | 757 768 767

Tabelle 6.1: Glasiibergangstemperaturen der CuTi Legierungen wihrend des Kiihl- und
Heizprozesses bestimmt aus V' (7') und E (T) (Rate: T = £20 K/ps).

wird. AuBerdem unterscheiden sich die Ubergangstemperaturen in Abhéngigkeit von der
Zusammensetzung nicht signifikant. Die zugehorigen Abweichungen liegen im Rahmen
des durch die Bestimmungsmethode bedingten Fehlers, der als etwa 10 K angenommen
werden kann.

Um die Erwartung beziiglich der Massendichten von glasartigen gegeniiber kristalli-
nen Proben hier zu iiberpriifen, wird zum einen die auf 7" = 0 K abgeschreckte amorphe
CusoTiso Probe verwendet. Zum anderen wird die CusoTisg Ausgangsprobe in der kris-
tallinen B11 Struktur der «-Phase (siehe Kap. 3.4) bei derselben Temperatur fiir einige
Zeit relaxiert, bis sich Gleichgewichtsabsténde zwischen den Atomen eingestellt haben.
Diese Probe dient nun als Referenzprobe. Als relative Anderung des atomaren Volumens

. Vamorph—Veristalli : o
erhélt man yamerph —kristallin _ — 1 54 % d.h. das spezifische Volumen ist im Amorphen
E(Vamorph'i‘vk’ristallin)

etwas grofler als im Kristall.

Zusammenfassend kann man bis hierher sagen, dass die thermodynamischen Gréfien
einen Glasiibergang zeigen (siehe auch Diskussion in Kap.6.2.1). Somit ist davon aus-
zugehen, dass die Probe deutlich unterhalb der entsprechenden Temperatur fiir die re-
levanten Zeitskalen der im Folgenden durchgefithrten Untersuchungen im Glaszustand
ist.

6.1.1.2 Atomare Struktur und Ordnung

Begriffe und Erwartungen Der amorphe Zustand unterscheidet sich in seiner Struk-
tur deutlich vom kristallinen. Wéahrend im Kristall eine langreichweitige Ordnung und
eine periodische Struktur vorliegen, ist beides im amorphen Zustand nicht vorhanden.
Im Amorphen gibt es nur eine kurzreichweitige Nahordnung. Im Realraum werden die-
se unterschiedlichen Strukturen in der Paarkorrelationsfunktion wiedergegeben und im
reziproken Raum durch den entsprechenden Strukturfaktor [Was80]. Bei der Paarkor-
relationsfunktion wird gezéhlt, wie viele Atome es gibt, die einen gewissen Abstand r
zueinander haben. Im dreidimensionalen Raum nimmt die Anzahl bei homogener Vertei-
lung entsprechend einer Kugeloberfliche mit 4772 zu. Um diesen Effekt herauszufiltern
und nur die fiir die Struktur relevante Informationen zu bekommen, verwendet man wie
in [AT87] unter Beriicksichtung endlicher Intervallbreiten Ar bei der Berechnung [Rap95]

174 1 1 fiir|z| < Ar/2

90) = v ;am (r— |7 — 73]) mit 8a, (2) = {0 (6.1)

sonst
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Dabei ist N die Anzahl der Atome und V das von ihnen eingenommene Volumen.
Diese Paarkorrelationsfunktion sollte sich dann fiir grofle Abstdnde dem Grenzwert
lim, . ¢g(r) = 1 anndhern. Wéhrend im Experiment eher der Strukturfaktor durch
Streuexperimente zugénglich ist, nutzt man in der atomistischen Simulation die direkte
Kenntnis der Atompositionen im Realraum.

Fiir den Kristall erwartet man aufgrund der Fernordnung viele schmale Peaks in der
Paarkorrelationsfunktion, auch bei grofleren Entfernungen. Sowohl in der Fliissigkeit als
auch im Amorphen erwartet man verbreiterte Peaks aufgrund der Nahordnung durch
die umgebenden Nachbarn, deren Nachbarn, usw.. Aufgrund der statistisch verteilten
Anordnung sind die Peaks im Vergleich zur kristallinen Struktur allerdings verbreitert
und von geringerer Intensitét [E90]. Mit der Entfernung nimmt die Korrelation ab,
so dass die Intensitéit der Peaks mit zunehmender Ordnung abnimmt. Der Unterschied
zwischen einer amorphen und einer fliisssigen Struktur wird dadurch widergespiegelt,
dass die Paarkorrelationsfunktion fiir die Fliissigkeit eine glattere Kurve liefert, weil die
thermischen Bewegungen der einzelnen Atome starker sind. Fiir metallische Gléser ist
auBerdem aufgrund der bestehenden Nahordnung eine Aufteilung des zweiten Peaks in
zwei einzelne Peaks typisch [Was80].

Zur Berechnung der Paarkorrelationsfunktionen wird ein Computercode von S. G. Mayr
verwendet. Die damit erhaltenen Resultate werden Gleichung (6.1) entsprechend nor-
miert.

Ergebnisse Beispielhaft ist in Abb. 6.2 die Paarkorrelationsfunktion der CusoTisy Pro-
be zu verschiedenen Zeitpunkten gezeigt: direkt nach dem Abschrecken aus der Schmelze
bei T'= 0 K und nach Abschluss der anschliefend, bei T = 450 K durchgefiihrten und in
Kap. beschriebenen, Diffusionsuntersuchungen. Fiir die Zuordnung der Zeitpunkte
zum Herstellungsprozess sei aulerdem auf Kap. 3.4 verwiesen. In beiden Féllen entspre-
chen die Verldufe einer nichtkristallinen Struktur, denn die vorhandenen Peaks klingen
mit dem Abstand deutlich ab und es sind keine scharfen Peaks bei grofleren Absténden
sichtbar. Bei der hoheren Temperatur sind im Vergleich zur tieferen Temperatur alle
Peaks etwas nach rechts verschoben, wie man es wegen thermischer Ausdehnung erwar-
tet. Ansonsten ist der auffilligste Unterschied zwischen beiden Kurven, dass bei T'= 0 K
der zweite Peak deutlich in zwei Einzelpeaks zerfillt, wahrend bei T' = 450 K diese Tei-
lung zwar noch sichtbar aber weniger stark ausgeprigt ist.

Die Proben der anderen Zusammensetzungen zeigen in den wesentlichen Punkten das
gleiche Verhalten wie CusoTis (siehe Abb. [6.3). Fiir alle Zusammensetzungen spaltet
der zweite Peak bei T' = 0 K in zwei Maxima auf. Dieses Aufspalten ist bei T' = 450 K
je nach Zusammensetzung unterschiedlich stark zu sehen. Dabei nimmt die Deutlichkeit
der Aufspaltung bei T' = 450 K mit abnehmendem Kupferanteil ab. Trotzdem kann man
bei allen Zusammensetzungen immer noch erkennen, dass der zweite Peak sich aus zwei
Einzelpeaks zusammensetzt. Aulerdem #ndert sich im aufgespaltenen zweiten Peak die
relative Hohe der Teilpeaks mit der Zusammensetzung. Je gréfler der Kupferanteil ist,
desto hoher ist der linke Teilpeak im Verhéltnis zum rechten. Bei der CuygTigg Probe ist
bei T'= 0 K im Gegensatz zu allen anderen Kurven auch eine Aufspaltung des ersten
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Abbildung 6.2: Paarkorrelationsfunktion von CusgTisy direkt nach dem Abschreckpro-
zess bei T' = 0 K ohne Oberfldchen (schwarze Linie) und nach Abschluss
der Diffusionsuntersuchungen iiber 500 ps bei 7" = 450 K mit Oberflichen
in einer Richtung (rote Linie).

Peaks zu erkennen.

Insgesamt zeigen die Paarkorrelationsfunktionen sowohl direkt nach der Herstellung
ohne Oberflichen bei T'= 0 K als auch nach Abschluss der Diffusionsuntersuchungen bei
T = 450 K mit Oberflachen die typischen Merkmale eines metallischen Glases (siehe auch
zugehorige Diskussion in Kap.[6.2]). Deshalb wird im Folgenden davon ausgegangen, dass
alle Proben iiber den gesamten Untersuchungszeitraum hinweg im Glaszustand sind.

a.) b')s-
34 \ T=0K, nach Herstellung, ohne Oberflache
[|[—— T=450K, nach 500ps, mit Oberfléche 4 T=0K, nach Herstellung, ohne Oberfliche
“ —— T=450K, nach 500ps, mit Oberfléche
2 . 34 |
= S
> o ]
14 \
| .
1 \ _
[
0 - 0 : .
0 10 0 2 8 10

I .
rA 4rW6

Abbildung 6.3: Paarkorrelationsfunktion von a.) CugoTigy und b.) CugyTisg jeweils direkt
nach dem Abschreckprozess bei T' = 0 K ohne Oberflichen (schwarze
Linie) und nach Abschluss der Diffusionsuntersuchungen iiber 500 ps bei
T = 450 K mit Oberflichen in einer Richtung (rote Linie).
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6.1.2 Diffusionsprofile der CuTi Schichten

Begriffe und Erwartungen Nachdem im vorangegangenen Abschnitt gezeigt wurde,
dass glasartiges CuTi in der Simulation hergestellt wurde (siche auch Diskussion in
Kap.[6.2.1), soll nun auf die Dynamik in diinnen Filmen dieses Glases eingegangen wer-
den. Die wesentliche Groe zur Beschreibung der atomaren Dynamik ist der Diffusionsko-
effizient. Genauer gesagt soll im Folgenden der Koeffizient der Selbstdiffusion betrachtet
werden. Da die hier untersuchten Proben homogen sind, gibt es kein Konzentrations-
gefille, das eine Diffusion in eine bestimmte Richtung verursacht. Als thermischen Pro-
zess gibt es allerdings immer Brownsche Bewegung, die einer stochastischen Bewegung
der Atome entspricht. Diese Bewegung fiihrt dazu, dass zwar die mittlere Verschiebung
eines Atoms null aber die mittlere quadratische Verschiebung ungleich null ist. Im Falle
dreidimensionaler Bewegung gilt fiir den Diffusionskoeffizienten D [Haa94; KTH91]:

2
p— {&r) (6.2)
6At
Dabei ist Ar; die Verschiebung des mit i indizierten Atoms im Zeitraum At und ()
beschreibt die Mittelung iiber alle durch i indizierten Atome. Eigentlich ist der Diffusi-
onskoeffizient geméfl Gleichung (6.2) im Grenzfall At — oo definiert. Dieser Grenzfall
kann in der Simulation prinzipiell nicht realisiert werden. Hinzu kommt, dass man da-
von ausgehen muss, dass sich der so definierte Diffusionkoeffizient als Funktion der Zeit
andert, da im Glas auf verschiedenen Zeitskalen Relaxationsprozesse stattfinden, die
die Dynamik bestimmen [FFM*03; KS04; Tei05]. Trotzdem ist der in Gleichung [6.2]
fiir endliche Zeitintervalle At definierte Diffusionskoeffizient ein Maf} fiir die atomare
Mobilitat und wird daher im Folgenden verwendet. Die Gleichung (6.2) ist auflerdem
nur dann richtig, wenn sich die Gesamtprobe in Ruhe befindet, d.h die Summe aller
atomaren Verschiebungen null ergibt. Falls die Probe jedoch in Bewegung ist, muss als
allgemeinere Form
((Ar — (Am)?)
6At

verwendet werden. Fiir die in Kapitel 6 enthaltenen Ergebnisse liefern beide Ausdriicke
gleiche Ergebnisse, weil die Proben sich nicht merklich bewegen.

Weil in dieser Arbeit gerade die Oberflichendynamik im Vordergrund steht, ist es
sinnvoll einen Diffusionskoeffizienten in Abhéngigkeit von der Entfernung des Atoms
zur Oberfliche zu berechnen. Dabei sollen dhnliche Methoden wie in [BT99; B5d99]
verwendet werden. In der Geometrie der Simulationszelle liegt die z-Achse in der Rich-
tung der Oberflichennormalen. Es werden jeweils die Atome, die zu Beginn in einem
bestimmten z-Intervall liegen, zusammengefasst und fiir die Berechnung des entspre-
chenden Diffusionskoeffizienten verwendet. Dadurch kann eine unterschiedliche Mobi-
litdt in Abhéangigkeit von der Entfernung zur Oberfliche sichtbar gemacht werden. Das
funktioniert allerdings nur, wenn At nicht so grof3 ist, dass sich viele Atome von ihrer
Ausgangsposition so weit entfernen, dass sie im Verlauf der Zeit ihren Abstand zur Ober-
flache deutlich &ndern. In diesem Abschnitt wird als Zeitintervall fiir die Berechnung des

D—

(6.3)
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Diffusionskoeffizienten At = 500 ps gewihlt. Der tiefenaufgeloste Diffusionskoeffizient
berechnet sich dann analog zum Vorgehen in [BT99; B6d99]| geméis

—\ 2
Ei,zi (t=0)€[z—Az/2,24+ Az /2] (Arl)
6NV, At .

D(z) = (6.4)
Dabei ist N, die Anzahl der Atome in dem entsprechenden z-Intervall. Neben einer
Abhéngigkeit von der Entfernung zur Oberfliche muss man fiir eine Legierung auch eine
Abhéngigkeit des Diffusionskoeffizienten von der Atomsorte erwarten. Deshalb werden
die Diffusionskoeffizienten getrennt fiir Cu und Ti Atome berechnet und mit D ()
bzw. DT%(z) bezeichnet. In der Berechnung werden dann bei der Summation in Glei-
chung (6.4) nur die Atome der entsprechenden Sorte verwendet und N, wird dementspre-
chend durch die Anzahl der Atome der entsprechenden Sorte im jeweiligen z-Intervall
ersetzt.

Tiefenaufgeloste Diffusionsprofile fiir diinne Filme metallischer Glaser wurden bereits
fiir NiZr Schichten bestimmt [BT99; B6d99]. In den zitierten Arbeiten wurde ein ex-
ponentieller Anstieg des iiber beide Atomsorten gemittelten Diffusionkoeffizienten im
Oberflachenbereich gefunden, der dort mit einer Landautheorie der Phaseniibergénge,
angewendet auf den Einfluss von Oberflachen, erkldrt werden konnte. Nun sollen aber
fiir diinne Schichten von CuTi Gliasern neben dem Einfluss der Oberfléche erstmals auch
das unterschiedliche Verhalten der zwei Atomsorten sowie der Einfluss einer verdnderten
Zusammensetzung der Legierung untersucht werden.

Ergebnisse Die Proben der Zusammensetzungen CuygTigg, CusgTiso und CuggTiyg sind
wie in in Kap. 3.4 beschrieben hergestellt und in Abschnitt [6.1.1 charakterisiert. Nach
dem Abkiihlen aus der Schmelze werden alle Proben bei gleicher Temperaturrate (20 K/ps)
auf T' = 450 K geheizt, so dass sich entsprechend Kap.[6.1.1 alle Proben unterhalb der
Glastemperatur befinden. Wie in Kap. [3.4] beschrieben werden dann Proben mit zwei
Oberflachen hergestellt. Die Relaxationszeit der Proben bei T" = 450 K betrédgt hier
70 ps, um die wesentlichen Relaxationsprozesse, die sich aufgrund der Anderungen am
System durch Erzeugung der Oberflichen ergeben, abzuwarten. Die darauf folgenden
500 ps werden fiir die Auswertung der Diffusionskoeffizienten verwendet.

Zunéachst wird gepriift, ob sich die chemischen Zusammensetzungen der Legierun-
gen an den Probenoberflichen im Vergleich zum Probeninneren &ndern, da eine Ober-
flichensegregation nicht von vornherein auszuschlieflen ist. Dazu dient das Verhéltnis der
Anzahl von Atomen der zwei Sorten fiir alle z-Intervalle der Grofle Az = 1 A, welches
in Abb. (6.4 gezeigt ist. Die Oberflichen der Proben befinden sich jeweils ungefahr bei
z = 440 A. Die duBeren Intervalle werden dann nicht beriicksichtigt, wenn die Anzahl der
darin enthaltenen Atome sehr klein (< 10) ist, da in diesem Fall der statistische Fehler
sehr grofl wére. In dem Graphen wird deutlich, dass die Zusammensetzung zwar von In-
tervall zu Intervall erkennbaren Schwankungen unterliegt, aber kein deutlicher Einfluss
der Oberflaichen sichtbar ist, wenngleich die Schwankungen in Oberflichenndhe etwas
grofler sind. Allenfalls ist eine Oszillation, aber keine monotone Zu- oder Abnahme eines
Elements, zu erkennen. Es lisst sich festhalten, dass es keine starken Anderungen in der
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Abbildung 6.4: Tiefenprofile der Zusammensetzung der CuTi Schichten.

Zusammensetzung in Abhéngigkeit von der Entfernung zur Oberfliche gibt, wenngleich
fiir genauere Aussagen, die statistischen Fluktuationen zu grof§ sind.

Mit einer Intervallgrofe von Az = 1 A werden fiir At = 500 ps die Diffusionskoeffizien-
ten fiir Cu und Ti einzeln berechnet. Die Ergebnisse hierzu sind in Abb. 6.5/ aufgetragen.
Im Probeninneren befinden sich ca. 220 Atome jeder Sorte in jedem z-Intervall der Breite
1 A. Fiir die Oberfliche werden die duBeren Intervalle wiederum nicht verwendet, falls
sich dort weniger als 10 Atome befinden, weil dann die statistischen Schwankungen zu
grofl waren. Dieses Kriterium bleibt hier das gleiche wie bei der zuvor besprochenen Un-
tersuchung der Zusammensetzung. Hier sind zunéchst zwei Effekte deutlich zu erkennen.
Zum einen gibt es an den Oberflachen der Proben einen Anstieg des Diffusionskoeffizi-
enten. An den Oberflachen liegt der Diffusionskoeffizient um etwa eine Groflenordnung
itber dem Wert im Inneren der Probe. Dieser Anstieg betrifft nur einen schmalen Be-
reich der Probe, namlich jeweils ungefihr die dufieren 10 A. In der Mitte sind die Dif-
fusionskoeffizienten abgesehen von statistischen Schwankungen iiber einen Bereich von
mindestens 40 A konstant. Nach dieser Einteilung gibt es noch einen etwa 10 A breiten
Ubergangsbereich zwischen Probeninnerem und Oberflichenbereich, in dem der Einfluss
der Oberfliche sehr schwach einzusetzen beginnt. Zum anderen liegen die fiir die Cu
Atome berechneten Werte immer iiber denen fiir Ti. Dieser Unterschied zwischen den
Elementen wird nicht durch die Oberflichen beeinflusst. Dass der Diffusionskoeffizient
in allen analysierten Zusammensetzungen fiir Cu Atome groler als fiir Ti ist, erkennt
man auch, wenn man die {iber die Gesamtprobe gemittelten Werte betrachtet (siehe
Tab. 6.2). Aus diesen iiber die gesamte Probe gemittelten Werten ergibt sich aufler-
dem die Tendenz, dass die Diffusionskoeffizienten fiir beide Elemente mit zunehmendem
Kupferanteil in der Probe abnehmen.

Der Anstieg der einzelnen Diffusionskoeffizienten fiir Cu und Ti lésst sich sich sehr gut
durch ein exponentielles Verhalten beschreiben, wie es bereits in der Vergangenheit fiir
den gemittelten Diffusionskoeffizienten in glasernem NiZr gezeigt werden konnte [BT99;
Bod99]. Die in Abb.[6.5 eingetragenen Linien entsprechen einem Fit der Daten gemifl
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Abbildung 6.5: Tiefenprofile der  Diffusionskoeffizienten der CuTi  Schichten:
a.) CU40T160, b) CU50Ti50 und C.) CUGOTi4Q.

einer Funktion der Form
D (2) = Do (1 + AeGm®)/20 4 pem(dr=2)/20) (6.5)

wie sie auch in [BT99; Bod99] verwendet wird. Dabei beschreibt D, den Diffusionskoeffi-
zienten weit weg von einer Oberflache, d; bzw. d, sind die Positionen der Oberflichen, z
ist ein Maf fiir die Breite des Bereichs, in dem ein durch die Oberfliche induzierter An-
stieg stattfindet, und A ist ein MaB fiir die Hohe dieses Anstiegs. Diese Gleichung kann
man entweder als empirisch begriindete Gleichung auffassen oder aus einem Landau-
modell fiir Phaseniiberginge, das sich auch auf eingeschréankte Geometrien ausdehnen
lasst, herleiten. Dieser Zusammenhang ist in [BT99; B6d99] ausfiihrlich beschrieben.
Gleichung (6.5) lasst sich noch etwas umordnen, so dass man erkennt, dass tatséchlich
nur vier unabhéngige Parameter zur Verfiigung stehen:

D(z) = De (14 Aeh/7 (e’z/zo + e’(dﬁdT’z)/zo)) . (6.6)

Die an dieser Stelle fiir die Probencharakterisierung wichtigen Parameter sind D, als
Maf fiir den Diffusionkoeffizienten im Probeninneren und zg als Maf} fiir den Einflussbe-
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CuyoTigo CusoTiso CugoTiso
D¢ [10_12 2/s] 4.51£0.03 | 4.17£0.06 | 3.784+0.05
D" 1 [ 0-12. 2/3} 3.13%+0.04 | 3.08+0.05 | 2.9240.05

Tabelle 6.2: Diffusionskoeffizienten fiir Cu und T1i bei verschiedenen Zusammensetzungen
als Mittelung iiber die gesamte Probe.

CuyoTigo | CusoTiso | CugoTisg
DS [10712 - m?/s] | 3.1940.11 | 3.07£0.07 | 2.8940.06
DL 10 - m?/5] | 2.07£0.06 | 2.30£0.05 | 2.24£0.07
C“ [A] 2.554+0.12 | 2.744+0.11 | 2.42+0.08
A 3.4240.12 | 2.78%0.13 | 2.13%0.11

Tabelle 6.3: Fitparameter D, und 2y aus Gleichung (6.6) fiir Cu und Ti bei verschiede-
nen Zusammensetzungen.

reich der Oberfliche. Die entsprechenden Werte sind in Tab 6.3 eingetragen. Die Werte
fiir Do, zeigen wiederum, dass die Cu Atome im Probeninneren einen hoheren Diffusi-
onskoeffizienten als die Ti Atome aufweisen.

6.1.3 Verteilungsfunktion atomarer Verschiebungen

Begriffe und Erwartungen Um Aussagen iiber die Mechanismen atomarer Dynamik
treffen zu konnen, kann die Analyse der Verteilungsfunktion atomarer Verschiebungen
hilfreich sein. Diese Verteilungsfunktion beschreibt die Wahrscheinlichkeit eines Atoms,
in der vorgegebenen Zeit eine Verschiebung bestimmter Gréfle zu erfahren. Es werden
also die Positionen der einzelnen Atome zu verschiedenen Zeitpunkten analysiert. Im
isotropen System sind wiederum nur die Betrédge der Verschiebungen von Interesse, so
dass die Verteilung als Funktion dieser Groéfle dargestellt werden soll. Daher berechnet
man mit der Diracschen J-Funktion

Np

Gt = 5 S (7 (0~ 7 O] ~ ),

P =

(6.7)

als Histogramm der auftretenden Verschiebungsweiten mit einer Intervallbreite Ar, wo-
bei () ,,. eine réiumliche Mittelung im Intervall [r — Ar/2,r — Ar/2] bedeutet, d.h.

O (t) = (0) =) ar = A7 frJf:/; (|ri (t) — 75 (0)| — ") dr'. N, ist die Anzahl der
Atome, die in die Summatlon eingehen. Diese Summation lduft je nach Bedarf iiber
diejenigen Atome, die beziiglich ihrer Atomsorte und z-Koordinate die gewiinschten Be-
dingungen erfiillen. Falls im betrachteten System Spriinge diskreter Weiten auftreten,
ergeben sich im Histogramm an den entsprechenden Stellen Maxima. Fiir eine koopera-
tive Dynamik, an der eine Vielzahl von Atomen beteiligt ist, erwartet man dagegen eine
GauBverteilung der Verschiebungen [Cra75; Wah91]. Die Gaufiverteilung wird allgemein
fiir eine kooperative Dynamik erwartet, unabhéngig davon ob es sich um Transport in
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Abbildung 6.6: Verteilung atomarer Verschiebungen in CusgTi5 im Probeninneren und
im Oberfldchenbereich fiir a.) Cu und b.) Ti.

einer Fliissigkeit im hydrodynamischen Grenzfall oder um thermische Schwingungen im
eingefrorenen Zustand handelt [Wah91]. Bei einer radialen Mittelung im dreidimensio-
nalen Fall bedeutet das fiir den hydrodynamischen Grenzfall

GO (1 gy = — AT (—r2/aDt) (6.9)
’ (47 Dt)*/? '

mit dem Diffusionskoeffizienten D. Die mathematische Analyse dieser Gleichung liefert
die Erkenntnis, dass ein Maximum an der Position 7,,,, = V4Dt existiert. Fiir ther-
mische Schwingungen in einem eingefrorenen System ist der Kurvenverlauf im Prinzip
gleich mit dem Unterschied, dass anstatt der Parameter D und ¢ die Temperatur und ei-
ne Materialkonstante in die Formel eingehen. Damit dndert sich mathematisch nichts an
der anzupassenden Funktion. Die physikalische Interpretation ist allerdings eine andere.
GemiB der verwendeten Definitionen liefern sowohl G als auch G¢*% Wahrscheinlich-
keiten fiir eine bestimmte Verschiebungsweite mit einer reziproken Léngeneinheit als
Einheit.

Ergebnisse In Kap.[6.1.2 hat sich anhand der Diffusionsprofile gezeigt, dass im Inne-
ren der Probe die Atome ein bulk-dhnliches, d.h. nicht von Oberflichen beeinflusstes,
Verhalten zeigen, wihrend sich Abweichungen hierzu im Bereich der Oberflichen er-
geben. Das bulk-dhnliche Verhalten gilt sicherlich fiir Atome, fiir deren z-Koordinate
|z| < 10 A erfiillt ist. Solche Atome bilden den Bereich, der im Folgenden als Inneres
der Probe bezeichnet wird. Als Oberflachenatome werden hingegen solche bezeichnet,
fiir die |2| > 35 A gilt, da fiir diese in den Diffusionsprofilen der Oberflicheneinfluss
deutlich ausgeprégt ist.

Die Cus¢Tiso Probe wird nun geméfl Gleichung (6.7) getrennt fiir Cu bzw. Ti Atome
im Inneren der Probe und im Oberflichenbereich ausgewertet. Die Ergebnisse sind in
Abb. 6.6 als Punkte dargestellt und die durchgezogenen Linien stellen Fits der Glei-
chung (6.8) an die Ergebnisse dar. Im Probeninneren lassen sich sowohl fir die Cu
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als auch fiir die Ti Atome die Ergebnisse relativ gut mit der Gaufiverteilung geméifl
Gleichung beschreiben. Im Vergleich zum Inneren der Probe ist fiir Atome aus
dem Oberflachenbereich bei beiden Atomsorten die Verteilung der atomaren Verschie-
bungen deutlich zu gréfleren Werten verschoben. Es gibt also deutlich mehr weite ato-
mare Verschiebungen auf Kosten der kiirzeren. Dieser Unterschied entspricht zunéchst
der Zunahme der Mobilitat fiir beide Atomsorten, die auch schon in Abb.[6.5 sichtbar
ist. Ein weiterer Unterschied im Verhalten der Oberflichenatome gegeniiber denen im
Probeninneren liegt darin, dass sich die Ergebnisse weniger gut durch die Gaufivertei-
lung beschreiben lassen. Neben dem ersten Maximum bildet sich im Falle von Ti eine
deutliche Schulter heraus, wihrend beim Cu sogar die Ausbildung eines zweiten Maxi-
mums sichtbar ist. Dieses zweite Maximum fiir Cu Oberflichenatome liegt ungeféhr bei
r = 2.4 Aund damit sehr nahe am Wert fiir den Abstand néchster Nachbarn in Kupfer,
der laut [Kit93] bei ac, = 2.56 Aliegt. Das zusiitzliche Maximum ist nicht sehr scharf,
sondern eher breit um den Abstand néchster Nachbarn herum verteilt.

Um weiter zu kléren, worin die Unterschiede zwischen dem Probeninneren und dem
Oberflichenbereich bestehen, sollen im folgenden Abschnitt die Verteilungen der Energie
der Atome untersucht werden.

6.1.4 Energieverteilung

Fiir den Zusammenhang der atomaren Dynamik mit der lokalen atomaren Umgebung
der sich bewegenden Atome ist die potentielle Energie dieser Atome von grofler Bedeu-
tung, da sich diese gerade aus den Bindungen zu benachbarten Atomen ergibt (siehe
Kap. [3.3.2.1). Die Verteilung der potentiellen Energie ist fiir alle Cu und alle Ti Ato-
me der CusyTisg Probe mit Oberflichen bei T = 450 K nach Abschluss der Diffusi-
onsuntersuchungen in Abb. dargestellt. Mit eingetragen ist jeweils eine angepasste
GauB-Normalverteilung mit zwei variablen Parametern, die zum einen der Position des
Maximums auf der Ordinate Fj; und zum anderen der die Breite der Verteilung cha-
rakterisierenden Standardabweichung o entsprechen. Der Wert im Maximum ist durch
die bekannte Anzahl von Atomen und die verwendete Intervallbreite bereits festgelegt.

Bei den Cu Atomen fillt eine deutliche Schulter im Bereich hoher (also vom Betrag
her kleiner) Energien auf. Bei kleinen Energien gibt es eine solche Schulter nicht, so dass
die Daten insgesamt eine asymmetrische Verteilung liefern. Der Grenzwert, ab dem die
Abweichung bei hohen Energien deutlich wird, liegt ungefihr bei dem Wert, der sich
aus Fy; + 20 ergibt. Als Orientierungshilfe ist deshalb bei Fy; + 205 im Graphen je-
weils eine vertikale Linie eingetragen. Die Asymmetrie der Verteilung wird auch dadurch
bestatigt, dass es 1043 Cu Atome mit E,,; > Ej + 20 aber nur 250 Cu Atome mit
E,ot < Exr—20p gibt. Von den 1043 Cu Atomen oberhalb der Grenze Ey+20g befinden
sich 722 im Oberflichenbereich |z| > 35 A. Aus geometrischen Uberlegungen lisst sich
die Anzahl der Cu Oberflichenatome grob zu NS = 2-1. N?/% abschétzen (N = Anzahl
von Atomen in der gesamten wiirfelformigen Probe, Faktor 2 wegen zwei Oberflachen,
Faktor 1/2 entsprechend dem Cu Anteil). Damit erhélt man fiir die betrachtete Probe
N§* = 1073. Diese Ergebnisse zeigen zum einen, dass die erkennbare Schulter vorwie-
gend durch die Oberflichenatome gebildet wird. Zum anderen ist die Anzahl der Cu
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Abbildung 6.7: Verteilung potentieller Energien der einzelnen Atome in der gesamten
CusoTi50 Probe bei T' = 450 K fiir a.) Cu und b.) Ti (jeweils schwarze
Linie). Die rote Linie stellt eine angepasste Gauf - Normalverteilung dar.

Atome, die eine erhohte potentielle Energie aufweisen und sich im Oberflichenbereich
befinden, von dhnlicher Gréfenordnung wie die Gesamtzahl von Cu Oberflichenatomen.
Diese beiden Resultate lassen sich durch eine Projektion der Atome auf die xz-Ebene
illustrieren, wie sie in Abb. [6.8 gezeigt ist.

Bei der Verteilung der Ti Atome gibt es eine solch deutliche Asymmetrie in der Vertei-
lung nicht. Allerdings gilt auch hier, dass die Anzahl der Ti Atome mit E,,; > Ey +20g
grofler ist als die der Ti Atome mit E,, < Ey — 20g, denn es ergeben sich 557 Ti Ato-
me mit hoher und 306 mit niedriger Energie. Diese leichte Asymmetrie ist auch daran
erkennbar, dass die Daten im Bereich hoher Energien etwas oberhalb der angepassten
GauBverteilung und fiir kleine Energien etwas darunter liegen. Fiir die Ti Atome, die
Epot > Ey + 20 erfiillen, kann man allerdings nicht feststellen, dass sich diese vor-
wiegend im Oberflichenbereich befinden. Diese Ti Atome sind iiber die gesamte Probe
relativ gleichméfig verteilt, wie in Abb.|6.8 zu sehen ist. Quantitativ ergibt sich, dass von
den 557 Ti Atomen, die E,, > Ey + 20 erfiillen, sich nur 72 im Oberflichenbereich
|z2| > 35 A befinden. Damit ist die Dichte von Ti Atomen mit erhchter Energie im
Oberflachenbereich gegeniiber der Gesamtprobe nicht wesentlich erhoht.

Der Vergleich der beiden Atomsorten zeigt aulerdem, dass die durchschnittliche poten-
tielle Energie der Ti Atome grofier ist als die der Cu Atome (E{* = (-5.155 & 0.002) eV,
Fli = (-3.234 4+ 0.002) eV). Weiterhin liefert eine Analyse der Proben mit anderen Zu-
sammensetzungen, dass die Energie fiir beide Atomsorten ansteigt, wenn der Cu Anteil
zunimmt. Es ergibt sich nidmlich fiir CuyoTigo E* = (-5.413 4 0.002) eV bzw. BT} = (-
3.589 + 0.002) eV und fiir CugoTis ESY = (-4.884 £ 0.002) eV bzw. El} = (-2.875 +
0.002) eV. Das qualitative Verhalten mit der Existenz einer Schulter bei hohen Energien
fiir Cu Atome und einer recht guten Ubereinstimmung mit einer Gaufiverteilung fiir Ti
Atome ist bei allen untersuchten Zusammensetzungen gleich.
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6.1 CuTi Legierungen
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Abbildung 6.8: Positionen der Atome mit potentieller Energie E,,; > Ej + 20p als
Projektion auf die xz-Ebene in der CusoTi5y Probe bei T' = 450 K fiir
a.) Cu und b.) Ti.

6.1.5 Atomare Dynamik bei unterschiedlichen Verschiebungsweiten

Um weiter zu kldren, wie sich Atome, die sich relativ weit bewegen, von solchen mit ei-
ner kleinen Verschiebung unterscheiden, sollen in diesem Abschnitt beispielhaft Vertreter
entsprechender Atome betrachtet werden. Es soll gezeigt werden, was die Unterschiede
und Gemeinsamkeiten von Atomen, die wihrend der Simulation eine kurze bzw. ei-
ne weite Strecke zuriicklegen, sind. Dazu werden beispielhaft zwei Cu Atome aus dem
Oberflachenbereich der Probe betrachtet. Atom 1 legt eine weite Strecke zuriick und
Atom 2 eine kurze.

Die zugehorigen Trajektorien sind in Abb. 6.9 mit einer Zeitschrittweite von At =5 ps
dargestellt. Wahrend Atom 2 fiir die gesamte Zeit in der N#he seines Ursprungsortes
bleibt, wechselt Atom 1 zweimal den Aufenthaltsbereich, nachdem es sich dort jeweils
fiir langere Zeit befunden hat. Dieses Verhalten wird auch durch die Auftragung der
Varianz als Funktion der Zeit in Abb.[6.10.a deutlich. Nach einer ersten Bewegung zum
Beginn der Simulation sieht man, dass Atom 1 den Aufenthaltsort bei ca. 110 ps und
bei ca. 310 ps deutlich &ndert. Die Anderung der Varianz in der Néhe der Zeit 110 ps
entspricht auerdem ungefihr der Anderung, die ein Sprung der Linge des Abstandes
néchster Nachbarn bewirkt. Bildet man den Mittelwert der Betrige der atomaren Ver-
schiebungen fiir die Zeitintervalle von At = 5 ps, so zeigt sich, dass dieser Wert fiir beide
Atome ungefihr gleich ist (Atom 1: 55 R (t = iAt) — F(t = (i — 1)At)| = 0.48A,
Atom 2: o5 SR (t = iAt) — 7 (t = (i — 1)At)] = 0.55A). Insbesondere ist der Wert
also nicht grofler fiir das Atom, das sich insgesamt weiter bewegt. Das bedeutet, dass
beide Atome sozusagen immer in Bewegung sind. Der Unterschied beider Atome besteht
aber in der Richtung der Verschiebungen. Auflerdem liegt die Verschiebungsldange zu den
Zeitpunkten, an denen das Atom den Aufenthaltsbereich wechselt, deutlich iiber dem
Durchschnittswert.

Um Informationen iiber die Dynamik in der Probe zu gewinnen, spielt neben der
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Abbildung 6.9: Trajektorien fiir a.) Atom 1 und b.) Atom 2.
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Abbildung 6.10: a.) Varianz als Funktion der Zeit fiir Atom 1 und Atom 2, b.) Nachbar-
Korrelationsfunktion fiir Atom 1 und Atom 2 fiir die Zeitpunkte ¢; = 0
und ty = t.

beschriebenen absoluten Bewegung einzelner Atome auch eine wesentliche Rolle, wie
sich diese Atome relativ zu ihren Nachbarn bewegen. Es stellt sich also die Frage,
ob sich das betrachtete Atom wéahrend der Simulation von seinen Nachbarn zum Teil
trennt, oder ob die Nachbarn beibehalten werden. Uber diese Frage kann eine Nachbai-
Korrelationsfunktion Aufschluss geben, durch die die Nachbarn zu zwei Zeitpunkten ¢,
und ¢, verglichen werden. Eine solche Funktion lésst sich dhnlich wie in [Tei92] hier fiir
ein festgelegtes Bezugsatom ¢ folgendermafien definieren:

S %1 Bij(t) Bij (1)
(S Big () XL Bij ()

: 1 fur|r (t) — 75 ()] <7
mit B; ; (t) = J - .
1/2 i (1) {O sonst

(6.9)

Dabei ist 7. ein Radius innerhalb dessen die Nachbarn bestimmt werden. Um nur die

Ci(t,t) =
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Abbildung 6.11: Potentielle Energie und Gesamtenergie von Atom 1 im Verlauf der Si-
mulation.

Korrelation zu den néchsten Nachbarn zu betrachten, wird der Wert von r. durch die
Position des zwischen dem ersten und zweiten Maximum liegenden Minimums in der
Paarkorrelationsfunktion aus Abb. 6.2 gew#hlt. Daraus ergibt sich r, = 3.7 A. Fiir die
zwei zuvor diskutierten Atome ist die Nachbar-Korrelationsfunktion in Abb. 6.10.b dar-
gestellt. Hier ist erkennbar, dass Atom 1 zu den Zeitpunkten, zu denen sich Spriinge in
der Varianz ergeben (siehe Abb.6.10.a), auch jeweils einen Teil seiner urspriinglichen
Nachbarn verliert. Fiir Atom 2 gibt es dagegen nach etwa 350 ps einen reversiblen Ver-
lust von Nachbarn, nach dem der Wert der Korrelationsfunktion wieder auf den zuvor
bestehenden Wert zuriickkehrt.

Weiterhin stellt sich die Frage, aus welchem Grund Atom 1 sich so weit bewegt. Dafiir
kommen zwei mogliche Griinde in Frage: Zum einen konnte es durch Zufall im Sinne
der ,random walk“ Bewegung sein und zum anderen konnte es durch einen Gradienten
im chemischen Potential bedingt sein. In Abb. 6.11 ist sowohl die potentielle als auch
die gesamte Energie von Atom 1 als Funktion der Zeit dargestellt. In diesem Graphen
wird deutlich, dass Atom 1 durch die Bewegung bei ca. 110 ps (siche auch Abb.[6.10.a)
seine Energie deutlich absenkt. Dagegen ist bei der Bewegung nach ca. 310 ps keine
deutliche Anderung der Energie erkennbar. Bewegung kann also sowohl mit als auch
ohne deutliche Anderung der Energie des sich bewegenden Atoms stattfinden, d.h beide
oben vorgestellten Moglichkeiten sind hier von Bedeutung.

6.2 Diskussion der Ergebnisse zum thermisch aktivierten
Verhalten von CuTi Schichten

6.2.1 Probenherstellung und Charakterisierung

Zusammenfassend kann man sagen, dass die Ergebnisse aus Kap.[6.1.1/zeigen, dass mit
der gewéhlten Herstellungsmethode, ndmlich dem raschen Abkiihlen aus der Schmelze,
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ein metallisches Glas hergestellt werden kann.

Die thermodynamischen Gréflen Volumen und Enthalpie zeigen das fiir einen Glas-
iibergang erwartete Verhalten, indem sie eine iiber einen gewissen Temperaturbereich
verschmierte Steigungsinderung als Funktion der Temperatur aufweisen. Dass die Uber-
gangstemperaturen weitestgehend unabhéngig davon sind, ob sie aus dem Verlauf des
Volumens oder der Enthalpie als Funktion der Temperatur bestimmt wurden, entspricht
der Erwartung, wie sich aus der Analyse des Zusammenhangs der Zustandsgréfien Volu-
men und Enthalpie ergibt. Das hier behandelte System entspricht einem Modell positiv
geladener Atomriimpfe mit einem Hintergrund elektronischer Ladungstrager. Dort be-
steht ein linearer Zusammenhang zwischen der Energie und der elektronischen Ladungs-
dichte, die wiederum umgekehrt proportional zum Probenvolumen ist [PNM81]. Auch
der Energiebeitrag der Atomriimpfe éndert sich stetig durch eine Volumenénderung und
somit besteht eine stetige Abhéngigkeit zwischen Energie und Volumen. Daher werden
sich Unstetigkeiten im Volumen auf Unstetigkeiten in der Energie {ibertragen und um-
gekehrt. Ahnlich verhélt es sich fiir den ’verschmierten’ Knick beim Glasiibergang.

Markant ist, dass die Ubergangstemperatur wihrend des Heizens deutlich gréfer als
wéhrend des Kiihlens ist. In der Literatur wird dagegen meist davon ausgegangen, dass
beide Ubergangstemperaturen zumindest sehr nahe beieinander liegen [Zar91; FFM*03].
Dass im Gegensatz dazu hier die Temperaturen um etwa 160 K differieren, lédsst sich als
mit der Art der Temperaturkontrolle und den hohen Raten der Simulation erklaren: Ei-
ne Temperaturdnderung erfolgt nach dem Berendsen-Algorithmus [BPG'84] instantan
durch Reskalierung. Dabei wird auflerdem immer die aus der kinetischen Energie be-
stimmte Temperatur ausgewertet und die unterscheidet sich leicht von der in der Ther-
modynamik definierten Temperatur 7" = 0E/0S [Bre96]. Die Atome brauchen daher
immer noch etwas Zeit, um ihre Konfiguration den thermischen Anderungen anzupas-
sen. Demnach wiirde die atomare Konfiguration, die sich sowohl im spezifischen Volumen
als auch in der Energie pro Atom widerspiegelt, der vorgegebenen Temperatur immer
zeitverzogert folgen. Daher ist zu erwarten, dass die beim Abkiihlen bestimmte Tempe-
ratur zu niedrig und die beim Aufheizen bestimmte Temperatur zu hoch ist. Weil die
Kiihl- bzw. Heizraten gleich sind, entspriache der tatsdchliche Wert gerade dem Mittel-
wert beider Ubergangstemperaturen. Die Zeit, die die Atome benétigen, um sich in ihrer
Konfiguration tatséchlich auf die gedinderte Temperatur einzustellen, sollte im Bereich ei-
niger thermischer Schwingungen liegen. Die kiirzeste Schwingungsdauer im System kann
aus Phononenspektren gewonnen werden, die durch Experimente mit inelastischer Neu-
tronenstreuung vermessen werden konnen. Fiir metallische Gléser ergibt sich mit dieser
Methode 7 ~ 100 fs [SGB80; SR83]. Berechnungen von Phonenspektren metallischer
Gléser aus MD-Simulationen liefern sehr dhnliche Werte [HK94]. In den Phononenspek-
tren tauchen kontinuierlich weitere Moden bis Schwingungsdauern iiber 1 ps hinaus auf.
Bedenkt man nun, dass die verwendete Kiihlrate 20 K/ps betrigt, wird klar, dass sich
die in der Simulation vorgegebene Temperatur wahrend einiger Schwingungen in einer
GroBenordnung gedndert hat, die der Abweichung der Ubergangstemperaturen aus Heiz-
und Kiihlprozess vom Mittelwert entspricht.

Die bestimmten Ubergangstemperaturen sind weitgehend unabhingig von der Zu-
sammensetzung innerhalb des betrachteten Bereichs. Das bedeutet, dass das thermody-
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namische Verhalten sich nicht stark &ndert, wenn man die Konzentrationsverhéltnisse
innerhalb von zehn Prozent variiert.

Ein Vergleich der hier bestimmten Glastemperaturen mit experimentell bestimmten,
zeigt im Fall von CusgTisg, dass die Ergebnisse aus dem Experiment und der Simulation
nicht sehr weit auseinanderliegen. Je nach Heizrate wird in [KDD"93] aus Messungen
der Wirmekapazitét ein Bereich 593 K < T, < 705 K angegeben, wobei die Heizraten
fiir die untere Grenze 1072 K/s und fiir die obere Grenze 5 - 10° K /s sind. Dagegen wird
in [KMAB93] fiir eine Heizrate von 1.3 K/s der Wert T, = 690 K angegeben. Aufgrund
der deutlich hoheren Heiz- und Kiihlraten in der MD-Simulation (sieche Kap.3.4) wére fiir
die Simulationsergebnisse zunéchst eine hohere Ubergangstemperatur zu erwarten, wobei
hier aus den oben beschriebenen Griinden stets der Mittelwert aus den Ergebnissen fiir
das Heizen und Abkiihlen verwendet werden muss. Geméaf3 der allgemeinen Erwartung
sollte die Glastemperatur ndmlich mit sinkender Heiz- bzw. Kiihlrate kleiner werden und
im Grenzfall unendlich kleiner Rate in die Kauzmann-Temperatur miinden [EII90]. Dies
trifft fiir den Vergleich zwischen experimentellen Daten und Simulationsdaten allerdings
nicht zu. Die experimentellen Ergebnisse fiir die hochsten Heizraten sind sogar grofier
als die Werte aus der Simulation, obwohl dort deutlich gréfere Heiz- bzw. Kiihlraten
verwendet werden. So gesehen zeigen die Simulationen, wenn man den Effekt der unter-
schiedlichen Raten mit einrechnet, einen Glasiibergang bei zu niedrigen Temperaturen.
Ein Grund dafiir ist wahrscheinlich, dass das verwendete Wechselwirkungspotential keine
kovalenten Bindungsanteile beinhaltet, die aber in der Realitdt durchaus vorhanden sind.
Starke kovalente Bindungsanteile zeichnen ein starkes Glas, das je nach Stérke dieser Bin-
dungen eine Netzwerkstruktur eingehen kann, im Gegensatz zu einem fragilen Glas aus.
Daher wiirden zusétzliche kovalente Bindungen die Fahigkeit zur plastischen Deformati-
on verringern und somit eine Erhohung der Glastemperatur bedeuten. Genauer gesagt,
héngt die Fahigkeit zur Glasbildung vom Verhéltnis der kovalenten Bindungsenergie zur
Schmelztemperatur ab [E1190]. Das fiihrt dazu, dass im Experiment ein starkerer Glas-
bildner als in der Simulation vorhanden ist, so dass bei gleichen Heiz- bzw. Kiihlraten in
der Simulation eine kleinere Glastemperatur als im Experiment erwartet werden kann.

Die Paarkorrelationsfunktionen der Proben zeigen mit den verbreiterten Peaks, de-
ren Intensitdt mit der Entfernung abnimmt, den typischen Verlauf fiir eine ungeordnete
Struktur [Was80]. Kristalline Anteile in der Probe kénnen somit ausgeschlossen wer-
den. Dass sich die Peaks fiir die hohere Temperatur ein wenig zu gréfferen Absténden
verschieben, ldsst sich mit thermischer Ausdehnung erkldren. Insbesondere die Proben
ohne Oberflache bei T' = 0 K zeigen sehr deutlich die Aufspaltung des zweiten Peaks,
wie er aufgrund der vorhandenen Nahordnung fiir metallische Gléser typisch ist [Was80].
Dass sich die relative Hohe der Teilpeaks in diesem zweiten Hauptmaximum mit der Zu-
sammensetzung dndert, 1dsst sich durch die unterschiedlichen Atomgroien erkliaren. Je
mehr von den grofleren Ti Atomen enthalten ist desto grofler ist ndamlich der Teilpeak bei
grofferem Abstand. Dass die Aufspaltung bei erhohter Temperatur und in Anwesenheit
von Oberflichen undeutlicher wird, ldsst sich zum einen durch eine Verschmierung der
atomaren Abstdnde durch thermische Schwingungen erkldaren. Thermische Schwingun-
gen tragen niamlich in Form des Debye-Waller-Faktors neben der statischen Unordnung
in einer amorphen Struktur zur Verbreiterung der Peaks bei [EI90]. Zum anderen sind
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die Gleichgewichtsabstédnde im Oberflichenbereich etwas anders als im Probeninneren,
was auch eine Verschmierung der Peaks bewirken kann. Weiterhin sind die thermischen
Schwingungsamplituden im Oberflachenbereich noch grofler als im Probeninneren, so
dass die Oberflachen das thermische Verschmieren noch weiter verstéarken.

Die Proben zeigen also bei 7' = 0 K deutlich die Struktur metallischer Gléser und auch
bei T = 450 K in Anwesenheit von Oberflachen bilden sich keine kristallinen Teilbereiche,
so dass anders gesagt die Glasstruktur weiterhin erhalten ist.

6.2.2 Untersuchung der atomaren Dynamik

Die Auswertung der Diffusionsprofile in Abb. zeigt sehr deutlich den Einfluss der
Oberflache auf die atomare Dynamik. Dabei bewirkt die Oberfliche keine deutliche
Anderung der Zusammensetzung, die ebenfalls fiir eine Anderung des Diffusionsverhal-
tens verantwortlich sein kénnte. Eine deutliche Anderung der Zusammensetzung konnte
wiederum auch eine Anderung der Ordnung bewirken, da reines Kupfer bzw. Titan si-
cherlich eine deutlich stédrkere Tendenz zur Kristallisation hétte. Deshalb passt dieses
Ergebnis gut zu der im vorigen Kapitel diskutierten Tatsache, dass die Probe auch mit
Oberflachen bei T' = 450 K vollstandig amorph ist.

Die Diffusionsprofile zeigen insbesondere auch, dass der Einfluss der Oberflache auf
wenige Angstrom begrenzt ist. Bereits in [BT99; B6d99] wurde fiir das metallische Glas
NiZr fiir die iiber die Elemente gemittelten Diffusionsprofile ein sehr dhnliches Verhalten
gesehen. In diesen Arbeiten konnte auch gezeigt werden, dass die Werte der Diffusionsko-
effizienten im Probeninneren mit denen von Bulkproben iibereinstimmen. Diese Tatsache
sollte auch hier gelten, da fiir den inneren Bereich (]z| < 20 A) kein Einfluss der Ent-
fernung zur Oberfliche besteht. Die gute Ubereinstimmung des Tiefenprofils mit der
Fitfunktion Gl. (6.6) zeigt, dass die Ergebnisse sehr gut mit den aus allgemeinen ther-
modynamischen Betrachtungen im Rahmen des Landaumodells fiir Phaseniiberginge
resultierenden Erwartungen iibereinstimmen. Dementsprechend scheint es sich hier um
keinen materialspezifischen sondern um einen allgemeinen Oberflicheneffekt zu handeln.
Experimentell ist ein solcher Oberflacheneffekt direkt nur schwierig zu untersuchen. Die
erhohte Beweglichkeit zeigt sich aber beispielsweise durch Einfiigen zusétzlicher Grenz-
flichen in Form von Poren [ASG197].

In allen Bereichen der Probe zeigen die Cu Atome einen hoheren Diffusionskoeffizien-
ten als die Ti Atome unabhéngig von der Anwesenheit von Oberflichen. Eine mogliche
Erklarung dieses Verhaltens bezieht sich auf die unterschiedliche Atomgriéfie der Ele-
mente. Im betrachteten System sind die Cu Atome die kleineren und die Ti Atome die
groBeren (Abstand nichster Nachbarn: ac, = 2.56 A, ap; =2.89 A) [Kit93]. So zeigen
die meisten metallischen Gléaser zumindest fiir Fremddiffusion den Effekt, dass kleinere
Atome fiir die Diffusion eine kleinere Aktivierungsenthalpie H besitzen und das fiihrt
wiederum zu einem hoheren Diffusionskoeffizienten [FFM™03]. In dem zitierten Artikel
wird erortert, dass sich der Grofleneffekt im Wesentlichen iiber die Aktivierungsenthal-
pie und weniger iiber den Faktor Dy duBert (D = Doe~#/*57)) Als Erklirung fiir den
GroBeneffekt im Amorphen wird angefiihrt, dass die Abhéngigkeit der Diffusion von der
Atomgrofle dhnliche Ursachen wie in einer kristallinen Struktur hat, weil die Nahord-
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nung ahnlich ist. Dort gibt es einen elastischen Beitrag der Matrix wéhrend der Diffusion.
Dieser Beitrag fithrt zu einer erhohten Aktivierungsenthalpie bei wachsender Grofle des
diffundierenden Atoms. Des Weiteren gibt es einen elektronischen Beitrag, der mit der
chemischen Bindung zusammenhéngt und in der Regel eine verminderte Aktivierungs-
enthalpie bei wachsender Valenz bewirkt [FFM*03]. In vielen Bereichen des Perioden-
systems entspricht wachsende Valenz innerhalb einer Periode auch einer wachsenden
Atomgrofle und damit sinkt in diesem Fall die Aktivierungsenthalpie mit wachsender
Atomgrofle. Somit wiirden beide Effekte entgegengesetzte Wirkung haben. Im Falle der
hier betrachteten Selbstdiffusion in einer binédren Legierung sind die Eigenschaften des
diffundierenden Atoms relativ zu denen in der umgebenden Matrix zu betrachten. Der
elastische Effekt wére dann eine mégliche Erklarung dafiir, dass Cu Atome eine kleinere
Aktivierungsenthalpie benétigen als die gréfleren Ti Atome. Beziiglich des elektroni-
schen Effekts verhilt es sich im betrachteten System so, dass Cu eine hohere Zahl an
Valenzelektronen als Ti hat. Fiir die Ubergangsmetalle der Periode, zu der beide Atom-
sorten gehoren, beeinflussen sowohl die 3d als auch die 4s Elektronen die chemischen
Bindungen und zéhlen somit zu den Valenzelektronen [Mor96]. Hohere Valenz bedeutet
nach [FFM*03] eine kleinere Aktivierungsenthalpie, so dass dieser Effekt wiederum eine
kleinere Aktivierungsenthalpie fiir Cu vorhersagt. Das Aulergew6hnliche beziiglich des
elektronischen Effekts ist hier, dass das Atom mit hoherer Valenz die kleinere Atomgrofie
aufweist. Fiir die meisten metallischen Gléser ist der elastische Effekt der dominierende
und der elektronische ist oft vernachlissigbar [FFM*03]. Im betrachteten System spre-
chen also alle Tatsachen dafiir, dass Cu eine kleinere Aktivierungsenthalpie und damit
verbunden einen hoéheren Diffusionskoeffizienten als Ti besitzt, so dass die Tendenzen
der Modelle mit den Simulationsergebnissen iibereinstimmen.

Weiterhin haben die Simulationen ergeben, dass sich, je nach dem Konzentrations-
verhéltnis von Cu und Ti Atomen, die Diffusionskoeffizienten beider Elemente &ndern.
Dabei werden die iiber die Probe gemittelten Werte fiir beide Elemente mit steigen-
dem Cu Anteil kleiner (siche Tab. [6.2). Die Beweglichkeit verringert sich also mit Zu-
nahme des Anteils der Atomsorte, die innerhalb der Legierung die beweglichere ist.
Eine Erklarung dafiir konnte sein, dass bei einem groflen Anteil der kleineren Atomsor-
te die Packungsdichte der kleineren Atome weiter erhoht ist. Wenn ein grofler Anteil
von groffen Atomen eine schwer bewegliche Matrix bildet, kénnen sich die kleinen Ato-
me relativ leicht hindurchbewegen. Sind dagegen viele kleine Atome vorhanden, ist das
nicht mehr moglich, weil sie dann selbst eine weniger leicht bewegliche Matrix bilden.
Dass fiir ein binares System, bei dem sich die Atomgréfien nur schwach unterscheiden
(acy/ar; = 2.56/2.89 = 0.89) eine Erhohung des Anteils kleiner Atome zu einer ver-
langsamten Dynamik fiihrt, konnte bereits im Rahmen von MD-Simulationen fiir ein
Modell harter Kugeln gezeigt werden [FGS*03]. Diese Ubereinstimmung rechtfertigt die
Argumentation iiber die Atomgroéfle, um Effekte in der Dynamik zu erklaren. Es gibt
auch experimentelle Untersuchungen von diinnen CuTi Schichten mit variabler Zusam-
mensetzung, die einen Aufschluss iiber das diffusive Verhalten zulassen [Hiil98; GHKO9S].
In diesen Arbeiten wurden insbesondere mechanische Spannungen wéhrend des Film-
wachstums durch Kokondensation untersucht, die wiederum mit dem Diffusionsverhal-
ten in Verbindung stehen. Beim Wachstum der amorphen CuTi Schichten zeigt sich,
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dass wihrend der ersten Atomlagen (einige nm) Zugspannungen herrschen. Diesem
Bereich folgt ein Bereich, in dem Druckspannungen vorherrschen, wahrend die Ober-
flachen eine relativ glatte Struktur aufweisen. Daran schlieflt sich je nach Zusammen-
setzung nach einigen hundert Nanometern ein Bereich mit Zugspannungen an, in dem
die Oberflachenstruktur hiigel- bzw. sdulenartig ist. Der Zusammenhang zwischen der
Spannungsentwicklung und der Oberflichenstruktur bzw. den Wachstumsmechanismen
wird in [May00] ausfiihrlich untersucht und diskutiert. Dabei ergibt sich, dass der Druck-
spannungsbereich mit relativ glatten Oberflichen und anwachsender Strukturgréfie ein-
hergeht. Daran schliefft sich eine Séttigung der Strukturgrofle an und es treten Zug-
spannungen auf, die durch die Koaleszenz von Hiigeln - die im Druckspannungsbereich
gewachsen sind - bedingt sind. Ist die Beweglichkeit kleiner, wiirde man erwarten, dass
sich nur kleinere Strukturen bilden und demzufolge die Séttigung der Strukturgréfie
und der Einsatz von Zugspannungen bereits bei kleineren Schichtdicken stattfindet. Die
CuyoTigy Schichten zeigen einen ausgedehnten Druckspannungsbereich, wahrend die bei-
den anderen Zusammensetzungen von den anfinglich starken Zugspannungen zu sehr
schwachen Zugspannungen, die sich dann im Fall von CusTisg bei dicken Schichten
nochmals zu stirkeren Zugspannungen entwickeln, iibergehen [Hiil98]. Ein ausgedehn-
ter Druckspannungsbereich, der mit einer glatten Oberflichenstruktur verbunden ist,
kann nur existieren, wenn die Diffusivitdt der Oberflichenatome grofi genug ist, um die
Oberfliche wihrend des Wachstums zu gliatten, bevor die nédchsten Atome auftreffen.
Diese Interpretation der gemessenen Spannungen liefert also fiir CuyTigy einen héheren
Diffusionskoeffizienten als fiir CusyTisy und CugyTisy. Betrachtet man die Spannungs-
entwicklung im Anfangsstadium des Schichtwachstums, so wird deutlich, dass sich fiir
CugpTiyo die Zugspannungen bis zu etwas groBeren Schichtdicken fortsetzen, als es bei
CusoTisg zu beobachten ist. Bei den CuygTigg Schichten findet der Ubergang bei noch
geringeren Schichtdicken als bei CusyTiso statt. Diese anfénglichen Zugspannungen sind
wahrscheinlich durch ein anfangliches Inselwachstum und die dann stattfindende Koales-
zenz dieser Inseln bedingt und halten daher an, bis sich eine geschlossene glatte Schicht
gebildet hat [May00]. Bei hoherer Beweglichkeit sollte dementsprechend die Zugspan-
nung schon bei kleineren Schichtdicken abnehmen. Das spricht wiederum fiir eine ab-
nehmende Beweglichkeit von CuygTigg tiber CusgTisg zu CugoTisg, so dass insgesamt bei
den drei betrachteten Zusammensetzungen der Trend aus den experimentellen Span-
nungsmessungen mit den hier in der Simulation gefundenen Daten in Einklang gebracht
werden kann.

Die Zunahme des Diffusionskoeffizienten im Oberflichenbereich gegeniiber dem Pro-
beninneren belegt den Einfluss der Oberfliche auf eine verdnderte Dynamik. Allerdings
ist dadurch noch nicht gekléart, ob und wie sich die Mechanismen der Diffusion &ndern.
Uber diese Fragestellung geben die Verteilungen der Verschiebungsweiten Aufschluss.
Die Unterschiede in Abb. 6.6 zwischen den Atomen im Probeninneren und im Ober-
flachenbereich deuten fiir beide Elemente einen unterschiedlichen Diffusionsmechanis-
mus in den verschiedenen Probenbereichen an, da im Inneren die Gauflfunktion die Si-
mulationsdaten relativ gut beschreiben kann, wihrend das im Oberflichenbereich nicht
moglich ist. Die GauBfunktion beschreibt den Verlauf, der bei einem kollektiven Me-
chanismus erwartet wird. Insofern zeigen die Ergebnisse, dass im Probeninneren im
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Wesentlichen kooperative Prozesse ablaufen, weil im Bereich atomarer Abstédnde keine
gegeniiber der Umgebung erhohte Verschiebungswahrscheinlichkeit erkennbar ist. Als ko-
operative Effekte konnen Umordnungsprozesse groBerer Atomgruppen sowie auch ther-
mische Schwingungen beitragen [Wah91]. Da auch im Inneren atomare Bewegungen von
2 A vorhanden sind, lisst sich der Peak in der Verteilung sicherlich nicht nur durch
thermische Schwingungen erkldaren. Insofern muss sich der Hauptpeak aus thermischen
Schwingungen und kleinen lokalen Umordnungen von Atomgruppen ergeben. Im Glas
ist es allerdings nicht eindeutig moglich, thermische Schwingungen und Anderungen
der Gleichgewichtsposition anhand der Groéfle der Verschiebung oder auch anhand einer
Zeitskala scharf voneinander zu trennen, da sich im Gegensatz zum Kristall im Glas Um-
ordnungen auf sehr breit verteilten Zeit- und Langenskalen abspielen konnen [Tei05]. Fiir
beide Elemente wird beim Vergleich von Oberflichenbereich und Probeninnerem klar,
dass die Form der Verteilung der Verschiebungsweiten unterschiedlich ist, weil an der
Oberflache der Anteil weiter Spriinge deutlich grofer ist als es der GauBlverteilung nach
Gleichung (6.8) entspricht. Insbesondere das fiir Cu Atome auftretende zweite Maximum
im Oberflachenbereich, das seine Position ziemlich genau beim Nachbarabstand von Cu
Atomen hat (ac, = 2.56 A [Kit93]), zeigt die Anderung in der atomaren Dynamik. Die
Position deutet darauf hin, dass sich eine signifikante Anzahl von Cu Atomen um den
Cu-Cu Nachbarabstand verschiebt. Diese Tatsache spricht wiederum dafiir, dass sich die-
se Atome in Form von Einzelspriingen bewegen, da in der Nahordnung die Entfernung
der Platze noch einigermaflen genau definiert ist. Moglich wére auch eine Bewegung von
Ketten, bei der sich jedes Atom um den Nachbarabstand verschiebt. Wiahrend solche
Kettenbewegungen in Bulkproben auftreten [0S99; Tei0l], sind an Oberflichen auch
echte Einzelspriinge moglich. Bei anderen Bewegungen gréflerer Atomgruppen gébe es
dagegen keine Begriindung fiir eine solche ausgezeichnete Verschiebungslange. Dass die-
ser zweite Peak relativ breit ist, stimmt mit der Erwartung iiberein, weil im Glas trotz
der existierenden Nahordnung die Absténde néchster Nachbarn um einen Mittelwert
herum verteilt sind, wie in den Paarkorrelationsfunktionen (vgl. Abb. erkennbar ist.
Das Hauptmaximum bei kleineren Abstdnden existiert weiterhin, weil nicht alle Ober-
flaichenatome notwendigerweise Einzelspriinge durchfiihren. Die Einzelspriinge sind den
weiterhin existierenden kooperativen Prozessen also iiberlagert. Aulerdem ist die Ver-
teilung der Atome aus der dufleren 5 A dicken Schicht dargestellt und in dieser Schicht
befinden sich auch noch viele Atome, die ausgehend von ihren Bindungsverhéltnissen
nicht als Oberflichenatome im engeren Sinn bezeichnet werden kénnen und daher in
der Regel nur an kooperativen Prozessen beteiligt sind. Allerdings ist auch fiir sie die
Beweglichkeit gegeniiber dem Probeninneren bereits erhoht (sieche Abb.[6.5). Als Illus-
tration dieser Ergebnisse zeigt auch das Verhalten einzelner ausgewéhlter Atome, dass
es tatséichlich solche Cu Atome im Oberflachenbereich gibt, die sich durch Einzelspriinge
fortbewegen (siche Kap. [6.1.5). Grund fiir diese unterschiedliche Dynamik im Inneren
und an der Oberflache ist sicherlich die zusétzliche Bewegungsfreiheit an der Oberfliche.
Die Atome auf der Oberfliche kénnen sich aufgrund der Bindungsverhéltnisse in ihrer
Umgebung bewegen, ohne das sich andere Atome notwendigerweise mitbewegen miissen.
Im Probeninneren ist diese Moglichkeit dagegen nicht vorhanden. Das Auftreten eines
zweiten Maximums zeigt eine zusétzliche Dynamik an, indem Spriinge zu Nachbarplétzen
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zusitzlich zu kleineren Bewegungen stattfinden.

Beim Vergleich der beiden Elemente wird klar, dass die Cu Atome eine wesentlich deut-
lichere Tendenz zu Einzelspriingen zeigen als die Ti Atome, fiir die sich kein zweites Ma-
ximum sondern lediglich eine Schulter in der Verteilung ausbildet. Ein Erklarungsansatz
bezieht sich, wie schon bei der Begriindung der erhohten Diffusionskoeffizienten der
Cu Atome, auf die unterschiedlichen Atomgréfien. Auch im Oberflichenbereich miissen
die Atome fiir einen Sprung Energiebarrieren, die sich durch die Anordnung benach-
barter Atome ergeben, iiberwinden. Solche Energiebarrieren fiir das Durchdringen der
Matrix aus umgebenden Atomen sind aus geometrischen Griinden kleiner fiir die kleine-
re Atomsorte, denn sie benotigen ein kleineres Aktivierungsvolumen. Dass die kleinere
Atomsorte eher die Tendenz fiir ein zweites Maximum zeigt, gilt auch fiir Bulkproben me-
tallischer Gléaser im Temperaturbereich der unterkiihlten Schmelze [GKS99]. Aufgrund
der Oberflache reichen bei den in diesem Kapitel gezeigten Ergebnissen bereits kleinere
Temperaturen deutlich unterhalb der Bulk-Glastemperatur aus, um dhnliche Effekte zu
sehen.

Die Betrachtungen beziiglich der Energieverteilung haben gezeigt, dass Cu Atome an
der Oberfliche im Vergleich zum Probeninneren eine erhthte (also vom Betrag her klei-
nere) potentielle Energie aufweisen, wéhrend dies bei den Ti Atomen nicht der Fall ist.
Dieser Unterschied zwischen beiden Elementen passt qualitativ zu dem Ergebnis, dass
fiir Cu Atome Einzelspriinge an der Oberfléche eine deutlich hohere Wahrscheinlichkeit
haben als es fiir Ti Atome der Fall ist. Im Vergleich zum Probeninneren sind an der
Oberfliche die Cu Atome gegeniiber den Ti Atomen beziiglich der potentiellen Energie
auf einem hoheren Niveau, so dass wegen einer daher gesunkenen Aktivierungsenthalpie
die erhohte Mobilitdt zu erwarten ist. Diese erhohte Cu Mobilitdt kann nun wiederum
auch eine erhohte Beweglichkeit der Ti Atome induzieren, weil sich die lokale Umgebung
der Ti Atome an den Orten, wo Cu Einzelspriinge vorkommen, éndert. Wegen dieser
Abhéngigkeit sind die Ti Atome bei ihrer Bewegung weiterhin einem kooperativen Pro-
zess unterworfen.

Es bleibt nun noch die Frage, warum sich Cu und Ti Atome beziiglich der Verteilung
ihrer potentiellen Energien unterschiedlich verhalten. Generell wiirde man erwarten, dass
Oberflichenatome weniger stark gebunden sind als Atome aus dem Probeninneren, denn
durch diesen Unterschied zwischen Oberfliche und Probeninnerem ergibt sich eine von
null verschiedene Oberflachenenergie, die sowohl fiir reines Cu als auch fiir reines Ti expe-
rimentell mit den Werten ¢, = 1.77 J/m* und vp; = 1.92 J/m? beobachtet wird [TM77].
So gesehen entsprechen die Cu Atome den Erwartungen und die Ti Atome nicht.

Eine Erklarungsmoglichkeit fiir das unterschiedliche Verhalten ist, dass die ober-
flichennahen Ti Atome stets von Cu Atomen umgeben sind, die dann die eigentlichen
Oberflachenatome wiren. Nach einem Blick auf die Oberfldche (siche Abb.[6.12) kann
man diesen Erkldrungsansatz allerdings ausschlieen, weil beide Atomsorten zu gleichen
Anteilen an der Oberfliche vorhanden sind. Dass die Ti Atome im Wesentlichen an der
Oberfldche keine erhohte potentielle Energie gegeniiber dem Probeninneren aufweisen, ist
zunéchst {iberraschend, weil aufgrund der Geometrie weniger Nachbarn vorhanden sind.
Es konnte sich hier also um eine Unzulénglichkeit im Ti Anteil des verwendeten Potenti-
als handeln. Allerdings gibt es bei Mehrkorperpotentialen der hier verwendeten Art einen
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Abbildung 6.12: Oberfliche der beziiglich der Energieverteilung analysierten CusoTisg
Probe; braun: Cu Atome, grau: Ti Atome

Effekt, der erkldaren kann, dass die Bindung eines Oberflichenatoms nicht zwangsléufig
schwiéicher ist als im Probeninneren: Oberflichenatome haben zwar weniger Nachbarn,
aber dafiir konnen die einzelnen Bindungen, die die Oberflachenatome ausbilden, starker
sein. Im Gegensatz zu einem Paarpotential ist bei einem Mehrkorperpotential, wie es
hier verwendet wird, die Bindungsstérke zwischen zwei Atomen namlich von der lokalen
Umgebung abhéngig. Diese Eigenschaft ist auch dafiir verantwortlich, dass in vielen mit
einem EAM Potential modellierten Ubergangsmetallen wie auch Cu, die obere Atomlage
im Durchschnitt einen kleineren Abstand zur benachbarten Lage hat als es im Probenin-
neren zu beobachten ist [FBD86]. Im Oberflachenbereich ist ndmlich die Elektronendich-
te gegeniiber dem Probeninneren erhoht und das fiihrt zu starkeren Bindungen. Dieser
Effekt ist auch experimentell beobachtet LWRWSZJ], was fiir eine gute Naherung des
EAM Modells an die Realitédt auch fiir Oberflichen spricht.

Eine weitere Erklarungsmoglichkeit ist, dass sich die erwartete Energieerhohung an
der Oberfliche durch eine verstéarkte Energieerhohung der Cu Atome bei nahezu un-
verdndertem Energieniveau der Ti Atome &uflert. Dieser Erklarungsansatz erscheint
sinnvoll, wenn man die Oberflichenenergien betrachtet. In Kap. 7/ werden diese fiir CuTi
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bei T = 10 K und T = 300 K berechnet mit dem identischen Ergebnis v = 1.14 J/m?.
Fiir das reine Cu System ergibt sich bei kristallinen Oberflachen je nach ihrer Orien-
tierung im EAM Potential nach [FBD86] v(111) = 1.17 J/m?, ~(100) = 1.28 J/m?
und 7(110) = 1.40 J/m?. Insofern sind die Oberflichenenergien fiir CuTi und Cu sehr
aghnlich. Da im CuTi die Ti Atome aber im Inneren und an der Oberfliche anndhernd
gleiche potentielle Energie aufweisen, heifit das, dass die Cu Atome in der Legierung ihre
Energie zwischen Oberfliche und Probeninnerem umso mehr &ndern, da sich die Zusam-
mensetzung zwischen beiden Bereichen der Probe nicht wesentlich unterscheidet. Die
Abhéngigkeit der Bindungseigenschaften von der lokalen Umgebung bei Mehrkorper-
potentialen lasst insbesondere auch zu, dass sich die Energien der beiden Komponenten
relativ zueinander unterschiedlich verhalten, da die Elektronendichte im Oberflichen-
bereich gegeniiber dem Probeninneren erhoht ist.

Dass bei den variierenden Zusammensetzungen die Energien beider Atomsorten mit
wachsendem Cu Anteil ansteigen, passt zu dem Resultat, dass reines Cu in einer EAM
Modellierung eine hohere potentielle Energie aufweist als reines Ti [BSS96]. Dass in der
Legierung dagegen die Cu Atome stets eine kleinere Energie als die Ti Atome aufweisen,
muss durch die verédnderte Nachbarschaft der einzelnen Atome im Vergleich zum reinen
Material begriindet sein. Den Ergebnissen entsprechend ist sowohl fiir die Cu als auch
fiir die Ti Atome eine Bindung zu einem Ti Atom energetisch giinstiger als zu einem
Cu Atom. So ldsst sich begriinden, dass Cu Atome in der Legierung eine kleinere und
Ti Atome eine groflere potentielle Energie aufweisen als im reinen Material. Die Abbil-
dung6.12 zeigt, dass insgesamt die Nachbarschaft verschiedener Atomsorten bevorzugt
wird, da es zu keiner Phasenseparation kommt.

6.3 Amorphes Si

In diesem Abschnitt sollen Ergebnisse zu amorphem Silizium vorgestellt werden. Dabei
sind insbesondere Unterschiede und Gemeinsamkeiten zwischen diesem starken Glas
mit kovalenten Bindungsanteilen und dem eher fragilen metallischen Glas CuTi, das in
Kap. besprochen wurde, von Interesse.

Die Analysemethoden und zum Teil die grundlegenden Erwartungen, wie sie in Kap.
beschrieben sind, gelten hier ebenso und werden daher nicht wiederholt.

6.3.1 Herstellung, Struktur und Glasiibergang
6.3.1.1 Thermodynamische GréBen und Glasiibergang

Die Si Proben werden wie in Abschnitt|3.4/beschrieben hergestellt. Insbesondere wird der
Druck wahrend der Herstellung auf p = 0 mbar geregelt, so dass Enthalpie und Energie
im System identisch sind. Wahrend des Abkiihlens aus der Schmelze werden das Volu-
men und die Energie der Probe aufgenommen, so dass sich beide thermodynamischen

Groflen als Funktion der Probentemperatur darstellen lassen. Beide Groflen werden in
Abb. fiir den Kiihlprozess im Bereich des moglichen Glasiibergangs gezeigt. In der
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Abbildung 6.13: a.) Volumen und b.) Energie jeweils in Abhéngigkeit der Temperatur
beim Abkiihlen (mit linearen Fits fiir die Energie) (Rate: T' = -50 K/ps).

Auftragung des Volumens ergibt sich ein Maximum bei 77 = 1300 K und eine Mini-
mum bei T, = 2660 K. Bei sehr dhnlichen Temperaturwerten, namlich bei 77 = 1355 K
bzw. Ty = 2700 K, zeigt die Energie als Funktion der Temperatur jeweils eine markan-
te Anderung der Steigung, also einen verschmierten Knick. Insofern sind diese beiden
Temperaturbereiche und das dazwischenliegende Intervall Bereiche eines thermodyna-
mischen Ubergangs im System. Bemerkenswert ist an dieser Stelle zunichst der sehr
unterschiedliche Verlauf des Volumens bzw. der Energie als Funktion der Temperatur.
Dabei ist zu beachten, dass die beobachteten Knicke in der Auftragung der Energie ver-
schiedene Richtungen haben. Der bei der tieferen Temperatur ist ein Knick zu gréferer
Steigung, wahrend es bei der hoheren Temperatur umgekehrt ist. Zwischen den zwei
Temperaturbereichen ist die Steigung also am groBiten. Gerade in diesem Temperaturin-
tervall zeigt die Auftragung des Volumens als Funktion der Temperatur einen negativen
thermischen Ausdehnungskoeffizienten. Auflerhalb dieses Intervalls ist der Ausdehnungs-
koeffizient dagegen positiv. Somit lésst sich bisher sagen, dass es nicht eindeutig nur eine
Temperatur gibt, bei der ein Ubergang stattfindet und die folglich als Glastemperatur
bezeichnet werden soll (siehe Diskussion in Kap. 6.4.1).

6.3.1.2 Strukturanalyse der Si Proben

Um weitere Erkenntnisse iiber die Vorgénge in den Si Proben zu gewinnen, soll ih-
re Struktur mit Hilfe der Paarkorrelationsfunktion (zur Definition siche Kap. (6.1.1.2)
analysiert werden. Diese ist in Abb. fiir Proben bei verschiedenen Temperaturen
und Auslagerungszeiten dargestellt. Dabei ist die Abfolge so, dass die Paarkorrelation
zuerst bei T' = 10 K direkt nach dem Herstellungsprozess, also dem Abschrecken aus
der Schmelze, berechnet wird. Danach wird die Probe mit einer Rate von 20 K/ps auf
T = 1400 K geheizt, um dann wiederum die Paarkorrelationsfunktion zu berechnen.
Bei dieser Temperatur wird die Probe fiir eine Zeit von weiteren 4 ns ausgelagert, um
danach erneut die Paarkorrelation auszuwerten. Im Anschluss daran wird die Probe mit
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Abbildung 6.14: Paarkorrelationsfunktion der Si Bulk-Proben bei T'= 0 K, 7" = 1400 K,
T = 1400 K mit zusétzlicher Relaxation und bei 7' = 2200 K.

gleicher Rate auf T'" = 2200 K geheizt und eine erneute Berechnung der Paarkorrelation
findet statt. Deutlich erkennbar ist hier, dass mit steigender Temperatur die Intensitét
im ersten Maximum abnimmt und zugleich die Breite dieses Peaks zunimmt. Diese Ten-
denz trifft in abgeschwéchter Form auch auf das zweite und dritte Maximum zu. Bei
der Intensitét im Bereich der Minima féllt auf, dass die Probe bei T" = 2200 K deutlich
groflere Werte als die anderen, die untereinander diesbeziiglich sehr &hnlich sind, zeigt.
Die Probe bei T' = 10 K zeigt als einzige ein kleines Nebenmaximum im Bereichen eines
Hauptminimums. Alle Proben haben zwischen » = 9 A und r = 10 A bereits einen
nahezu konstanten Wert erreicht und auflerdem ist allen Proben gemein, dass fiir zu-
nehmenden Abstand die Peaks an Intensitéit verlieren. Nachdem in Abb. [6.14] somit der
Einfluss von Temperatur und Relaxation auf die Struktur dargestellt ist, soll nun der
Einfluss von Oberflachen dargestellt werden. In Abb. [6.15 ist daher die Paarkorrelati-
onsfunktion der bei T' = 1400 K relaxierten Probe aus Abb. [6.14 zusammen mit der
Paarkorrelationsfunktion der aus dieser Probe durch Offnen der Oberflichen und wei-
tere 300 ps Relaxation entstandenen Probe aufgetragen. Dabei ist zu beachten, dass in
beiden Félle alle Atome beriicksichtigt werden und somit auch die Probe mit den Ober-
flachen zum groBiten Teil aus Bulk-Atomen besteht. Es ist kein wesentlicher Unterschied
zwischen beiden Kurven vorhanden.
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Abbildung 6.15: Paarkorrelationsfunktion der relaxierten Si Proben bei T" = 1400 K
als Bulk-Probe und mit zwei Oberflichen, die fiir einen Zeitraum von
300 ps relaxiert sind.

6.3.2 Dynamik der Si Schichten

Wie bereits fiir das metallische Glas geschehen, soll auch fiir das amorphe Si der Einfluss
der Oberfliche anhand von tiefenabhéngigen Diffusionsprofilen und der Verteilung von
Verschiebungsweiten untersucht werden. Dafiir werden zunéchst die bei 7' = 1400 K
relaxierten Proben analysiert. Sie sind bei 7" = 1400 K vor dem FErzeugen der Ober-
flachen fiir 4 ns und danach fiir weitere 300 ps relaxiert. Die Proben bei T" = 1000 K
bzw. T = 1700 K sind aus den bei 1400 K relaxierten entstanden und nach Offnen der
Oberflichen ebenfalls fiir weitere 300 ps relaxiert. Die Diffusion wird bei allen Tem-
peraturen gemifl Gleichung (6.2) aus den Bewegungen in einem Zeitraum von 500 ps
berechnet. Fiir die IntervallgréBe in z-Richtung wird auch hier Az = 1 A verwendet. Im
Oberflachenbereich sind nur die Werte fiir die z-Intervalle aufgetragen, in denen mehr
als 10 Atome liegen, weil sonst die statistischen Schwankungen fiir den Wert des Diffu-
sionskoeffizienten in diesem Bereich zu grofl wéren. Im Inneren der Probe befinden sich
durchschnittlich ungefihr 370 Atome in jedem Intervall. In Abb. [6.16 ist ein Anstieg
des Diffusionskoeffizienten im Oberfldchenbereich gegeniiber dem Probeninneren fiir alle
Temperaturen klar erkennbar. Der Diffusionskoeffizient ist in den dufleren Intervallen
gegeniiber dem Probeninneren im Falle der Schichten bei 7' = 1000 K und 7" = 1400 K
um fast eine Gréfenordnung erhoht. Bei T'= 1700 K ist die Erhohung zur Oberfléche hin
etwas geringer. Der Diffusionskoeffizient nimmt mit steigender Temperatur deutlich zu.
AuBlerdem wird der Bereich, der durch die Oberfliche beeinflusst wird, mit steigender

89



6 Thermisch aktivierte Prozesse in der MD-Simulation

1000K, 500ps
* 1400K, 500ps
1700K, 500ps

10"+

D [m?/s]

104

40 20 20 40

0
z[A
Abbildung 6.16: Tiefenprofil des Diffusionskoeffizienten der relaxierten Si Probe bei

T = 1000 K, T"= 1400 K und T = 1700 K jeweils in einem Zeitin-
tervall von At = 500 ps mit zwei Oberflichen in z-Richtung.

1000 K 1400 K | 1700 K
Doo [1072-m?/s] | 0.565+0.019 | 2.98+0.08 | 10.620.3
20 [A] 2.29+0.15 | 4.35+0.20 | 6.42+0.83

Tabelle 6.4: Fitparameter D, und zy gemafl Gleichung (6.6) zu Abb.[6.16] bei verschie-
denen Temperaturen.

Temperatur grofier. Die Daten aus der Simulation lassen sich durch den in Abb. 6.16
eingetragenen Fit gem&f Gleichung (6.6) recht gut beschreiben. Die physikalisch inter-
essanten Fitparameter aus Gleichung (6.6), die zum einen den Diffusionskoeffizienten im
Probeninneren beschreiben und zum anderen ein Maf fiir die charakteristische Breite
des exponentiellen Anstiegs im Oberflichenbereich sind, sind in Tab. zZusammen-
gefasst. Sie bestitigen die oben beschriebenen Temperaturabhingigkeiten fiir die tie-
fenabhéngigen Diffusionskoeffizienten und die Groe des Einzugsbereichs der Oberflache.
Auftillig ist, dass bei T' = 1400 K und noch mehr bei 7' = 1700 K die Streuung der Diffu-
sionskoeffizienten der einzelnen Intervalle grofler ist als bei 7' = 1000 K. Bei 7' = 1400 K
gibt es eine deutliche Abweichung von der Fitkurve im Bereich -20 A < z < -15 A zu
groflen Werten. Bei T' = 1700 K gibt es mehrere Bereiche mit deutlichen Schwankungen.

Die Histogramme der Verschiebungsweiten sind fiir die drei bisher behandelten Tempe-
raturen jeweils fiir den Oberflichenbereich (|z| > 40 A) und das Probeninnere (|z| < 20 A)
in Abb. dargestellt. Die Achsen der drei Graphen sind unterschiedlich skaliert, um
die entscheidenden Charakteristika moglichst gut sichtbar zu machen. Bei 7' = 1000 K
passt fiir das Probeninnere der Fit gemifl der Gaulkurve aus GL nahezu perfekt.
Im Oberflichenbereich bildet sich im Gegensatz dazu auf der rechten Flanke des Ma-
ximums eine kleine Schulter heraus, die aber nur sehr schwach ausgeprigt ist. Daher
gibt auch fiir den Oberflichenbereich die Gaulkurve den Verlauf recht gut wieder. Bei
T = 1400 K passt die GauBlkurve im Probeninneren immer noch sehr gut zu den Daten,
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Abbildung 6.17: Histogramme der Verschiebungsweiten nach jeweils At = 500 ps fiir
dieselben Proben wie in Abb.[6.16 bei a.) "= 1000 K, b.) 7" = 1400 K,
c.) T = 1700 K. Die Linien entsprechen einem Fit nach Gleichung (6.8).

wenngleich sich nun auch hier auf der rechten Seite des Hauptpeaks eine kleine Schulter
bildet. Im Oberflachenbereich ist diese Schulter dagegen bereits deutlich verstérkt. Hier
weicht nun aulerdem auch insgesamt die angepasste Gauflkurve deutlich von den Daten
ab. Das Gewicht des Beitrags aus dem Bereich der Schulter ist hier also signifikant. Bei
T = 1700 K zeigen sowohl die Daten im Probeninneren als auch im Oberflichenbereich
deutliche Abweichungen von den angepassten Gaulkurven. Das Maximum der Daten
liegt hier immer bei kleineren Werten als das der Gaulkurve. Beim Vergleich der Kur-
venverldufe als Funktion der Temperatur féllt auf, dass sich alle Peaks mit steigender
Temperatur verbreitern und zu gréfferen Absténden verschieben. Dabei verringert sich
der Wert der Wahrscheinlichkeit im Maximum.

Neben dem Hauptmaximum ist wie oben beschrieben in einigen Féllen eine Schulter zu
erkennen. In keinem der betrachteten Fille ist allerdings ein zweites Maximum sichtbar.
Insbesondere wére von Interesse, ob sich unter gewissen Bedingungen ein solches zweites
Maximum fiir einen Abstand in der Nihe des Abstandes néchster Nachbarn, der fiir Si bei
asi = 2.35 A [Kit93] liegt, ausbildet. Bei T = 1700 K und At = 500 ps ist dieser Bereich
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Abbildung 6.18: Histogramme der Verschiebungsweiten bei 7" = 1400 K a.) fiir einen
Zeitraum At = 1700 ps in verschiedenen Bereichen der Probe und
b.) fiir einen Oberflichenbereich als Vergleich zwischen At = 500 ps
und At = 1700 ps.

zumindest fiir den Oberflachenbereich bereits deutlich vom Hauptmaximum iiberdeckt.
Im Probeninneren befindet sich gerade hier die Schulter auf der Flanke des Hauptpeaks.
Bei T' = 1400 K fallt die Schulter auf der Flanke des Hauptpeaks der Atome aus dem
Oberflachenbereich mit diesem Abstand zusammen. Bei T" = 1000 K ist die Intensitét
fiir diesen Abstand nicht signifikant grofler als null.

Da in dieser Arbeit eher die Vorgéange bei tieferen Temperaturen bezogen auf die drei
Temperaturbereiche aus Abbildung|6.13 im Mittelpunkt stehen, werden die Vorgénge bei
T =1000 K und 7" = 1400 K nun fiir lingere Zeiten als bisher verfolgt. In Abb.|6.18 sind
die Verteilungen der Verschiebungsweiten bei "= 1400 K fiir den Zeitraum At = 1700 ps
fiir das Probeninnere und zwei unterschiedlich dicke Oberflichenbereiche zu sehen. Der
diinnere Oberflichenbereich |z| > 42 A, der etwa einer Monolage entspricht ist hier mit
hinzu genommen, da in diesem Bereich die hochste Sensitivitat auf eventuelle Einzel-
spriinge an der Oberfliche zu erwarten ist. Fiir beide Oberflichenbereiche ist die Abwei-
chung von der angepassten GauBkurve deutlich und im Bereich zwischen 1.7 A und 2.4 A
existiert jeweils eine relativ stark ausgeprégte Schulter. Damit befindet sich die Schulter
im Bereich des Abstandes nichster Nachbarn, der laut [Kit93] bei ag; = 2.35 A liegt. Die
Wahrscheinlichkeit fiir solche Spriinge liegt hier, wie auch fiir alle kleineren Absténde,
noch oberhalb von 0.2 A~'. Insofern schliefit sich die Verteilung im Bereich des Abstan-
des néachster Nachbarn direkt an den Bereich des Hauptmaximums an, ohne dass eine
Trennung beider Bereiche sichtbar ist. Durch die Existenz der Schulter ergibt sich als Fit
der Gauflkurve an die Daten eine Kurve, die ihr Maximum bei grofieren Absténden hat
als die Datenpunkte selbst. Dass dieses Hautpmaximum fiir den Zeitraum von 1700 ps
gegeniiber der Verteilung nach 500 ps zu grofleren Abstédnden verschoben ist, ist ebenfalls
in Abb./6.18 anhand der entsprechenden Verteilungen im Oberflichenbereich |z| > 40 A
dargestellt. Da fiir die Probe bei T" = 1000 K der Diffusionskoeffizient deutlich kleiner
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Abbildung 6.19: Histogramme der Verschiebungsweiten bei 7" = 1000 K a.) fiir einen
Zeitraum At = 8500 ps in verschiedenen Bereichen der Probe und
b.) fiir einen Oberflichenbereich als Vergleich zwischen At = 500 ps
und At = 8500 ps.

ist, werden die Verschiebungsweiten in Abb. 6.19 in einem Zeitraum von 8500 ps fiir die
verschiedenen Probenbereiche betrachtet und fiir einen Oberflachenbereich mit den Ver-
schiebungen nach 500 ps verglichen. Hier sind dieselben Tendenzen wie bei 7' = 1400 K zu
erkennen. Allerdings ist die Schulter in der Verteilung jeweils schwicher ausgeprigt und
das Hauptmaximum befindet sich trotz der deutlich ldngeren Zeit At noch bei kleineren
Absténden. Wie schon bei den anderen untersuchten Temperaturen und Zeitintervallen
ergibt sich auch hier kein eindeutiges zweites Maximum.

6.3.3 Energieverteilung in Si Schichten

Um die beobachtete Dynamik in amorphen Si Schichten erklédren zu kénnen, kann wieder-
um die Analyse der Energieverteilung hilfreich sein. Daher ist in Abb.6.20 die Verteilung
der potentiellen Energie fiir die bei 7" = 1400 K befindliche Probe nach Abschluss der Be-
rechnungen zu den Verschiebungsweiten dargestellt. Mit eingetragen in den Graphen ist
eine angepasste GauB-Normalverteilung mit den Parametern des Mittelwerts Ej; und der
Standardabweichung og. Hier ist eine deutliche Abweichung von einer Gauflverteilung
festzustellen und die Verteilung ist asymmetrisch. Die Asymmetrie spiegelt sich durch
die Tatsache wieder, dass die Bedingung E,,; > Ey + 20 von 3085 Atomen erfiillt ist,
wéhrend E,,; < Ep — 20g nur von 2 Atomen erfiillt ist. Dementsprechend liegt die aus
der Simulation bestimmte Anzahl fiir grofe (also dem Betrag nach kleine) potentielle
Energien oberhalb und fiir kleine Energien unterhalb der angepassten Gauflkurve. Auf
der Seite grofler Energien ist eine deutliche Schulter in der Verteilung zu erkennen, die
es auf der Seite kleiner Energien nicht gibt. Die Darstellung der Positionen der Atome,
fir die B, > En + 20 gilt, zeigt, dass sich diese Atome in verstdrktem Mafl an der
Oberflache befinden (siehe Abb. [6.20). Allerdings gibt es auch eine erhebliche Anzahl

dieser Atome hoher Energie im Probeninneren. Dieser Effekt léasst sich durch die porose
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Abbildung 6.20: a.) Histogramm der potentiellen Energien der Atome in der Si Schicht
bei T' = 1400 K zum Zeitpunkt nach der Untersuchung aus Abb.[6.18|
b.) Position der Atome mit E,,; > p + 20 als Projektion auf die xz-
Ebene.

Struktur von Si und damit verbundene innere Oberflachen erkldaren. Von den 3085 Ato-
men hoher Energie befinden sich aber 1323 im Oberflichenbereich |z| > 40 A und damit
ist gezeigt, dass die Dichte von Atomen mit hoher Energie im Oberflichenbereich ge-
geniiber dem Probeninneren deutlich erhoht ist. Weiterhin ergibt sich aus diesen Zahlen
umgekehrt, dass ein grofler Anteil der Oberflichenatome eine gegeniiber dem Mittelwert
erhohte Energie hat, denn 1323 Atome im Oberflachenbereich haben eine hohe Ener-
gie und die Gesamtzahl der Oberflaichenatome lédsst sich bei einer Gesamtzahl von N
Atomen in der wiirfelférmigen Probe zu Ng = 2N?/? abschiitzen und das liefert fiir die
verwendete Probe Ng = 2048. Zusammenfassend ergibt sich also beziiglich der energeti-
schen Eigenschaften ein Unterschied zwischen Atomen aus dem Oberflichenbereich und
Atomen aus dem Probeninneren.

6.4 Diskussion des thermisch aktivierten Verhaltens von
amorphem Si

6.4.1 Probenherstellung und Charakterisierung

Wie schon beim CuTi ist der Bereich weit oberhalb der Schmelztemperatur im weite-
ren Verlauf nicht von Interesse, so dass es ausreichend ist, den Verlauf von Volumen
und Enthalpie als Funktion der Temperatur unterhalb von 7" = 4000 K zu diskutieren,
denn oberhalb dieser Temperatur stellt sich lediglich eine ungeordnete Phase ein, in der
keine Uberreste aus der Struktur, in der sich die Probe zu Beginn bei tiefer Tempe-
ratur befand, mehr vorhanden sind. Der Verlauf des Volumens und der Enthalpie als
Funktion der Temperatur beim Abkiihlen zeigen im relevanten Bereich einen deutlich
anderen Verlauf als das in Kap. untersuchte metallische Glas CuTi. Beim CuTi
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kommt aus den thermodynamischen Gréflen nur ein Temperaturbereich als derjenige
des Glasiibergangs in Frage und der Verlauf der thermodynamischen Gréflen entspricht
qualitativ den in der Literatur haufig angegeben schematischen Graphen zur Darstellung
des Glastibergangs [EN90; Zar91]. Beim Silizium sind die Verhiltnisse komplexer, weil
der thermische Ausdehnungskoeffizient fiir verschiedene Temperaturbereiche verschiede-
ne Vorzeichen hat, wie es sich anhand des wechselnden Vorzeichens der Steigung in der
Auftragung des Voluumens als Funktion der Temperatur ergibt. Ein qualitativ &hnliches
Verhalten sowohl fiir das Volumen als auch fiir die Enthalpie wéahrend des Abkiihlens aus
der Schmelze wird fiir das Si Tersoff Potential bereits in [CC93] beschrieben, wenngleich
dort das Si(C) Potential mit A3 = 0 anstatt des in dieser Arbeit eingesetzten Si(C) mit
A3 # 0 verwendet wird [Ter88a]. Der Unterschied beziiglich dieses Parameters im Poten-
tial wird aber ohnehin als einer mit eher schwachen Auswirkungen diskutiert [Ter88al.
Betrachtet man das Abkiihlen aus der Fliissigkeit, so ist die Abnahme des Volumens
mit der Abnahme der Temperatur im Bereich hoher Temperaturen zunéchst der fiir
einfache Fliissigkeiten erwartete Effekt. Dass sich dann ein Bereich anschlieft, in dem
mit weiterer Abnahme der Temperatur das Volumen zunimmt, erwartet man dagegen
fiir eine einfache Fliissigkeit nicht. Eine Erklarungsmoglichkeit kénnte sein, dass sich
in diesem Temperaturbereich die kovalenten Bindungsanteile verstiarkt bilden und die
Struktur von einer dicht gepackten hin zu einer tetraedrischen beeinflussen. In einer zu-
nehmend tetraedrisch gebundenen Struktur ist die Packungsdichte der Atome namlich
geringer (im ,,Continuous random network“-Modell fiir Si &hnlich zur Diamantstruktur:
0.34 [E1190; Kit93]) als in einer Struktur dicht gepackter Atome (“dense random packing-
Modell’: 0.64 [E1190]). Hat sich die tetraedrische Struktur voll ausgebildet, sollte es dann
wieder eine Abnahme des Volumens bei sinkender Temperatur geben, da sich die Langen
der einzelnen Bindungen mit abnehmender Temperatur verkiirzen. Diese Interpretation
ist auch insofern sinnvoll als sich danach die kovalenten Bindungsanteile verstéarkt ab
Temperaturen unterhalb des Minimums im Volumen bilden. Dieser Temperaturbereich
liegt mit 7" = 2660 K in der Nihe der fiir den Phaseniibergang zwischen kristallinem und
fliissigem Zustand diskutierten Schmelztemperatur, die in [CC93] als T,,, = 2547422 K
und in [Ter88a] als T, = 3000£500 K angegeben wird. Dass sich kovalente Bindungen
ausbilden und sich somit eine Netzwerkstruktur bilden kann, wiirde man allgemein auch
nur im festen und nicht im fliissigen Zustand erwarten und diese Erwartung bestétigt
sich auch in ab initio Molekulardynamik Rechnungen [SCP91]. Diese Rechnungen zei-
gen fiir die fliissige Phase metallisches Verhalten und gegeniiber der Tetraederstruktur
erhohte Koordination, wihrend die amorphe Phase tetraedrisch gebunden ist und die
elektronische Struktur die eines Halbleiters ist. Insofern ist zu erwarten, dass nach der
beschriebenen Interpretation das Minimum im Volumen in der Nihe des Glasiibergangs
liegt. Durch eine Analyse der Koordinationszahlen konnte aulerdem gezeigt werden, dass
im festen Zustand bei T' = 500 K iiber 90% der Atome die Koordinationszahl 4 haben,
wahrend bei T = 2700 K dieser Anteil bei unter 50% liegt und auch andere Koordi-
nationen - und zwar vorwiegend hohere - erheblich beitragen [IMM97]. Dieses Ergebnis
bestétigt die Ausbildung einer Tetraederstruktur beim Abkiihlen von T = 2700 K hin
zu tieferen Temperaturen.

Insofern kann man zwei Beitridge zur Ausdehnung beim Abkiihlen diskutieren: Zum
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einen verkiirzen sich Bindungen eines Bindungstyps beim Abkiihlen und daraus resul-
tiert ein positiver thermischer Ausdehnungskoeffizient. Zum anderen verringert sich beim
Ubergang von der Fliissigkeit zum Festkorper die durchschnittliche Koordinationszahl
und verringert damit die Packungsdichte, so dass sich ein negativer thermischer Aus-
dehnungskoeffizient ergibt. Der erste Effekt ist fiir alle Temperaturen relevant und der
zweite nur im Bereich des Ubergangs vom hochkoordinierten zum niedrigkoordinierten
Zustand, so dass sich aus der Uberlagerung beider Effekte der Verlauf in Abb.[6.13 qua-
litativ erkldren ldsst. In diesem Bild bedeutet das, dass die Enthalpie als Funktion der
Temperatur eine hohere Steigung genau in dem Bereich, in dem sich die Koordinati-
on #ndert, zeigt. Der Bereich, in dem die Strukturdnderung stattfindet, zeichnet sich
also durch ein geéindertes energetisches Verhalten aus. Die Tatsache, dass sowohl das
Volumen als auch die Enthalpie keinen abrupten Sprung, der fiir diskrete Daten einer
Unstetigkeit im kontinuierlichen Fall entspricht, zeigen, ist ein Indiz dafiir, dass die be-
obachtete Umwandlung kein Phaseniibergang erster Ordnung ist. Damit handelt es sich
also nicht um einen Erstarrungsprozess, der dem Ubergang aus der Fliissigkeit in den
Kristall dquivalent ist. Die Verschmierung des Ubergangsbereichs ist eher typisch fiir
einen Glasiibergang. Fiir die Existenz eines Glasiibergangs gibt es auch experimentelle
Hinweise [HKWO04]. Die zitierte Arbeit diskutiert weiterhin einen Ubergang aus einer
Fliissigkeit hoher Dichte zu einer festen amorphen Phase niedriger Dichte mit einem
Glasiibergang. Insofern kann bis hierhin festgehalten werden, dass ein Glasiibergang bei
Ti, Ty oder im dazwischenliegenden Bereich (vgl. Abb. [6.13) stattfindet. Eine weitere
Eingrenzung des Temperaturiibergangsbereichs wird sich im Folgenden noch ergeben.

Dafiir wurde die durch rasches Abkiihlen hergestellte Bulk-Probe mit gleicher Rate
geheizt und wihrenddessen eine Zugspannung von p = 5 kbar in x-Richtung angelegt.
Beim Glasiibergang ist dann zu erwarten, dass die Probe beginnt, sich in x-Richtung
auszudehnen und wegen Volumenerhaltung in den dazu senkrechten Richtungen zusam-
menzuziehen, weil im Bereich des Glasiibergangs die Viskositét stark abnimmt. Diesen
Effekt géibe es auch, wenn das System keinen Glasiibergang durchlaufen sondern schmel-
zen wiirde. Wenn es aber einen Glasiibergang gibt, kann mit diesem Experiment die (auf
den hier betrachteten Zeitskalen) relevante Ubergangstemperatur bestimmt werden. Das
Ergebnis der Simulation ist in Abb.6.21 zu sehen. Der beschriebene Prozess setzt etwa
bei T = 2400 K ein. Oberhalb dieser Temperatur dndert sich die Steigung der Aus-
dehnung in x-Richtung iiber einen sehr grofien Temperaturbereich. Als Ergebnis daraus
ist festzuhalten, dass der Glasiibergang nicht unterhalb von 7" = 2400 K stattfindet.
Weiterhin zeigt sich hier der Ubergang ungefihr in der Temperaturregion, in der beim
Abkiihlen das Volumen als Funktion der Temperatur ein Minimum zeigt. Daher lasst
sich iibereinstimmend argumentieren, dass in diesem Temperaturbereich beim Abkiihlen
die Bildung kovalenter Bindungen einsetzt und beim Heizen diese Bindungen in einem
solchen Mafle wieder aufgelost sind, dass FlieBen moglich ist. Dementsprechend sollte T,
in diesem Bereich liegen.

Die Strukturanalyse mittels Paarkorrelationsfunktion (siehe Kap.[6.3.1.2) zeigt, dass
bei allen untersuchten Proben eine Struktur ohne langreichweitige Ordnung vorliegt,
denn fiir Abstéinde oberhalb von 9 A nihern sich die Paarkorrelationsfunktionen schon
sehr gut dem konstanten Grenzwert. Auflerdem existieren bei einigen Absténden, fiir die
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Abbildung 6.21: Kantenldnge L der Simulationsbox in den drei Raumrichtungen
wahrend des Heizprozesses einer zu Beginn amorphen Si Probe mit
angelegter Zugspannung von p = 5 kbar in x-Richtung.

in einer kristallinen Struktur Peaks erwartet werden, keine Peaks [LL88]. Das bedeutet,
dass sdmtliche Proben nicht kristallin sind. Des Weiteren stimmen die Paarkorrelati-
onsfunktionen beziiglich ihrer qualitativen Struktur und der Position der Maxima und
Minima mit Ergebnissen aus Neutronenstreuexperimenten an amorphen Si Schichten
iiberein [FL89]. Die Breite ist zum einen durch die statistische Anordnung der Atome
und zum anderen durch die thermischen Schwingungen dieser Atome bedingt. Wegen
des ersten Beitrags sind die Peaks auch bei sehr tiefen Temperaturen sehr viel breiter als
es bei kristallinen Strukturen der Fall ist. Die Verbreiterung der Peaks bei gleichzeitiger
Abnahme der Intensitdtsmaxima mit steigender Temperatur ldsst sich durch verstérkte
thermische Schwingungen, die die mittlere Abweichung von der Gleichgewichtspositi-
on der Atome erhohen, begriinden. Als einzige der betrachteten Proben zeigt die bei
T = 10 K ein Nebenmaximum im Bereich des zweiten Hauptminimums und auflerdem
Abweichungen im ersten Hauptminimum (siehe Abb. [6.14). Diese kleinen Nebenmaxi-
ma bzw. Abweichungen sind auch aus Neutronenstreuexperimenten an amorphem Si
bekannt [KMP*89]. Ansonsten fillt auf, dass bei 7' = 2200 K die Ordnung schon bei
kiirzeren Absténden verloren geht als es bei 7' = 10 K und 7" = 1400 K, die sich dies-
beziiglich untereinander dhnlich verhalten, der Fall ist. Auflerdem geht die Intensitét
sowohl bei T' = 10 K als auch bei T" = 1400 K im ersten Minimum fast auf null zuriick,
wéahrend bei T' = 2200 K hier der Wert deutlich grofler ist. Dieses Ergebnis passt damit
zusammen, dass - zumindest beim Kiihlen - gerade zwischen 7" = 1400 K und 7" = 2200 K
der thermische Ausdehnungskoeffizient negativ ist und dieser Effekt lasst sich wie zuvor
dargestellt durch die Erhchung der Koordination erkldaren. Wenn die Tetraederstruktur
verloren geht, gilt das auch fiir die Ordnung im Bereich des fiir das erste Minimum re-
levanten Abstands. Die Herstellung der Oberflichen bewirkt keine sichtbare Anderung
der Paarkorrelationsfunktion gegeniiber der Bulk-Probe, so dass auch fiir den Ober-
flachenbereich eine Kristallisation ausgeschlossen werden kann. Somit ist anhand der
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Strukturanalyse sichergestellt, dass die untersuchten Proben jeweils eine ungeordnete
Struktur haben.

Insgesamt hat sich in diesem Kapitel gezeigt, dass mit den beschriebenen Methoden
diinne Schichten glasartigen Siliziums hergestellt werden kénnen.

6.4.2 Dynamik diinner Si Schichten

Die Tiefenprofile der Diffusionskoeffizienten in Abb. [6.16 zeigen beim Silizium, wie be-
reits fiir die zuvor besprochenen CuTi Schichten, einen deutlichen Oberflacheneffekt,
indem der Wert des Diffusionskoeffizienten im Oberflachenbereich gegeniiber dem Pro-
beninneren deutlich ansteigt. Dass mit steigender Temperatur der Wert des Diffusions-
koeffizienten fiir alle Probenbereiche ansteigt, ist zu erwarten, da es sich bei der Diffusion
um einen thermisch aktivierten Prozess handelt. Die Zunahme des Einflussbereichs der
Oberflache, kdnnte sich dadurch begriinden lassen, dass die Beweglichkeit bei der tiefsten
Temperatur im Probeninneren so klein ist, dass kein wesentlicher Transport stattfinden
kann und merklicher Transport nur an der Oberfliche stattfindet. Bei erhhter Tem-
peratur wird auch Bewegung fiir Atome, die weiter von einer Oberflaiche entfernt sind,
moglich. Es gilt aber weiterhin, dass die Beweglichkeit an der Oberfliche erhoht ist, weil
weniger Nachbarn vorhanden sind. Dass sich die Tiefenprofile der Diffusionskoeffizien-
ten auch fiir die Si Schichten durch Gleichung (6.6) beschreiben lassen (siehe Abb.
Tab.6.4)), untermauert die Aussage, dass es sich bei der Auswirkung der Oberfliche auf
die Dynamik um einen sehr allgemeinen thermodynamischen Effekt handelt. Die allge-
meine Form der Gleichung ist ndmlich unabhéngig vom Material und materialspezifische
Eigenschaften gehen nur iiber die Konstanten ein. Trotzdem beschreibt sie die Ergeb-
nisse fiir verschiedene Materialien, wie hier einen Halbleiter und zuvor ein Metall (siche
Kap.[6.1.2), korrekt.

Dass die Histogramme der Verschiebungsweiten sich fiir konstante Zeiten mit wachsen-
der Temperatur zu groBeren Verschiebungsweiten verlagern (siehe Abb.[6.17), entspricht
in jedem Fall der Erwartung, unabhéngig davon ob der Grund fiir die Verschiebungen
in thermischen Schwingungen oder in Transportprozessen liegt. Im Oberflichenbereich
gibt es bei T" = 1400 K und 7" = 1700 K bereits nach At = 500 ps Verschiebungen
mit einer Weite im Bereich des Abstands néchster Nachbarn. Diese Verschiebungsweiten
gehen {iiber die fiir thermische Schwingungen typische hinaus und es stellt sich nun wie-
derum die Frage, welcher Prozess fiir diesen Transport verantwortlich ist. Wie bereits in
Kap. 6.1.3 erwahnt, spricht eine reine Gauflverteilung fiir einen kooperativen Prozess,
wéhrend sich Einzelspriinge durch Maxima bei den atomaren Abstéinden auszeichnen.
Natiirlich kénnen auch beide Arten von Prozessen beitragen und sich somit {iberlagern.
Dass kann dann beispielsweise dazu fiihren, dass zusétzliche durch Einzelspriinge her-
vorgerufene Maxima durch das auf kooperativen Prozessen beruhende Hauptmaximum
iiberdeckt werden. Nach At = 500 ps ist zwar bei keiner Temperatur und in keinem Pro-
benbereich ein zweites Maximum beim Abstand néchster Nachbarn zu erkennen, aber das
heifit im Umkehrschluss eben nicht eindeutig, dass keine Einzelspriinge stattfinden. Bei
T = 1000 K und 7" = 1400 K ist nach At = 500 ps die Intensitéit im Bereich der Entfer-
nung fiir Einzelspriinge an der Oberfliche zu niedrig, um verléssliche Aussagen machen
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zu konnen. Bei der Untersuchung ldngerer Zeitraume ergibt sich beim Abstand néchster
Nachbarn zwar eine leichte Erh6hung in der Intensitdt und die Existenz der Schulter ist
weiter deutlich, aber ein zweites Maximum tritt nicht auf. Die Untersuchungen bei diesen
Temperaturen iiber léngere Zeiten, zeigen durch die allgemeine Verschiebung der ent-
sprechenden Verschiebungsweiten zu grofleren Absténden iibrigens erneut, dass zu diesen
Histogrammen tatsédchlich Transportprozesse und nicht nur thermische Schwingungen
beitragen. Bei rein thermischen Schwingungen sollte ndmlich keine Zeitabhéngigkeit der
Verteilung bestehen, sofern die Zeiten deutlich oberhalb der Schwingungsdauer thermi-
scher Schwingungen sind, was hier wiederum fiir beide Untersuchungszeiten gilt. Bei
einer weiteren deutlichen Verldngerung der Beobachtungszeit, wiirde dann irgendwann
der Hauptpeak den Bereich des Abstandes néchster Nachbarn iiberdecken, wie es sich
bei T = 1400 K und At = 1700 ps andeutet und bei T' = 1700 K bereits bei At = 500 ps
der Fall ist. Insgesamt muss aber festgehalten werden, dass unter Bedingungen, bei de-
nen die Beweglichkeit grof§ genug ist und der Hauptpeak nicht im Bereich des Abstands
néchster Nachbarn liegt, eine Schulter beim Abstand néchster Nachbarn vorhanden ist.
Insofern tragen hier auch Spriinge im Bereich des Nachbarabstandes zum Transport bei.
Andererseits handelt es sich nicht um so deutlich ausgepréigte Einzelspriinge, wie sie
fiir Cu Atome auf CuTi Oberflachen beobachtet werden (siehe Kap. 6.1). Aufgrund der
porosen Netzwerkstruktur der bei p = 0 mbar hergestellten Si Probe ist auch denk-
bar, dass die Entfernung bei Einzelspriingen vergleichsweise stark um einen Mittelwert
des Abstands nachster Nachbarn streut, weil die Absténde atomarer Positionen in ei-
ner solchen pordsen Struktur gréfleren Streuungen unterworfen sind als es in einer dicht
gepackten Struktur gilt. Weiterhin ist im amorphen kovalent gebundenen System auch
eine Erklarungsmoglichkeit fiir Abweichungen von einer Sprunglédnge, die dem Abstand
néichster Nachbarn entspricht, dadurch gegeben, dass sich durch Anderung der atoma-
ren Positionen auch die kovalenten Bindungsverhéltnisse &ndern. Im Sinne des ,,Conti-
nuous random networks® Strukturmodells [EI190] gilt zwar die tetraedrische Anordnung
beziiglich der Nahordnung als die energetisch giinstigste, aber die relative Orientierung
dieser tetraedrischen Strukturen untereinander ist nicht streng geordnet wie im Kristall.
Wechseln nun kovalente Bindungen aufgrund kleiner Anderungen atomarer Positionen
ihre atomaren Bindungspartner, so sind fiir die tetraedrische Nahordnung eventuell klei-
nere Korrekturen der atomaren Positionen notig. Diesen Vorgang kann man sich bildlich
als ,, Wackeln“ des Netzwerks vorstellen. Wenn sich solche kleinen Bewegungen an einen
atomaren Einzelsprung anschlieflen, fithrt das dazu, dass die entsprechende Sprungweite
statistisch um den durchschnittlichen Abstand néchster Nachbarn verteilt ist.

Die Tatsache, dass (insbesondere bei ausreichend langen Zeiten) bei T = 1400 K die
Verteilung der Verschiebungsweiten deutliche Abweichungen von einer Gauflverteilung
zeigen, ist ein Indiz dafiir, dass sich das System im Glaszustand befindet und nicht
eine Fliissigkeit ist. Fiir eine Fliissigkeit sind nadmlich Transportprozese ohne ausge-
zeichnete Langenskala zu erwarten, die wiederum eine perfekte Gauflkurve im Histo-
gramm bedingen wiirden. Insofern spricht ebenso die Abweichung des Histogramms fiir
die Atome im Probeninneren bei T" = 1700 K dafiir, dass sich das System unterhalb
der (Bulk)-Glastemperatur befindet. Dass die Abweichungen von einer Gauflkurve fiir
die Oberflichenatome bei dieser Temperatur nicht so grofl sind, léasst sich dadurch er-
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klaren, dass das Hauptmaximum und ein eventuelles Nebenmaximum ungefihr an der
gleichen Stelle liegen, so dass keine grofie Abweichung von der Gauflverteilung entstehen
kann. Ein weiterer Erklarungsansatz wére, dass fiir die Oberfliche die Glastemperatur
einen kleineren Wert hat als es fiir eine Bulk-Probe bzw. das Probeninnere gilt und da-
her bereits fliissiges Verhalten an der Oberfliche stattfindet. Dass die erhohte Mobilitét
an der Oberfliche mit einer erniedrigten kalorischen Glastemperatur 7; in Verbindung
steht, wihrend die Ubergangstemperatur T, des dynamischen Glasiibergangs im Sinne
der Modenkopplungstheorie sich allerdings nicht wesentlich &ndert, wird z.B. in [B6d99]
ausfiihrlich diskutiert. Weil aber 7, den Ubergang zum fliissigen Verhalten beschreibt,
scheint dieser Erklédrungsansatz somit nicht der richtige zu sein.

Die Analyse der Energieverteilung in der Si Probe bei T" = 1400 K entspricht der
Erwartung, indem sich Oberflichenatome energetisch auf htherem Niveau befinden als
die Atome im Probeninneren. Durch diesen Unterschied ergibt sich ndmlich eine von null
verschiedene Oberflichenenergie fiir das System. Weiterhin passen diese energetischen
Eigenschaften zu den Ergebnissen aus den Untersuchungen der Dynamik, weil sich dort
eine erhohte Beweglichkeit im Oberflachenbereich ergibt. Eine solche erhthte Beweglich-
keit lasst sich dadurch erkldren, dass die Atome energetisch nicht so stark gebunden sind
wie die Atome aus dem Probeninneren.

6.5 Zusammenfassende Diskussion

Fiir beide untersuchten Materialien konnte gezeigt werden, dass in der MD-Simulation
amorphe diinne Schichten hergestellt worden sind. Unterschiede zwischen beiden Ma-
terialien spiegeln sich in den strukturellen Eigenschaften wieder und &uflern sich auch
durch das thermodynamische Verhalten wahrend der Herstellung.

Nahezu identisch ist fiir beide Materialien der Einfluss der Oberfliche auf das Ver-
halten des Diffusionskoeffizienten, der jeweils im Bereich der Oberfliche gegeniiber dem
Probeninneren ansteigt. Jedoch ist der Mechanismus, dem die atomaren Bewegungen
zugrunde liegen, fiir die untersuchten Systeme verschieden, denn wiahrend im CuTi die
Cu Atome an der Oberflache recht deutlich die Existenz von atomaren Einzelspriingen
zeigen, ist ein solcher Mechanismus fiir die Si Oberflichen nicht erkennbar.

Es sollte erwdahnt werden, dass mit der hier verwendeten Methode zur Berechnung der
Diffusionskoeffizienten insbesondere bei Temperaturen deutlich unterhalb der Glastem-
peratur, tendenziell zu grole Werte resultieren. Der Grund dafiir ist, dass alle atomaren
Verschiebungen in die Berechnung der Diffusionskoeffizienten eingehen. Daher sind al-
so auch die atomaren Verschiebungen, die aus thermischen Schwingungen resultieren
und nicht zu einem Transportprozess beitragen, beriicksichtigt. Die mittleren quadra-
tischen Amplituden thermischer Schwingungen (AZ%) fallen aber sehr viel schwicher
als Funktion der Temperatur ab als die Verschiebungsquadrate (Az%), die zur ther-

misch aktivierten Diffusion beitragen ((A7%) oc T, (AT%) o< exp (—,ﬂ%)) Deshalb

ergeben die bei verschiedenen Temperaturen berechneten Diffusionskoeffizienten fiir Si
auch insbesondere bei tiefen Temperaturen Abweichungen vom Arrhenius-Verhalten.
Diese Schwierigkeiten treten nicht auf, wenn man tatséchlich den Grenzfall At — oo bei
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der Berechnung der Diffusionskoeffizienten betrachten wiirde, doch das ist in der MD-
Simulation prinzipiell nicht mdoglich, wenngleich léngere Simulationszeiten den Fehler
verringern.

Um den Einfluss der thermischen Schwingungen auf den Wert des Diffusionskoeffizi-
enten zu verhindern, kann man einen Abstand r. einfithren und nur solche atomaren
Verschiebungen berticksichtigen, die diesen Wert iiberschreiten [KS04]. Der Wert fiir
r. muss so gewahlt werden, dass thermische Schwingungen eine kleinere und atomarer
Transport eine gréfere Verschiebung bewirken. Wahrend im Kristall ein entsprechen-
der Wert fiir r. recht einfach festzulegen ist, gilt dass im Amorphen wiederum nicht,
weil Transportprozesse kollektiv ablaufen kénnen und es somit keine untere Grenze fiir
eine atomare Verschiebungsweite bei Transportprozessen gibt. Somit gestaltet sich die
Wahl des Parameters im Amorphen als relativ komplex [KS04]. Es wurden auch Tests
zu Berechnungen von Diffusionskoeffizienten unter Beriicksichtigung des beschriebenen
Kriteriums durchgefiihrt, wobei dort der Wert von r. aus den thermischen Schwingungs-
amplituden bestimmt worden ist.

Andere Methoden zur Vermeidung des Einflusses thermischer Schwingungen auf die
Diffusionskoeffizienten sind die Mittelung atomarer Positionen iiber den Zeitraum meh-
rerer Schwingungsperioden [KKS04] oder ein rasches Abkiihlen, durch das sich alle Atome
in ihre Gleichgewichtsposition bewegen [Tei92]. Letztgenannte Methode bewirkt aller-
dings das Auftreten von Verzerrungen und ist daher nicht ohne Einschréinkung geeignet.

Des Weiteren sind fiir die Diffusionskoeffizienten umso gréflere Werte zu erwarten, je
kleiner die Relaxationszeiten vor der Diffusionsuntersuchung sind [FFM™03]. Somit sind
aus den durchgefiihrten Simulationen grofiere Werte als in entsprechenden experimen-
tellen Untersuchungen zu erwarten.

Da in dieser Arbeit aber nicht die absoluten Werte der Diffusionskoeffizienten im Vor-
dergrund stehen, sondern die relativen Einfliisse von Oberflichen, und da die Festlegung
des Parameters r. nicht eindeutig ist, wird in der Regel in dieser Arbeit das beschriebene
Kriterium nicht verwendet. Genauso ist deshalb der Einsatz der anderen Methoden zur
Vermeidung des Einflusses thermischer Schwingungen fiir die untersuchten Fragestel-
lungen nicht notwendig und auch Einfluss der Relaxationszeiten ist nicht sehr kritisch,
solange die relativen Unterschiede von Probeninnerem und Probenoberfliche untersucht
werden. Vor allem die charakteristischen Merkmale in den Histogrammen der Verschie-
bungsweiten im Bereich des Abstands néchster Nachbarn sind nicht durch thermische
Schwingungen beeinflusst, weil die Amplituden thermischer Schwingungen wesentlich
kleiner als die Absténde néchster Nachbarn sind.
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[ Bestrahlungsinduzierte Prozesse in
der MD-Simulation

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse zu den durch atomaren Beschuss induzierten
Prozessen, die im Rahmen von MD-Simulationen gewonnen werden konnten, dargestellt.
Wie schon im Kapitel iiber thermisch aktivierte Prozesse in der MD-Simulation, werden
auch hier die Untersuchungen sowohl fiir das metallische Glas CuTi (in der Zusam-
mensetzung CusoTisg) als auch fiir das kovalent gebundene Glas Si durchgefiihrt. Fine
zusammenfassende Darstellung der wesentlichen Ergebnisse dieses Kapitels findet sich
in [VMO7].

Das Ziel der MD-Simulationen zur Bestrahlung ist die Identifikation und Abgrenzung
der fiir den atomaren Transport wichtigen Prozesse. Um dieses Ziel zu erreichen, werden
verschiedene Ansétze gewahlt. Zunéichst werden die Eigenschaften der atomaren Dyna-
mik mit Hilfe statistischer Analysen, wie der bereits bei der Untersuchung thermisch
aktivierter Prozesse verwendeten Verteilung atomarer Verschiebungsweiten, untersucht.
Mit dieser Methode konnen bereits Ergebnisse beziiglich der Art der bestrahlungsin-
duzierten Dynamik gewonnen werden. Im weiteren Verlauf wird dann die quantitative
Analyse der im Rahmen der Kontinuumsmodelle in Kap. [4] diskutierten Terme, die je-
weils einen physikalischen Prozess wahrend der Bestrahlung beschreiben, im Mittelpunkt
stehen. Dabei wird es darum gehen, die Koeffizienten der verschiedenen Terme durch
die Analyse der aus der MD-Simulation gewonnenen Daten moglichst realistisch zu be-
rechnen. Mit diesen Ergebnissen kann das relative Gewicht der verschiedenen Prozesse
quantitativ berechnet werden. Diese Methode beruht also auf einer Kombination von Mo-
dellen auf mesoskopischer Skala (Kontinuumsmodelle) und einer Analyse der Prozesse
auf atomistischer Skala (MD-Simulation). Im Mittelpunkt steht bei den Untersuchun-
gen die Analyse der glittenden Prozesse, denn die experimentellen Ergebnisse in Kap. 5/
zeigen, dass unter den gegebenen Bedingungen die Glattungseffekte dominieren.

Auch wenn Untersuchungen zu verschiedenen Bestrahlungsenergien durchgefiihrt wor-
den sind, wird das Hauptaugenmerk im Folgenden auf der Bestrahlungsenergie 1 keV
liegen. Diese Energie ist von derselben Gréflenordnung wie die im experimentellen Teil
der Arbeit verwendeten. Die Herstellung und Bestrahlung der diinnen Schichten erfolgt
wie in Kap. 3.4 beschrieben.

Als Umgebungstemperaturen wiahrend der Bestrahlung werden zwei verschiedene Tem-
peraturen untersucht, ndmlich 7' = 10 K und 7" = 300 K. Dabei sind mit Umgebungs-
temperaturen die Temperaturen gemeint, die an den Randern der Temperaturkontrolle
entsprechend vorgegeben werden (siehe Kap. [3.4). Simulationen bei 7' = 10 K haben
den Vorteil, dass sich die strahlungsinduzierten Prozesse nicht mit thermisch aktivierten
iiberlagern. Das erleichtert die direkte Analyse der strahlungsinduzierten Prozesse. Si-
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mulationen bei einer Umgebungstemperatur von 7" = 300 K, also bei Raumtemperatur,
haben wiederum den Vorteil, dass sie die in vielen Experimenten giiltigen Bedingungen
(so auch die im experimentellen Teil dieser Arbeit geltenden) wiedergeben.

Um Aussagen von statistischer Relevanz erlangen zu konnen, ist eine Vielzahl von
Einschiissen n6tig. Je nach der fiir eine bestimmte Fragestellung notigen Anzahl werden
direkt verschiedene Startpositionen des einzuschiefenden Atoms gewéhlt oder die Start-
position wird in einem automatisierten Verfahren (mit einem Computercode von S. G.
Mayr) zuféllig gewéhlt.

Die genauen Analysemethoden werden an gegebener Stelle erldutert und im Zusam-
menhang mit den Ergebnissen fiir CuTi vorgestellt. Die mit denselben Analysemethoden
gewonnenen Ergebnisse fiir Si werden daran anschlieBend wiedergegeben.

Die Eigenschaften der in der MD-Simulation verwendeten Potentiale sowie weitere
Details der Simulationstechnik sind in Kap. |3 beschrieben.

7.1 Bestrahlung von amorphen CuTi Oberflachen

In diesem Abschnitt geht es um die Bestrahlung von glisernen CuTi Oberflachen, die
wie in Kap. 3.4 beschrieben hergestellt werden. Nach der Relaxation der Volumenproben
(d.h. periodische Randbedingungen fiir alle Richungen), werden durch Aufheben der
periodischen Randbedingungen in z-Richtung zwei Oberflachen hergestellt, und unter
diesen Bedingungen wird die Probe solange relaxiert, bis die Energie des Systems sich
als Funktion der Zeit einem konstanten Wert genéhert hat.

7.1.1 Allgemeine Phanomene

Begriffe und Erwartungen Beim Einschuss eines Atoms auf eine Oberfliche iibertragt
sich die kinetische Energie des ankommenden Atoms auf die Atome der beschossenen
Schicht. Dabei ist bekannt, dass sich zunéchst ballistische Stoflkaskaden entwickeln, bei
denen einzelne Atome angestoflen werden und sich mit hoher kinetischer Energie in der
Probe bewegen [SK56; AR9S8|. In dieser Phase entspricht die kinetische Temperatur,
die aus den Geschwindigkeiten der Atome berechnet wird, nicht einer thermodynamisch
sinnvoll definierten Temperatur, weil das System sehr weit von einem Gleichgewichtszu-
stand entfernt ist. Nach einer gewissen Zeit verteilt sich die vorhandene Energie auf eine
deutlich groflere Anzahl von Atomen, so dass sich aufgeschmolzene Bereiche (,,thermal
spikes“) bilden konnen, die wiederum nach weiterer Zeit erstarren [SK56; AR98]. AuBer
den Anregungen im ,thermal spike“ ist davon auszugehen, dass einige Atome aus der
Oberflache herausgeschlagen werden (,,Sputtern®) und zusétzlich Atome im Bereich der
Oberflache rdumlich und energetisch angehoben werden, so dass sie danach eine héhere
Beweglichkeit aufweisen (,,Adatome“) [AR9S].

Im verwendeten Simulationscode ist die Moglichkeit enthalten, die kinetische Energie
der Atome zu analysieren, um so einen Einblick zu gewinnen, ob es einen fliissigen Be-
reich gibt oder nicht. Die Fliissigkeitsanalyse wird in Intervallen einer wihlbaren Zahl
von Integrationsschritten durchgefiihrt [NA97; NGA198]. Dabei werden die Atome als
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fliissig bezeichnet, bei denen ihre eigene kinetische Energie und die ihrer néchsten Nach-
barn eine vorgebbare Energiegrenze iiberschreiten [NA97; NGA198]. Diese Energiegren-
ze entspricht iiber die Beziehung F = %l{:BT der Temperatur, bei der das System vom
festen zu einem fliissigen Zustand iibergeht und fiir diese Temperatur wird hier die Gla-
stemperatur T, verwendet. Dabei muss allerdings immer beriicksichtigt werden, dass die
Glastemperatur von der Kiihl- bzw. Heizrate abhéngig ist. Es werden die in Kap.[6] be-
rechneten Werte fiir die Glastemperatur aus dem Kiihlprozess eingesetzt. Das ist deshalb
physikalisch sinnvoll, weil die Kiihlraten wihrend der Probenherstellung (7" = 20 K/ps)
von dhnlicher Gréflenordnung sind wie die lokalen Kiihlraten in einem aufgeschmolzenen
Bereich nach dem Einschuss eines Atoms. Diese Tatsache wird im folgenden Ergebnisteil
durch die Resultate der MD-Simulationen bestétigt werden. Zu beachten ist, dass sich
die Eigenschaft fliissig in diesem Abschnitt immer auf die oben vorgestellte kinetische
Definition bezieht. Die Anzahl der fliissigen Atome kann als Funktion der Zeit dargestellt
werden, so dass ein Eindruck von der Anzahl fliissiger Atome im ,,thermal spike“ Ny,
und von der Lebensdauer des ,thermal spikes® 7;, gewonnen werden kann. Mit ange-
messenen Kriterien kénnen beide Grofien berechnet werden (s.u.). Fir feste Zeitpunkte
konnen alle fliissigen Atome im Ortsraum dargestellt werden, so dass ein Eindruck von
der rdumlichen Ausdehnung des ,,thermal spike“ vermittelt wird und diese Ausdehnung
auch quantitativ bestimmt werden kann. Die Ausdehnung in z-Richtung, also entlang
der Oberflichennormalen, ist insbesondere im Zusammenhang mit den Kontinuumskon-
zepten (siehe Kap. 4.5.4) von Bedeutung. Groen wie die Lebensdauer oder auch die
rdumliche Ausdehnung der ,thermal spikes* sind abhéngig von der Einschussenergie
und der gewéhlten Umgebungstemperatur. Durch Losung der Warmeleitungsgleichung
ergibt sich, dass die Lebensdauer eines kugelférmigen ,thermal spikes“ mit der Ein-
schussenergie E geméf 75, o< E?/3 und die eines zylindrischen , thermal spikes® geméf
Tiiqg < E skaliert [SK56; AR9S8]. Fiir die Anzahl fliissiger Atome sollte immer Ny, < E
gelten, weil pro Atom eine feste Mindestenergie benotigt wird, um die kinetische Energie
soweit anzuheben, dass es als fliissiges Atom gelten kann.

Die Anzahl gesputterter Atome entspricht der Anzahl von Atomen, die sich von der
Probe getrennt haben. Auf die Berechnung der Anzahl von Adatomen wird an spéterer
Stelle in Kap.[7.1.3.2 eingegangen.

Ergebnisse Beim Einschuss eines Cu Atoms der Energie £ = 1 keV auf eine wie in
Kap. beschrieben hergestellte CuTi Schicht mit einer Umgebungstemperatur von
T = 10 K ergibt sich ein typischer Verlauf fir die Anzahl von (im Sinne der zuvor gege-
benen Definition) fliissigen Atomen als Funktion der Zeit, wenn iiber mehrere Einschiisse
mit verschiedenen Startpositionen gemittelt wird. Als Représentant ist der Verlauf fiir
einen einzelnen Einschuss in Abb. dargestellt. Nach dem steilen Anstieg zu Beginn
ergibt sich ein Maximum. Im Anschluss daran bildet sich ein Plateau aus, in dem die An-
zahl fiir einige Zeit konstant bleibt und unterhalb des Wertes im Maximum liegt. Nach
einiger Zeit zerféllt dieses Plateau, bis am Ende keine fliissigen Atome mehr vorhanden
sind. Bei diesem Verlauf ist zu beachten, dass wiahrend des Anstiegs und im Bereich
des Maximums gerichtete Geschwindigkeiten auftreten und dementsprechend noch keine
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Abbildung 7.1: a.) Anzahl fliissiger Atome als Funktion der Zeit (Die roten Linien mar-
kieren zeitlich den Anfangs- und Endpunkt des fliissigen Bereichs.) und
b.) rdumliche Anordnung der fliissigen Atome zum Zeitpunkt ¢t = 824 fs,
jeweils fiir einen Cu Einschuss der Energie £ = 1 keV auf CuTi bei
T = 10 K Umgebungstemperatur.

Temperatur definiert ist.

Im Plateau wird der durchschnittliche Wert der Anzahl fliissiger Atome bestimmt und
liefert somit den Wert fiir /Vj;,. Die Lebensdauer 7, wird als die Zeit definiert, die zwi-
schen dem Zeitpunkt, zu dem die Kurve vom Maximum in das Plateau {ibergegangen ist,
und dem Zeitpunkt, zu dem die Anzahl fliissiger Atome auf die Hélfte des durchschnitt-
lichen Werts im Plateau (1Vj;,) zuriickgegangen ist, liegt. Anfangs- und Endzeitpunkt
des so definierten fliissigen Bereichs sind in Abb.[7.1/ durch rote Linien markiert.

Die Darstellung der rdumlichen Anordnung der fliissigen Atome zu einem Zeitpunkt
im Bereich des Fliissigkeitsplateaus zeigt, dass sich im hier betrachteten metallischen
Glas ein im Wesentlichen zusammenhéngender, dichter, fliissiger Bereich bildet (siehe

Abb.[7.1).

Beschiisse der CuTi Schichten sind bei einer Umgebungstemperatur von 7' = 10 K
fiir verschiedene Energien bis einschliefllich £ = 1 keV durchgefiihrt worden. Fiir diese
Einschiisse sind jeweils die Fliissigkeitsanalysen durchgefiihrt und die daraus resultieren-
den Anzahlen fliissiger Atome und Lebensdauern der fliissigen Bereiche bestimmt worden
(siche Abb.[7.2). Bei der im Folgenden im Zentrum stehenden Energie von £ = 1 keV
ergibt sich Ny, = 1182422 und 7, = 2216+186 fs.

Fiir die quantitative Bestimmung der Grofle des fliissigen Bereichs werden jeweils zu
einem Zeitpunkt im Fliissigkeitsplateau (siehe Abb.[7.1) die maximalen und minimalen
Positionen fliissiger Atome in den verschiedenen Richtungen bestimmt. Die Resultate
werden iiber mehrere Einschiisse gemittelt, so dass sich als Ergebnis fiir die Ausdehnung
in z-Richtung a, = 3442 A bei T = 10 K Umgebungstemperatur ergibt.

Bei einer Umgebungstemperatur von 7' = 300 K gibt es beziiglich der Fliissigkeits-
analyse prinzipiell dieselben Phénomene wie bei einer Umgebungstemperatur von
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Abbildung 7.2: a.) Anzahl fliissiger Atome und b.) Lebensdauer fliissiger Bereiche jeweils
als Funktion der Einschussenergie nach einem Einschuss eines Cu Atoms
auf eine CuTi Schicht bei einer Umgebungstemperatur von T = 10 K.
Gestrichelte Linien entsprechen einem Spline-Fit der Daten.

T = 10 K. Erwartungsgeméf sind sowohl die Anzahl fliissiger Atome als auch die Le-
bensdauer der ,,thermal spikes® grofier (siche Abb. [7.3). So ergeben sich beim Beschuss
mit Cu Atomen der Energie £/ = 1 keV als Werte Nj;, = 2250+20, 7, = 58394239 fs
und a, = 4242 A.

7.1.2 Analyse der atomaren Dynamik

Methoden und Erwartungen Nachdem im vorangegangenen Abschnitt gezeigt worden
ist, dass durch den Einschuss energiereicher Cu Atome auf eine CuTi Oberflache fliissige
Bereiche entstehen, wenn man eine einfache kinetische Definition benutzt, um ein Atom
als fliissig zu bezeichnen, wird nun die atomare Dynamik in diesen Bereichen genauer
untersucht. Damit soll geklédrt werden, ob sich die Atome, die aufgrund von kinetischen
Argumenten als fliissig bezeichnet werden, beziiglich ihrer Dynamik tatséchlich wie in
einer Fliissigkeit verhalten.

Als quantitatives Mafl zur Charakterisierung der atomaren Dynamik wird die Vertei-
lung der atomaren Verschiebungsweiten, wie sie bereits in Kap. [6.1.3 definiert worden
ist, verwendet. Auch fiir die hier untersuchten Einschiisse behélt die theoretische Er-
wartung Giiltigkeit, dass zusétzliche Maxima zum Hauptmaximum fiir die Anwesenheit
einer Dynamik sprechen, bei der Einzelspriinge oder zumindest bevorzugt Spriinge mit
der Sprungweite im Abstand von Nachbarn stattfinden, wihrend ein Verlauf geméf
Gleichung (6.8) auf eine kooperative Dynamik schliefen ldsst. Um die Dynamik im zeit-
lich und raumlich begrenzten ,,thermal spike“ zu erfassen, wird ein hinreichend kleines
Zeitintervall fiir die Analyse gewihlt und es werden nur die Atome beriicksichtigt, die
geméf der Definition fliissig sind. Um die Unterschiede zwischen bestrahlungsinduzierter
und thermisch angeregter Dynamik sichtbar zu machen, wird bei dieser Untersuchung
T = 10 K als Umgebungstemperatur verwendet, so dass thermisch angeregte Prozesse,
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Abbildung 7.3: a.) Anzahl fliissiger Atome als Funktion der Zeit (Die roten Linien mar-
kieren zeitlich den Anfangs- und Endpunkt des fliissigen Bereichs.) und
b.) rdumliche Anordnung der fliissigen Atome zum Zeitpunkt ¢ = 1501 fs,
jeweils fiir einen Cu Einschuss der Energie £ = 1 keV auf CuTi bei
T = 300 K Umgebungstemperatur.

deren Ursachen nicht mit dem Einschuss in Verbindung stehen, unterdriickt sind.

Ergebnisse In Abb.|[7.4]ist die Verteilung der Verschiebungsweiten der Cu Atome auf-
getragen, die sowohl zum ,thermal spike“ als auch zum Oberflichenbereich der Probe
nach Einschiissen von Cu Atomen der Energie £ = 1 keV gehoren. Analysiert werden
die Verschiebungsweiten zwischen den Zeiten t; = 1 ps und ¢ = 2 ps nach dem Ein-
schuss, also innerhalb des Fliissigkeitsplateaus aus Abb. |[7.1. Damit gehen ballistische
Effekte, die sich vorher abspielen, nicht in die Analyse ein. Um statistisch aussagekraftige
Resultate zu erreichen, wurde fiir diese Art der Analyse eine Vielzahl von Einschiissen
simuliert. Die durchschnittlichen Wahrscheinlichkeiten fiir Verschiebungen iiber eine ge-
gebene Distanz sind in Abb. dargestellt. Mit eingetragen in den Graphen ist eine
angepasste Funktion geméfl Gleichung (6.8]). Diese einer radial gemittelten Gaufivertei-
lung entsprechenden Kurve gibt die aus der Simulation gewonnenen Daten gut wieder.
Es sind lediglich kleinere Abweichungen am rechten Ende des Hauptmaximums zu er-
kennen, aber an keiner Position deutet sich ein zweites Maximum an.

Besonders interessant ist der Vergleich der hier dargestellten Dynamik der Cu Atome
im Bereich der Oberfliche nach dem Einschuss mit der Dynamik von Cu Atomen an
der Oberfliche bei thermisch aktivierten Prozessen, wie sie in Kap. [6 untersucht wird.
Deshalb sind in Abb. [7.5 die Verteilungen der Verschiebungsweiten fiir beide Arten der
Anregung gemeinsam aufgetragen. Dort ist zu erkennen, dass bei thermischer Anregung
bei T' = 450 K und einer Beobachtungszeit At = 500 ps fiir Cu Oberflichenatome ein
zweites Maximum vorhanden ist und bei der strahlungsinduzierten Dynamik nicht. Des
Weiteren fillt auf, dass die jeweils eingetragenen Fitkurven geméf Gleichung (6.8) ihr
Maximum fiir beide Arten der Anregung ziemlich genau an der gleichen Position haben.
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Abbildung 7.4: Verteilung der Verschiebungsweiten der fliisssigen Cu Atome im Bereich
der mit Cu Atomen der Energie F = 1 keV beschossenen Oberfliche
(z > 35 A) im Zeitraum ¢, = 1 ps bis t, = 2 ps bei einer Umgebung-
stemperatur von 7" = 10 K zusammen mit einem Fit entsprechend Glei-

chung (6.8).

Dieses Verhalten wird in Kap.|7.2.2| diskutiert.

7.1.3 Identifikation der Parameter aus Kontinuumsmodellen

In diesem Kapitel werden die in Kap. |4/ besprochenen Prozesse beziiglich ihres Beitrags
zur gesamten Entwicklung der Oberflachenstruktur analysiert. Dabei wird der Schwer-
punkt auf gliattenden Prozessen liegen, weil die unter sehr &hnlichen Bedingungen durch-
gefithrten Experimente in Kap. 5/ die klare Dominanz der gldttenden Prozesse zeigen.
Wie die Gewichte der einzelnen Prozesse miteinander quantitativ verglichen werden
konnen, ist in Kap. 4.6/ erlautert. Zunéchst werden Ausdriicke bestimmt, die zwei Pro-
zesse vergleichen. Ausgewertet werden die Ausdriicke zur Beschreibung der relativen
Gewichte wiederum fiir Einschiisse der Energie £ = 1 keV bei Umgebungstemperaturen

vonT = 300 Kund T = 10 K.

7.1.3.1 Physikalische Einheiten bei Bestrahlungsprozessen

In der Literatur wird bei der Untersuchung von Bestrahlungsprozessen héufig die Grofie
der ,displacements per atom* (dpa) verwendet, um die Fluenz zu ersetzen, weil weite-
re Grofen wie die Ionensorte und die Bestrahlungsenergie allesamt in die Anzahl der
Verschiebungen pro Atom (dpa) eingehen [AR98]. Deshalb erleichtert die Verwendung
der Grofle dpa den Vergleich von Bestrahlungsphénomenen bei verschiedenen Energien,
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Abbildung 7.5: Verteilung der Verschiebungsweiten bei thermisch angeregter und bei
strahlungsinduzierter Dynamik fiir Cu Atome im Oberflichenbereich aus
Abb. 6.6.a bzw. Abb. [7.4 jeweils mit dem zugehorigen Fit geméafl Glei-

chung (6.8]).

Ionensorten und Schichtmaterialien.

Bei der Untersuchung von dynamischen Prozessen, die durch Bestrahlungsereignisse
induziert sind, ist es deshalb angebracht, die zur Fluenz proportionale Zeit durch die
Anzahl der Verschiebungen pro Atom (dpa) zu ersetzen, wie es z.B. in [MAAAO03] bei
der Angabe von Viskosititen erfolgt ist. Dementsprechend werden in dieser Arbeit die
Diffusionskonstanten fiir strahlungsinduzierte Prozesse in der Einheit m?/dpa angege-
ben.

Zur Berechnung der Anzahl von Verschiebungen pro Atom wird das Simulationspro-
gramm SRIM verwendet [ZB03]. Dieses Programm basiert auf auf einem Monte Carlo
Modell, das im statistischen Mittel die physikalischen Groflen im Rahmen der Ndherung
binérer St6Be (binary collision approximation: BCA), liefert. Die zu beschieBende Schicht
und die Sorte der eingeschossenen Atome sowie deren Energie kénnen in SRIM vor-
gegeben werden und unter den gegebenen Bedingungen kann eine beliebige Zahl von
Einschiissen simuliert werden. Eines der gelieferten Ergebnisse einer solchen Simulati-
on ist die durchschnittliche Zahl von Verschiebungen (displacements) pro Langeneinheit
und pro Ion ¢ in der Einheit Verschiebungen/(A-Ton). Wenn man dieses Ergebnis mit
dem in der MD-Simulation verwendeten Fluss F' und dem atomaren Volumen €2 multi-
pliziert, ergibt sich daraus die Anzahl atomarer Verschiebungen pro Atom und Zeit, also
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die quantitative Beziehung zwischen den Einheiten dpa und s, so dass eine Umrechnung
zwischen den entsprechenden Groflien moglich ist:

o F.Q Verschiebungen  ITon A’ o F.Q Verschiebungen 1
A -Ton A%.q Atom| Atom s
:a-F-Q{@]. (7.1)
s

7.1.3.2 Viskoses OberflachenflieBen und Oberflachendiffusion

Es gibt zwei glattende Terme mit derselben Abhéngigkeit von der Oberflichenmorphologie,
namlich die fiir Oberflachendiffusion und viskoses Oberflichenflieen. Fiir das Verhéltnis
des Gewichts beider Prozesse A; ergibt sich unter Verwendung der Gleichungen (4.22),

(4.26) und (4.8)

yal 4

Ay = (b4q4)0berﬂ£a',chenﬁieﬁen _ 3n q angT (72)

4 D2y 4 2
<b4q )Oberﬂéchendiﬂusion ,%—Tq“ 377DSQ v

mit den in Kap. 4.5 definierten Groflen. Es verbleibt also die Aufgabe, den Wert dieses
Ausdrucks, der nicht abhéngig von der Oberflichenmorphologie oder einer Wellenlédnge
ist, zu bestimmen. Das atomare Volumen ) sowie die Oberfldchendichte der zur Ober-
flachendiffusion beitragenden Atome v ergeben sich direkt aus der Simulation. Die Dicke
des fliissigen Bereichs a, ist bereits in Kap. [7.1.1 ausgewertet worden. Damit miissen
noch die Viskositét 7, die die Starke des OberflachenflieBens beschreibt, und der Quoti-
ent D;/T bestimmt werden. Der Quotient Dy/T ist ein MafB fiir die Beweglichkeit, die
geméf der Einstein-Relation durch D,/ (kgT') gegeben ist [KTH91], und beschreibt den
Gléattungsbeitrag der Oberflachendiffusion. Zunéchst werden im Folgenden die Methoden
beschrieben, mit denen eine solche Bestimmung moglich ist.

Die strahlungsinduzierte Viskositéit wurde fiir das hier behandelte CuTi System bereits
von S. G. Mayr mit Hilfe von MD-Simulationen berechnet [MAAAOQ3]. Zur Bestimmung
der Viskositit wird in der zitierten Arbeit wiahrend der Bestrahlung eine biaxiale mecha-
nische Spannung angelegt und aus dem Verhéltnis dieser mechanischen Spannung zur
resultierenden Dehnung wird die Viskositét berechnet.

Zur Berechnung des Quotienten D,/T werden in dieser Arbeit drei verschiedene Ver-
fahren verwendet. Allen Methoden gemein ist die Art der Simulation. Die wie in Kap. 3.4
beschrieben hergestellte Probe wird entlang der Substratnormalen mit einem Cu Atom
beschossen. Solche Beschiisse werden an verschiedenen Orten der Probenoberfliche durch-
gefiihrt, um eine ausreichend gute Statistik der Ergebnisse zu gewéhrleisten. Die atomare
Dynamik wird wiahrend der gesamten Zeit anhand der Orte der einzelnen Atome ana-
lysiert. Fiir simtliche Analysen werden selbstgeschriebene IDL—Programm verwendet.
Die Varianz der Atome wird zeitlich aufgelost aufgenommen. Geméafl Gleichung (6.3)
konnen damit die Diffusionskoeffizienten berechnet werden. An dieser Stelle ist diese all-
gemeinere Form der Gleichung nétig, weil der Einschuss eines Atoms auf die freistehende

nteractive Data Language
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Abbildung 7.6: Anzahl fliissiger Atome als Funktion der Zeit fiir einen Cu Einschuss der
Energie £ = 1 keV auf CuTi bei T' = 300 K Umgebungstemperatur (aus
Abb. [7.3) mit Kennzeichnung der verschiedenen Abschnitte.

diinne Schicht eine Gesamtbewegung der Probe bewirkt, die bei ldngeren Beobachtungs-
zeiten in den atomaren Verschiebungen deutlich wird. Auflerdem ist stets sichergestellt,
dass bei der Berechnung von Diffusionskoeffizienten die Atome, die aufgrund des Be-
schusses die Probe verlassen, sowie das eingeschossene Atom selbst nicht beriicksichtigt
werden, da die Langen der Strecken, die auflerhalb der Probe zuriickgelegt werden, nicht
mit einem Diffusionskoeffizienten verkniipft sind.

Methode 1 besteht darin, iiber den gesamtem simulierten Zeitraum die Varianz der
Atome zu bestimmen und damit den Diffusionskoeffizienten zu berechnen. Um den durch
den Beschuss beeinflussten Oberflachendiffusionskoeffizienten zu berechnen, werden nur
die Atome beriicksichtigt, die sich im Bereich der Oberflache, auf der der Einschuss
stattfindet, befinden. Wie bei den Untersuchungen zu thermisch aktivierten Prozessen
in Kap. werden die Atome als Oberflachenatome bezeichnet, die sich innerhalb der
oberen 5 A der Probe befinden. Fiir T wird die Umgebungstemperatur eingesetzt. Da-
durch ergibt sich eine Abweichung von den realen Bedingungen, denn nach dem Beschuss
liegt die Temperatur im Bereich des Einschusses? deutlich oberhalb der Umgebungstem-
peratur. Die tatsédchliche Temperatur ist weder als Funktion der Zeit noch als Funktion
des Ortes konstant. Trotzdem soll hier der konstante Wert der Umgebungstemperatur
zunéchst als erste Ndherung verwendet werden. Weil diese Temperatur kleiner (oder
gleich) im Vergleich zur tatséchlichen ist, ergibt sich daraus eine obere Grenze fiir das

2Da die Temperatur fiir Gleichgewichtszustinde definiert ist, ist es frithestens nach dem Ende der
ballistischen Prozesse, also mit Beginn des ,thermal spikes“, sinnvoll, von einer Temperatur zu
sprechen.
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Gewicht des Glattungsprozesses der Oberflichendiffusion.

Methode 2 besteht darin, die Analyse der atomaren Dynamik auf verschiedene Zeit-
bereiche aufzuteilen (siche auch Diskussion in Kap. [7.2.1/ zur Einordnung der verschie-
denen Abschnitte). Wie bereits anhand der Analyse der Anzahl fliissiger Atome nach
einem Einschuss in Kap. dargestellt, dominieren zunéchst ballistische Prozesse
(Abschnitt 1). Anschlieflend bildet sich ein ,thermal spike“ (Abschnitt 2). Nachdem
dieser verschwindet, geht die Temperatur in einer Ubergangsphase (Abschnitt 3) auf
die Umgebungstemperatur zuriick, um dort fiir den Rest der Simulation zu verharren
(Abschnitt 4). Zur Verdeutlichung der Zuordnung sind die verschiedenen Abschnitte in
die Darstellung der Anzahl fliissiger Atome als Funktion der Zeit in Abb. 7.6 eingetra-
gen. Diese Aufteilung in verschiedene Abschnitte ermdglicht eine genauere Auswertung
des Ausdrucks D,/T. Die Gesamtzeit der Simulation pro Einschuss ¢, entspricht der
Summe der Zeiten der einzelnen Abschnitte ¢;, d.h. tgs = >, ;. Es kann nun fir je-
den einzelnen Abschnitt ¢ der Ausdruck D ;/T; ausgewertet werden. Die Prozesse der
einzelnen Abschnitte finden zeitlich nacheinander statt und sind statistisch unabhéngig.
Aufgrund der Struktur der Evolutionsgleichung (4.22) fiir Oberflichendiffusion ergibt
sich der Gesamtausdruck geméfl

D,/T =) D,;/T, (7.3)

wobei in der Berechnung der Diffusionskoeffizienten D ; an dieser Stelle immer die Ge-
samtzeit der Simulation pro Einschuss eingesetzt werden muss. Diese Beziehung l&sst
sich verstehen, wenn man allein den deterministischen Glattungsmechanismus der Ober-
flichendiffusion betrachtet, fiir den sich nach Gleichung und Gleichung die
Losung

a ~ Ds
h (Q7 tges) = ho (q_) - eXp (_Aq4?tges) (74)

ergibt. Hier sind die konstanten Grofen in A = 22¥ zuammengefasst und hg (@) =

kB
h(q,t = 0) beschreibt die Hohenfunktion zu Beginn der Simulation. Ersetzt man nun
den gesamten Glattungsprozess durch die der zuvor festgelegten einzelnen Abschnit-
te, die zeitlich nacheinander erfolgen, so glittet der Prozess des ersten Abschnitts die
urspriingliche Struktur, die sich daraus ergebende Struktur wird durch den Prozess des

zweiten Abschnitts geglattet, usw. Mathematisch formuliert liefert das die folgende erste
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Gleichung, die sich wie in den anschlieBenden Zeilen geschehen umformen lésst.

)

= hy (Q)-Hexp : L,

~

I (7. tges) = ho () - Hexp —Aq*

6t,7,
— — 2
<<AT’]‘ — <ATj>s,i> >
_ 7 4 8,0
= hg ((D . 1:[ exp | —Aq GthSTi Lges
7 Dsi
- hO (q_) : Hexp (_Aq4 le tges)

7 Dsi
— ho (q_j - exp (—Aq4 Z Ttges) . (75)

Die Bedeutungen von Ds,i und Dg ; ergeben sich jeweils aus den benachbarten Zeilen und
(), ; bedeutet die Mittelung iiber die durch j indizierten Oberflichenatome wihrend des
Abschnitts 7. Ein Vergleich der letzten Zeile in Gleichung mit Gleichung (7.4) liefert
die in Gleichung (7.3) angegebene Beziehung.

2
Die Werte fiir Dy, = <<AT_} — (A7r5), Z) > / (6t4es) werden direkt aus den Atompo-
sitionen zu den Zeitpunkten, an denen die Abschnitte wechseln, bestimmt. Weil ballisti-

sche Effekte nicht als Diffusionsprozesse angesehen werden kénnen, wird der Beitrag aus
dem ersten Abschnitt hier nicht mit einbezogen. Der Beitrag ballistischer Prozesse zur
Glattung wird an spéterer Stelle in dieser Arbeit noch untersucht (siehe Kap.[7.1.3.4).
Wihrend des Abschnitts des ,,thermal spike“ kann im Bereich der betrachteten Ober-
flache die Glastemperatur fiir 75 eingesetzt werden, denn in Kap.[7.1.1 hat sich gezeigt,
dass diese Temperatur von vielen Atomen aus diesem Bereich iiberschritten ist. Im Zen-
trum des ,,thermal spike“ liegt sie tatséchlich noch deutlich dariiber, wahrend sie in
den Randbereichen der Oberfliche darunter liegt. Wihrend der Ubergangsphase der
Probentemperatur zur Umgebungstemperatur und der anschlieBenden Phase des Ver-
bleibens bei dieser Temperatur (Abschnitte 3,4) wird die Umgebungstemperatur fiir
T5, Ty eingesetzt. Somit wird auch bei dieser Methode ein unterer Grenzwert fiir die
bendtigten Temperaturen verwendet, so dass sich fiir das Gewicht des Gléttens durch
Oberflachendiffusion ebenfalls ein oberer Grenzwert ergibt.

Methode 3 wird benétigt, weil die MD-Simulationen beziiglich des erfassbaren Zeit-
intervalls limitiert sind. Diese Begrenzung kann bei Umgebungstemperaturen, bei denen
thermisch aktivierte Diffusion eine Rolle spielt, bewirken, dass Prozesse, die auf langeren
Zeitskalen, als sie hier simuliert werden, stattfinden, nicht erfasst werden und somit der
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Diffusionskoeffizient als zu klein berechnet wird. Diese Unzulédnglichkeit ist bei Umge-
bungstemperaturen von 7' = 300 K relevant, aber nicht bei 7' = 10 K, wo keine thermisch
aktivierte Diffusion mehr stattfindet [MT94; BEH*01]. Wihrend in Methode 1 und 2
nur die Zeitskala der MD-Simulation (1 ns) erfasst wird, soll mit Methode 3 eine expe-
rimentell relevante Zeitskala erfasst werden.

Fir 7' = 300 K soll deshalb von Beginn des Abschnitts 4 (vgl. Abb. [7.6) an die
Diffusion auf eine andere Art berechnet werden. Von metallischen Glasern ist bekannt,
dass weit unterhalb der Glastemperatur Oberflichendiffusion nur dann eine messbare
Rolle spielt, wenn weniger stark gebundene Atome, so genannte Adatome, vorhanden
sind. Solche Adatome existieren z.B. wiahrend des Wachstums aufgedampfter diinner
Schichten [RMLT00]. In der zitierten Arbeit wird auch eine durchschnittliche Diffusi-
onslange solcher Adatome angegeben mit s = 1 nm fiir ZrgsAl;5Cusr 5. Diese Diffu-
sionslénge ist die auf experimenteller Zeitskala relevante. Es wird angenommen, dass
ein Adatom im Mittel diesen Weg zuriicklegt, bis es eine stéirkere Bindung eingeht und
somit kein Adatom mehr ist. Durch atomare Einschiisse werden ebenfalls Adatome er-
zeugt [AR98; BEH'01]. Wenn man annimmt, dass im hier simulierten CusoTiso die
Verhéltnisse dhnlich wie im ZrgsAl; 5Cugrs sind (sieche Kap. [3.3.2 zur Begriindung),
so kann mit Hilfe der durchschnittlichen Diffusionsldnge ein Koeffizient fiir die durch
Adatome induzierte Oberflichendiffusion bestimmt werden, wenn die Anzahl der pro
eingeschossenem lon produzierten Adatome bekannt ist. Fiir die Oberflichendiffusion
gilt mit der Anzahl von Adatomen N gg4qs0m und der Anzahl von Oberflichenatomen N,

_ S_QNAdatom
4t N,

. (7.6)

Im Nenner erscheint hier der Faktor 4, weil Adatomdiffusion per Definition 2-dimensional
auf der Oberflache stattfindet, wihrend bei den zuvor betrachteten Diffusionskoeffizien-
ten immer Bewegungen in allen drei Raumrichtungen beriicksichtigt wurden, so dass dort
immer der Faktor 6 erscheint. Die Zeit wird auch in dieser Formel in die fiir strahlungs-
induzierte Prozesse relevante Einheit dpa umgerechnet; die Anzahl der pro Einschuss
erzeugten Defekte wird wie in Kap. [7.1.3.1 beschrieben abgeschétzt. Die Anzahl der
Oberflichenatome auf der Seite, die beschossen wird, steht fiir eine wiirfelformige Simu-
lationszelle mit der Gesamtzahl von Atomen N iiber N, = N?/3 in Beziehung. Somit
verbleibt noch die Bestimmung der Anzahl von Adatomen. Die entsprechenden Metho-
den werden im Folgenden erldutert.

Eine Methode, die Anzahl von Adatomen zu bestimmen, beruht auf einem geome-
trischen Kriterium. Wenn vor dem Einschuss die Oberfliche glatt ist, werden die Ato-
me, die sich nach dem Einschuss oberhalb der urspriinglichen Oberfliche befinden, als
Adatome bezeichnet [BEHT01]. In der zitierten Arbeit werden genauer gesagt nur die
Atome als Adatome gezihlt, die sich mit einem geforderten Mindestabstand iiber der ur-
spriinglichen Oberfliche befinden. Eine solche Definition ist fiir kristalline Oberflachen
besonders gut geeignet, weil sich dort bezogen auf die glatte Oberfliche geometrisch
einfach kldaren ldsst, ob ein Atom mehr oder weniger stark gebunden ist und weil die
glatte urspriingliche Oberflache gut definiert ist. Bei einer amorphen Oberflidche ist die
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Situation komplexer, weil die Oberflichen durch eine statistische atomare Rauigkeit ge-
kennzeichnet sind, aber auch hier wird beobachtet (siehe nachfolgende Ergebnisse), dass
Atome iiber die urspriingliche Oberfliche angehoben werden. Diese Atome werden im
Folgenden als Adatome bezeichnet, sofern sie die Oberflache nicht verlassen und somit
als gesputterte Atome gewertet werden.

Dass sich die in der Simulation verwendeten freistehenden Schichten durch den Im-
pulsiibertrag des eingeschossenen Atoms bewegen konnen, muss in die Definition der
als Referenz geltenden urspriinglichen Oberflache bedacht werden. Die Position der un-
teren Grenze der Schicht wird aus der durchschnittlichen z-Position der N,,;, Atome
mit den kleinsten z-Koordinaten zu (z), . bestimmt. Die Position einer virtuellen Ober-
fléiche ldsst sich dann mit einer konstanten Lange d, durch z, = (2), . + d. bestimmen.
Oberhalb der durch z, markierten virtuellen Oberfliche befinden sich N Atome. Da-
bei werden das eingeschossene sowie gesputterte Atome nicht mitgeziahlt. Die Werte
von N,,;, und d, sollten so gewéhlt sein, dass N fiir die urspriingliche Oberfliche im
Bereich der Anzahl von Oberflichenatomen ist. Dann ldsst sich wiahrend der Simula-
tion eines Einschusses die Anzahl der durch den Einschuss erzeugten Adatome geméf
Nadatom (t) = N (t) — N (t = 0) zeitabhingig bestimmen. Durch Simulation mehrerer
Einschiisse an verschiedenen Orten auf der Oberflaiche kann der typische Verlauf der
Anzahl so definierter Adatome als Funktion der Zeit ermittelt werden.

Die zweite Methode zur Bestimmung der Anzahl von Adatomen beruht auf einer
Analyse der Energieverhéltnisse. Wie bereits erwiahnt zeichnen sich Adatome dadurch
aus, dass sie schwécher gebunden sind als andere Oberflichenatome. Eine Analyse der
potentiellen Energie in den Proben vor einem Einschuss wurde bereits in Kap. |6 bespro-
chen, allerdings fiir héhere Temperaturen als 7" = 300 K. Es ergeben sich aber auch fiir
T = 300 K qualitativ gleiche Ergebnisse. Danach gibt es insbesondere fiir Cu energetisch
hoher liegende Atome im Oberfldchenbereich, die mogliche Adatome darstellen. Deshalb
kénnen als durch einen Einschuss produzierte Adatome solche Atome gezéhlt werden,
deren potentielle Energie nach dem Einschuss die Grenze Ey + 20 (Ey und o sind
Mittelwert und Standardabweichung der angepassten Gaufiverteilung, siehe Kap. 6.1.4)
iiberschreitet und vor dem Einschuss darunter liegt, und die sich auflerdem innerhalb
der oberen 5 A der Probe befinden. Dieser Methode entsprechend kénnen solche Ato-
me aus dem Oberflachenbereich, die vor dem Einschuss oberhalb der Energiegrenze und
nach dem Einschuss darunter liegen, als vernichtete Adatome gezdhlt werden, so dass
sich aus der Differenz von erzeugten und vernichteten Adatomen der Nettozuwachs pro
Einschuss ergibt.

7.1.3.3 Ergebnisse zum Vergleich von viskosem OberflachenflieBen und
Oberflachendiffusion

Die Werte fiir strahlungsinduzierte Fluiditdten H, die dem Inversen der Viskosititen
entsprechen, sind von S. G. Mayr fiir das hier verwendete CuTi bereits berechnet wor-
den [MAAAO03], und zwar mit den Ergebnissen H (10 K) = 3 - 107 (Pa-dpa)” ",
H(10K)=6-10"9 (Pa-dpa) ' und H (10 K) = 9-10~9 (Pa - dpa)~". Interpolation zwi-

schen diesen Fluiditdten liefert fiir die Viskositdt bei Raumtemperatur
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n [Pa-dpal | a, [A] QO [A3] v [AZ]
T =300K | 1.25-10°% 4242 | 14.66 0.167
T=10 K 3.33- 108 34+2 | 14.41 0.169

Tabelle 7.1: Viskositét, vertikale Ausdehnung des fliissigen Bereichs, mittleres atoma-
res Volumen und atomare Oberflachendichte wiahrend der Bestrahlung von
CuTi Proben.

n (300 K) = 1.25-10® Pa - dpa und fiir 7' = 10 K gilt n (10 K) = 3.33:10® Pa - dpa.

Wie in Kap.[7.1.3.1 beschrieben erfolgt die Umrechnung zwischen den Einheiten s und
dpa mit Hilfe der Ergebnisse aus SRIM Simulationen. Im Bereich der oberen 5 A der
Probe, die jeweils fiir die Auswertung der Oberflichendiffusion beriicksichtigt werden,
ergibt sich fiir 7' = 10 K bei einer Simulationszeit ¢4, pro Einschuss der Umrechnungs-
faktor 2.25~1O‘3;1% und fiir 7" = 300 K der Umrechnungsfaktor 2.28~1O‘3%. Die sehr
kleine Temperatilrabhéingigkeit beruht hier nur auf den unterschiedlichen’ temperatu-
rabhéngigen atomaren Dichten in der MD-Simulation.

Die Ausdehnung des fliissigen Bereichs in z-Richtung sowie das mittlere atomare Vo-
lumen und die mittlere Dichte von Oberflichenatomen sind zusammen mit den Visko-
sitdten in Tab.[7.1 angegeben.

DS/T 107925 ] | DTY/T 107932 ] | Dy/T [1079 2] | A,

dpa-K dpa-K dpa-K

T =300 K
At =1ns | (12.6£1.8)/300 | (9.941.4) /300 (11.3+2.3) /300 | 202 + 50

T =300 K
At=50 ps | (10.6 £1.6) /300 | (8.441.2) /300 (9.5+2.0) /300 |243+71

T=10K
At= 50 ps | (7.5 £ 1.0) /10 (5.6 +0.7) /10 (6.5+1.2) /10 2.4+0.7

Tabelle 7.2: Gemafl Methode 1 bestimmte Diffusionskoeflizienten und resultierendes re-
latives Gewicht von viskosem Oberflachenfliefen im Verhaltnis zu Ober-
flachendiffusion bei verschiedenen Temperaturen und Simulationszeiten.

Die Quotienten aus Diffusionskoeffizienten und der Temperatur sind fiir Methode 1
und beide Umgebungstemperaturen in Tab. eingetragen. Dort ist aulerdem das zu-
sammen mit den Daten aus Tab. resultierende Ergebnis fiir A, das sich bei der Ver-
wendung des iiber die Elemente gemittelten Diffusionskoeffizienten ergibt, angegeben.
Die Simulationen der Einschiisse sind bei T = 10 K iiber einen Zeitraum von At = 50 ps
durchgefiihrt worden. Nach dieser Zeit sind die Effekte des Einschusses abgeklungen und
die Temperatur ist so niedrig, dass keine Bewegung mehr stattfindet (siehe hierzu auch
Kap. [7.1.1). Weil bei Raumtemperatur Bewegungen auch auf lingeren Zeitskalen auf-
treten konnten, sind bei 7' = 300 K die Simulationen jeweils fiir At = 1 ns durchgefiihrt
und sowohl fiir diese Zeit als auch fiir At = 50 ps ausgewertet worden. Am Beispiel eines
reprasentativen Einschusses ist der zeitliche Verlauf der Varianz in Abb. 7.7 dargestellt.
Es zeigt sich, dass der wesentliche Beitrag zur Varianz direkt nach dem Einschuss erfolgt
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Abbildung 7.7: Varianz der Cu und Ti Atome im Oberflachenbereich nach Einschuss
eines Cu Atoms der Energie £ = 1 keV und Anzahl der Adatome nach
geometrischem Kriterium als Mittelung {iber mehrere Einschiisse jeweils
bei einer Umgebungstemperatur von 7' = 300 K.

(0 bis 10 ps). Daran schliefit sich ein deutlich kleinerer Anstieg als Funktion der Zeit an.

Die entsprechenden Ergebnisse fiir die Auswertungen geméfl Methode 2 sind in Tab.7.3
zu finden. Dabei sind die Zeitintervalle fiir T = 300 K Umgebungstemperatur in Uberein-
stimmung mit Abb.[7.6 so festgelegt, dass das ballistische Regime von 0 ps bis 0.5 ps, der
thermal spike von 0.5 ps bis 7.5 ps, der Ubergangsbereich von 7.5 ps bis 50 ps und der
Bereich der Umgebungstemperatur von 50 ps bis 1000 ps festgelegt sind. Bei 7" = 10 K
Umgebungstemperatur wird analog verfahren mit dem Unterschied, dass der letzte Ab-
schnitt (50 ps bis 1000 ps) nicht beriicksichtigt werden muss, weil bei 7' = 10 K keine
thermisch aktivierte Diffusion stattfindet.

Im Rahmen von Methode 3 ist die zeitliche Entwicklung der iiber das zuvor beschriebe-
ne geometrische Kriterium bestimmten Adatome als Mittelung iiber mehrere Einschiisse
in Abb. 7.7/ zusammen mit der Entwicklung der Varianz eines typischen Einschusses
dargestellt. Fiir die Anzahl von Adatomen ergibt sich direkt nach dem Einschuss ein
deutliches Maximum, das aber nach weniger als 50 ps wieder zerfallen ist. Gesucht
sind gerade solche Adatome, die auf langen Zeitskalen zur Diffusion beitragen. Deshalb
wird die Anzahl von Adatomen als Mittelwert aus dem Bereich zwischen ¢ = 50 ps
und ¢t = 500 ps bestimmt und dafiir ergibt sich Nagarom = 17 £ 3. Weil die durch-
schnittliche Diffusionslange s fiir Adatome sich aus einer Mittelung iiber die Elemente
ergibt, kann hier ebenfalls nur ein gemittelter Wert angegeben werden und der lautet
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DC/T [107 25 | DIY/T [107° 257 | D/T [107° 2] | A,

T =300 K
At =1ns | (11.840.8)/300 | (9.840.7) /300 (10.8+£1.1) /300 | 215+ 37

T=10K
At=50ps | (1.56 £0.17) /10 | (1.3140.13) /10 | (1.44£0.21)/10 | 10.9+ 3.2

Tabelle 7.3: Gemafl Methode 2 bestimmte Diffusionskoeflizienten und resultierendes re-
latives Gewicht von viskosem Oberflachenfliefen im Verhaltnis zu Ober-
flichendiffusion bei verschiedenen Temperaturen.

unter Verwendung von Gleichung (7.3) mit den eingesetzten Groflen fiir Adatomdif-
fusion geméf Gleichung (7.6) im Zeitintervall des Bereichs der Umgebungstemperatur
D,/T = (25.1 £2.3) - 1079/300 dgﬁK. Daraus ergibt sich fiir das relative Gewicht des
viskosen Oberflichenflieens gegeniiber dem der Oberflichendiffusion A; = 91 £+ 17.

Die alternative Abschétzung der Anzahl von Adatomen iiber das beschriebene Ener-
giekriterium liefert vergleichbare Ergebnisse. Demnach werden pro Einschuss im Mittel
14 + 1 Ti Adatome und 37 + 3 Cu Adatome, also insgesamt 51 + 4 Adatome erzeugt.
Z&ahlt man mit dem beschriebenen Kriterium ebenfalls die als vernichtet geltenden Ato-
me, so ergeben sich im Mittel sogar 46 4+ 3 vernichtete Cu Adatome, 12 + 1 vernichtete
Ti Adatome und damit in der Summe 58 + 4 vernichtete Adatome. Nach diesem Kri-
terium werden also durch den Einschuss nicht signifikant mehr Adatome erzeugt als
vernichtet. Die zugehorigen Energieverteilungen vor und nach einem Einschuss sind fiir
ein reprasentatives Beispiel in Abb. [7.8 dargestellt. Dort ist zu erkennen, dass sich die
Energieverteilung nicht wesentlich dndert, insbesondere auch nicht in dem Energiebe-
reich, fiir den ein Atom als Adatom in Betracht gezogen wird. Es entsteht also keine
Verteilung, in der hohere Energien vertreten sind als vor dem Einschuss. Auflerdem ist
nicht zu beobachten, dass der Bereich der hochsten vorkommenden Energien signifikant
stiarker vertreten ist als vor dem FEinschuss. Fiir eine obere Abschétzung der Anzahl
von Adatomen kann die Anzahl der erzeugten Adatome verwendet werden. Sie liegt et-
wa bei dem dreifachen Wert des aus dem geometrischen Kriterium bestimmten Wertes.
Damit wiirde sich fiir den entsprechenden Wert des Verhéltnisses von viskosem Ober-
flachenflieBen zur Oberflichendiffusion A; = 39+ 7, also ebenfalls ein Wert, der deutlich
grofler als eins ist, ergeben.

Insgesamt fiithren alle Auswertungsmethoden zu dem Ergebnis, dass der Effekt des
viskosen OberflachenflieBens den der Oberflachendiffusion iiberwiegt. Bei T = 300 K
liefern die Methoden 1 und 2, in denen die Diffusion direkt aus den atomaren Koordina-
ten der MD-Simulation und somit auf den der MD-Simulation zugénglichen Zeitskalen
berechnet wird, eine deutlichere Dominanz des viskosen Oberflichenfliefens als Methode
3, bei der die Adatomdiffusion auf langeren Zeitskalen beriicksichtigt wird. Zwischen den
Methoden 1 und 2 besteht bei T' = 300 K kein wesentlicher Unterschied. Bei T = 10 K
liefert Methode 2 eine stédrkere Dominanz des viskosen Oberflichenflieens als Metho-
de 1. Auflerdem fallt auf, dass die Ergebnisse hier bei der tieferen Temperatur eine
schwéchere Dominanz des viskosen OberflachenflieBens besagen als die Ergebnisse bei
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Abbildung 7.8: Verteilung der potentiellen Energie der Cu Atome vor (¢ = 0 ps) und
nach (¢ = 50 ps) dem Einschuss eines Cu Atoms der Energie £ = 1 keV.
Teil a.) zeigt den gesamten Energiebereich und Teil b.) den Ausschnitt
der Energie, fiir den Adatome in Betracht kommen.

der hoheren Temperatur. Diese Abhéngigkeit der Ergebnisse von der Analysemethode
und der umgebenden Temperatur wird in Kap.[7.2.3 erlautert und diskutiert.

Aus den fiir Methode 1 und 2 berechneten Diffusionskoeffizienten der einzelnen Teil-
chensorten geht hervor, dass die Cu Atome unter allen untersuchten Bedingungen einen
groeren Diffusionskoeffizienten als die Ti Atome aufweisen.

Insgesamt zeigen die dargestellten Ergebnisse, dass das viskose Oberflachenflieen die
Oberflachendiffusion dominiert und das gilt unabhéngig von der Wellenldnge der vor-
handenen Strukturen.

7.1.3.4 Viskoses OberflachenflieBen und ballistischer Transport

Fiir das Verhéltnis des Gewichtes dieser beiden Prozesse beziiglich der Glattung von
Strukturen durch Bestrahlung ergibt sich mit Hilfe der Gleichungen (4.24) und :

A2 . ( 44 )Oberﬂéchenﬂieﬁen — 3n q — na;
2
(bg(] )ballistischer Transport FQ 0 qQ 377FQ

tan(a)

tan (@)
3

¢ (7.7)

Dieser Ausdruck ist abhéngig von der Wellenléinge der Struktur, deren Gléittung unter-
sucht werden soll. Fiir Strukturen mit sehr grofier Wellenlénge A\ = 27/¢ dominiert der
ballistische Transport, fiir kleine Wellenldngen das viskose Oberflichenfliefen. Die Wel-
lenléinge )., an der der Ubergang zwischen den beiden Bereichen stattfindet, hat genau
den Wert, fiir den sich Ay = 1 ergibt. Das gilt fiir

a3
Ae =2 2
7r\/?,nm

tan (o)
J

(7.8)

119



7 Bestrahlungsinduzierte Prozesse in der MD-Simulation
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Abbildung 7.9: Schriager Beschuss in der Simulation und Beschuss von Hiigelflanken im
realen Fall.

Die Groflen in diesem Ausdruck miissen nun aus entsprechenden MD-Simulationen be-
stimmt werden, um zu einem Ergebnis fiir die Ubergangswellenléinge zu gelangen. Die
Tiefe des fliissigen Bereiches a, sowie das atomare Volumen €2 und die Viskositét 7 sind
bereits in Tab. aufgefithrt. Der Fluss ist bekannt, da die Oberfliche der Simulati-
onszelle und die Simulationszeit pro Einschuss bekannt sind. Entsprechend Kap. [7.1.3.1
wird die Zeit in dpa umgerechnet. Die freie Oberflichenenergie v soll in erster Naherung
durch die Oberflichenenergie 4 ersetzt werden, die sich aus der Energiedifferenz einer
Simulationszelle mit Oberflichen und einer Simulationszelle ohne Oberflachen berechnen
ldasst. Die Simulationszellen, die diinne Schichten beschreiben, haben zwei Oberflachen
jeweils von der Grofle A. Daher ergibt sich die Oberflichenenergie iiber

~ ESchicht EBulk
= ) 7.9
7 2A (7.9)

Als wesentliche Aufgabe verbleibt nun, die Summe der lateralen atomaren Verschiebun-
gen ¢ fiir verschiedene Winkel « zu bestimmen. Wie in Abb. 4.2 skizziert beschreibt a
die Steigung der Hiigelflanken, auf die das eingeschossene Atom trifft (tan (a) = |Vh]).
In der MD-Simulation wird diese Situation dadurch dargestellt, dass auf eine unverkipp-
te Oberfliche unter einem Winkel a zur Oberflichennormalen die Atome eingeschossen
werden. Beide Situationen unterscheiden sich lediglich durch eine Verkippung des Ko-
ordinatensystems (siche Abb. [7.9)). Zwischen dem der Realitdt entsprechenden System
und dem aus der MD-Simulation ergeben sich fiir den Fluss und die Summe der ato-
maren Verschiebungen in der Substratebene die Bezichungen Fg. = Fyp/ cos (o) und
dre = Oump cos (). Daher ist das in den Gleichungen (7.7) und relevante Produkt
F - unabhéingig von der Wahl des Bezugssystems. Im weiteren Verlauf soll ¢ fiir die
vorgestellten Ergebnisse d,,p bedeuten, falls nicht anders erlautert.

Schrige Einschiisse sind in MD-Simulationen fiir die Winkel a@ = 20°, a = 45° und
a = 65° bei Umgebungstemperaturen von 7" = 10 K und 7" = 300 K durchgefiihrt
worden. Da sich die Streuung der Ergebnisse fiir ¢ als sehr grof erwiesen hat, sind pro
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Parameterkombination mehrere hundert Einschiisse durchgefiihrt worden. Dabei wird
die Startposition sowie die Sorte des eingeschossenen Atoms zufillig gew#hlt, was in
einem Programmcode von S. G. Mayr realisiert ist, der hier eingesetzt wird. Die Zeit
zwischen zwei Einschiissen betragt 30 ps, falls nicht anders erlautert. Diese Zeit ist aus-
reichend, denn die ballistischen Prozesse finden nur in einem wesentlich kiirzeren Zeit-
rahmen statt, der in der Grofenordnung 1 ps liegt (vgl. Kap.[7.1.1). Fiir jeden Einschuss
wird der Wert von ¢ berechnet und zwar fiir Oberflichenschichten dreier verschiedener
Dicken, namlich fiir die gesamte Schicht, die obere Hélfte und die oberen zehn Prozent.
Bei den zuniichst verwendeten Schichten mit einer Dicke von ungefihr 80 A entspricht
das Dicken von 80 A, 40 A und 8 A. In die Summation gehen stets nur Atome ein,
die vor und nach dem Einschuss zur Schicht gehoren, so dass das eingeschossene Atom
selbst und die gesputterten Atome nicht beriicksichtigt werden. Des Weiteren sind Simu-
lationen zum schrigen Einschuss auf zwei verschiedene Arten durchgefiihrt worden. Eine
Moglichkeit ist, auf jeweils dieselbe Startkonfiguration ein Atom zu schieflen und zwar
mit verschiedenen Startpositionen fiir das eingeschossene Atom. Die zweite Moglichkeit
besteht darin, auf eine Startkonfiguration im Abstand der Simulationszeit pro Einschuss
sukzessive viele Atome mit unterschiedlichen Startpositionen zu schieflen.

Es sind verschiedene Randbedingungen getestet worden. Beiden gemeinsam ist, dass
in x- und y-Richtung periodische Randbedingungen herrschen, wéhrend in z-Richtung
freie Oberflichen vorhanden sind. Die erste Art der Randbedingungen besteht darin, eine
frei schwebende Schicht zu simulieren und die Temperaturkontrolle an den periodischen
Réndern wirken zu lassen. Das entspricht den Bedingungen, die auch bei den senkrechten
Einschiissen gelten. Beim schrigen Einschuss kann dann wegen Impulsiibertragung die
gesamte Schicht einen Impuls entlang der x-Richtung erlangen. Dann muss bei der Be-
rechnung der lateralen Verschiebung allerdings immer die mittlere Bewegung der Schicht
beriicksichtigt werden, die man aus der mittleren Bewegung der Atome am unteren Ende
der Probe erhélt, weil diese Atome von dem eingeschossenen Atom und der resultieren-
den Stoflkaskade nicht direkt beeinflusst sind. Die zweite Art der Randbedingungen beim
schriagen Beschuss ist, den unteren Rand der Schicht (etwa 2 bis 4 Atomlagen) festzu-
halten und die Temperaturkontrolle nur an diesem unteren Rand einzusetzen. Dabei
muss die Temperaturkontrolle auf einige Atomlagen oberhalb der festgehaltenen Atome
angewendet werden. Es ist iiberpriift worden, dass die Wahl der Randbedingungen kei-
nen signifikanten Einfluss auf die Ergebnisse hat. Im weiteren Verlauf der Arbeit wird
beim schriagen Beschuss die zweite Moglichkeit eingesetzt, wenn es nicht explizit anders
beschrieben wird.

Um ausschlieffen zu konnen, dass die verwendete Simulationszelle zu klein ist, muss
gewihrleistet sein, dass das Ergebnis nicht durch Atome beeinflusst wird, die entlang der
x-Achse eine Entfernung zuriicklegen, die grofler als die halbe Linge der Simulationszelle
ist. Deshalb wird fiir jeden Einschuss analysiert, ob es solche Atome gibt. Zusétzlich wur-
de der schrige Einschuss mit groBeren Zellen simuliert. Diese grofien Simulationszellen
haben eine Ausdehnung von 196 A in x- und y-Richtung und 98 A in z-Richtung.
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Abbildung 7.10: Summe der atomaren Verschiebungen ¢ im Bereich der oberen 8 A fiir
sukzessiven Beschuss einer CuTi Oberfliche unter einem Winkel von
a = 45° bei T' = 300 K.

7.1.3.5 Ergebnisse zum Vergleich von viskosem OberfldchenflieBen und
ballistischem Transport

Fiir die Oberflichenenergie ergibt sich mit Gleichung fir T =10 Kund 7" = 300 K
ein iibereinstimmender Wert von 4 = 1.14 J/m?.

Fiir die atomaren Verschiebungen § sollen die Ergebnisse vorgestellt werden, die sich
ergeben, wenn die Oberfliche sukzessive mit einer Vielzahl von Atomen beschossen
wird. Fiir eine Begriindung der Bevorzugung dieser Methode sei auf die Diskussion in
Kap.!7.2.3 verwiesen. Dort wird auch auf die andere Methode eingegangen und erliutert,
warum die Simulation der sukzessiven Bestrahlung die physikalisch sinnvollere Methode
ist. Die einzelnen Werte fiir die Summe der durch einen Einschuss bedingten Verschie-
bungen in x-Richtung § sind in Abb. 7.10 fiir jeden Einschuss aufgetragen. Dabei werden
zwei Dinge deutlich: Zum einen ist die Streuung der Werte sehr grof3, so dass eine Vielzahl
von FEinschiissen nétig ist, um verldssliche Resultate zu erhalten; zum anderen ist nicht
erkennbar, dass sich der mittlere Wert von ¢ als Funktion der Anzahl von Einschiissen
andert. Fiir T = 300 K sind die Werte fiir 6 mit den zugehorigen Fehlern der Mittelwerte,
die sich nach 450 Einschiissen ergeben, fiir die verschiedenen Einschusswinkel und die
verschiedenen analysierten Schichtdicken in Tab. [7.4 eingetragen. Die entsprechenden
Ergebnisse bei einer Umgebungstemperatur von 7' = 10 K finden sich in Tab. 7.5. Dabei
fallt auf, dass der Fehler umso groler wird, je dicker die Schicht ist, in der die Verschie-
bungen analysiert werden. Auflerdem sind die Fehler bei T' = 300 K stets grofler als bei
T = 10 K. Bezogen auf die Einschusswinkel ist erkennbar, dass sich fiir a = 20° stets
die betragsméflig kleinsten Werte ergeben. Bei o = 45° sind die Werte betragsméafiig am
grofften. Beim Einfluss der analysierten Schichtdicke auf das Ergebnis ist festzustellen,
dass sich dem Betrage nach die Werte zwischen der diinnsten und der mittleren Schicht-
dicke erhéhen und zwischen der mittleren und der grofiten Schichtdicke nahezu (bei
Beriicksichtigung der zugehorigen Fehler) konstant bleiben. Aus diesem Grund (siehe
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6(20°) [A] | 0(45°) [A] | 6(65°) [A]
d=8A | —-46+16 | -71+13 | =50+09
d=40 A | =80+£55 | —99+45 | —81 +40
d=80A | -79+68 | —96+61 | —81 +53

Tabelle 7.4: Werte der Summen lateraler Verschiebungen ¢ fiir verschiedene Einschuss-
winkel und verschiedene Dicken d der analysierten Bereiche als Durch-
schnittswerte nach jeweils 450 Einschiissen bei einer Umgebungstemperatur

von T = 300 K.
5(20°) [A] | 6(45°) [A] [ 6(65°) [A]
d=8A | —46+10 | —=76+9 —72+6
d=40A | —69+27 | —107+24 | —80 £ 16
d=80A]—-69+32 | —107+28 | —78 +£20

Tabelle 7.5: Werte der Summen lateraler Verschiebungen ¢ fiir verschiedene Einschuss-
winkel und verschiedene Dicken d der analysierten Bereiche als Durch-

schnittswerte nach jeweils 450 Einschiissen bei einer Umgebungstemperatur
von T'= 10 K.

dazu auch die zugehorige Diskussion in Kap.[7.2.3) werden die Ubergangswellenlingen
geméfB Gleichung (7.8) nur fiir die kleinste und die mittlere Schichtdicke angegeben.
Diese Resultate sind in Tab. 7.6/ dargestellt. Als wesentliche Tendenz zeigt sich, dass
sich die Ubergangswellenléinge mit groferem Winkel zu gréferen Werten verschiebt. Des
Weiteren ergeben sich bei T" = 10 K kleinere Werte fiir A, als bei 7' = 300 K. W&hrend
die Werte von ¢ im Rahmen der Genauigkeit nicht temperaturabhingig sind, zeigt die
strahlungsinduzierte Viskositét, die in die Berechnung von A, eingeht, gréflere Werte fiir
kleinere Temperaturen (siche Tab.[7.1).

Die Simulationen mit grofleren Zellen ergeben im Rahmen des Fehlerbalkens gleiche
Ergebnisse und es zeigt sich auflerdem, dass sich nur selten Atome weiter bewegen als
die halbe Kantenlénge der kleinen Zelle und somit die Ergebnisse nicht wesentlich be-
einflussen. Daher sind die Simulationszellen mit ungefihr 80 A Kantenlinge auch fiir
den schriagen Einschuss grofl genug.

7.1.3.6 Vergleich von glittenden und aufrauenden Mechanismen

Methode Als einziger deterministischer aufrauender Mechanismus ist in Kap./4.5.1 die
Sputtererosion angesprochen worden. Da dieser Mechanismus in der mathematischen
Formulierung dieselbe Strukturabhéngigkeit wie das ballistische Glatten zeigt, ist das
Verhéltnis beider Effekt nicht von der Strukturgréfle abhéngig. Fiir das Verhéltnis gilt
unter Verwendung der Gleichungen (4.17) und (4.24):

_ 0 2
An = (b2q2)ballistischer Transport | £ tan(a) q d 21 (7 10)
3 «— _— a —_— -, < - .. .
(b2 q2 ) Sputtererosion ngy q2 tan (Oé) ag Y
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Ae (20°) [nm] | A. (45°) [nm] | A.(65°) [nm]
d=8A,T=10K 37+5 48 £5 7246
d=40A, T=10K [31+7 41+6 69 +9
d=8A, T=300K |81+16 111+ 13 195 + 22
d=40 A, T =300 K | 63+ 22 94 + 23 152 + 39

Tabelle 7.6: Ubergangswellenléingen ), fiir verschiedene Einschusswinkel und verschie-
dene Dicken d der analysierten Bereiche bei Umgebungstemperaturen von
T =10 Kund T = 300 K.

Y | Aj
a=20°]32]35£14
a=45"149|13£0.3
a=065"|952|042%+0.10

Tabelle 7.7: Sputterausbeute und Verhéltnis von ballistischem Glétten zur Aufrauung
durch Sputtererosion nach jeweils 450 KEinschiissen bei einer Umgebung-
stemperatur von 7" = 10 K.

Der Bereich ag, in dem ein Energieeintrag auftritt, kann mit der Dicke des fliissigen
Bereichs a, identifiziert werden. Die Sputterausbeute Y wird fiir verschiedene Winkel
bestimmt, indem bei der sukzessiven Bestrahlung (bei 7" = 10 K) nach einer Vielzahl von
Einschiissen abgezéihlt wird, wie viele Atome sich oberhalb der Probe befinden und somit
als gesputtert gelten. Hier konnen die Ergebnisse der niedrigen Umgebungstemperatur
verwendet werden, weil beide Effekte nicht temperaturabhéngig sind und insbesondere
bei der Berechnung des ballistischen Transports die Fehler bei der niedrigen Temperatur
kleiner sind. Die Temperaturunabhéngigkeit des ballistischen Effekts ist in Kap.[7.1.3.5
gezeigt. Dass sich die Sputterausbeute deutlich unterhalb der Schmelztemperatur nicht
wesentlich als Funktion der Temperatur dndert, ist aus der Literatur fiir vergleichba-
re Systeme bekannt [AB81] und konnte hier auch durch die Simulationen bei beiden
untersuchten Temperaturen bestétigt werden.

Ergebnisse Nach jeweils 450 Einschiissen ist der Fehler der durchschnittlichen Sput-
terausbeute so klein, dass er verglichen mit dem Fehler von ¢ nicht mehr wesentlich zum
Gesamtfehler beitrégt. Es sind an dieser Stelle jeweils die Werte bei T" = 10 K verwen-
det worden, wobei fiir § die obere Probenhilfte ausgewertet worden ist. Die Resultate
fiir die Sputterausbeute und das betragsméfiige Verhéltnis von ballistischem Gléatten
zur Sputtererosion sind in Tab. [7.7 dargestellt. Demnach ist der Glattungseffekt allein
durch den ballistischen Transport grofler oder gleich dem Aufrauungseffekt durch Sput-
tererosion, solange Steigungswinkel von 20° oder bis zu 45° der Oberflachenmorphologie
entsprechen.
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7.2 Diskussion der Ergebnisse zur Bestrahlung amorpher
CuTi Oberfldchen

7.2.1 Allgemeine Phanomene

Zunéchst ist als Kriterium fiir die Zuordnung der Atome zur festen bzw. fliisssigen Phase
ein rein kinetisches Kriterium verwendet worden, dass nur auf den kinetischen Energien
einzelner Atome und deren lokalen Umgebungen begriindet ist. Die Interpretation der
Entwicklung der Anzahl fliissiger Atome ist bereits in die Methode eingegangen, mit
der die Anzahl fliissiger Atome im Spike N, sowie dessen Lebensdauer 7;, berechnet
wird. Der Zeitpunkt des Ubergangs vom Maximalwert in das Plateau in Abb.[7.1 stimmt
ungefihr mit der Zeitskala, die in [AR9S8] fiir den Ubergang vom ballistischen Regime zum
,thermal spike“ gefunden wird, iiberein, denn in beiden Fillen liegt die Ubergangszeit
ungefihr bei 400 fs.

Der Zeitraum, in dem die Anzahl fliissiger Atome ungefihr konstant bleibt, liegt deut-
lich iiber dem fiir thermische Schwingungsdauern typischen. Thermische Schwingungen
existieren mit Schwingungsdauern im Zeitbereich von etwa 100 fs [SGB80; SR83] (siehe
auch Kap.6.2.1). Bei der hauptséichlich untersuchten Einschussenergie £ = 1 keV liegt
die Lebensdauer der aufgeschmolzenen Bereiche mit 7, (7' = 10 K) = 2216+186 fs und
Tiiq (T = 300 K) = 58394239 fs deutlich dariiber. Fiir die durchgefiihrten Einschiisse bei
verschiedenen Energien bei einer Umgebungstemperatur von 7' = 10 K zeigt die Lebens-
dauer der aufgeschmolzenen Bereiche bereits ab £/ = 50 eV einen Wert oberhalb der
Zeit von 100 fs, so dass im Rahmen des kinetischen Kriteriums von einem tatséchlich
existierenden fliissigen Zustand gesprochen werden kann.

Dass die als fliissig identifizierten Atome einen zusammenhéngenden, kompakten Be-
reich bilden, stimmt mit den Ergebnissen fiir die Bestrahlung kristalliner Metalle in MD-
Simulationen iiberein [NGAT98]. Diese Eigenschaft fithrt neben der zuvor diskutierten
Lebensdauer dazu, dass in metallischen Systemen im untersuchten Energiebereich von
ausgedehnten (beziiglich der kinetischen Energie) fliissigen Bereichen gesprochen werden
kann.

Die doppeltlogarithmische Auftragung der Lebensdauern als Funktion der Einschuss-
energie in Abb.[7.11 zeigt, dass die Lebensdauer mit der Energie im untersuchten Ener-
giebereich geméf 7;, oc E¢ skaliert mit e = 0.66 = 0.03. Wie in Kap. [7.1.1 erwéhnt wird
e = 2/3 fiir einen kugelféormigen und € = 1 fiir einen zylinderférmigen , thermal spike*
erwartet [AR98|. Daher kann hier gefolgert werden, dass im untersuchten Energiebereich
ein kugelformiger ,,thermal spike® entsteht. Dieser Fall wird eher im Bereich niedriger
Einschussenergien erwartet, wihrend bei hohen Energien die Probe entlang der Spur des
eingeschossenen Atoms aufschmilzt, so dass sich ein zylinderformiger fliissiger Bereich
bildet. So konnte fiir reines Cu eine lineare Abhéngigkeit im Bereich héherer Energi-
en (E > 1 keV) gefunden werden [AR9S8]. Damit ist beim hier untersuchten CuTi die
Einschussenergie 1 keV noch eher dem Bereich der kugelférmigen Gestalt des ,,thermal
spikes® zuzuordnen, wie es auch die Abbildungen und zeigen.
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Abbildung 7.11: Doppeltlogarithmische Darstellung der Lebensdauern fliissiger Bereiche
als Funktion der Einschussenergie fiir CuTi Schichten bei 7' = 10 K (aus
Abb.[7.2).

7.2.2 Analyse der atomaren Dynamik

Die Verteilung der atomaren Verschiebungsweiten kann Informationen iiber die Art der
Dynamik liefern. Welche Schlussfolgerungen aus der Verteilung gezogen werden kénnen,
ist bereits im Kapitel iiber thermisch angeregte Prozesse beschrieben worden (siche
Kap.6.1.3). Wie dort erklart ergibt sich eine Verteilung von der Form einer radial ge-
mittelten GauBverteilung, wie sie durch Gleichung beschrieben wird, aus einer rein
kooperativen Bewegung ohne bevorzugte Langenskala. Fiir die thermische Anregung bei
T = 450 K konnte fiir Cu Atome im Bereich der Oberfliche ein zweites Maximum im
Bereich des Abstands néchster Nachbarn gefunden werden, das sich als Indiz fiir die
Existenz von Einzelspriingen interpretieren liasst und sicher anzeigt, dass beim vorherr-
schenden Transportmechanismus der Abstand néchster Nachbarn eine bevorzugte Lange
der Bewegung darstellt. Dass die Verteilung im Falle des Einschusses bei 7' = 10 K der
Gaufverteilung deutlich ndher kommt als die der thermisch angeregten Bewegung, zeigt,
dass es sich bei der strahlungsinduzierten Dynamik um einen kooperativen Prozess han-
delt, bei dem keine ausgezeichnete Lénge der Bewegung existiert, denn im Bereich des
Nachbarabstandes ist keine Andeutung eines zusétzlichen Maximums erkennbar. Genau
dieses Verhalten entspricht dem der Bewegung in einer Fliissigkeit [Wah91]. Die Art der
Dynamik unterscheidet sich demnach fiir die verschiedenen Arten der Anregung. Mit die-
sem Ergebnis ist ein weiterer Hinweis dafiir geliefert, dass durch die Bestrahlung nicht
nur angeregte Atome existieren, die lediglich nach einem Energiekriterium als fliissig
bezeichnet werden konnen, sondern sich auch in ihrer Dynamik wie eine Fliissigkeit
verhalten.

Der Vergleich der strahlungsinduzierten und thermisch aktivierten Dynamik zeigt,
dass die mittlere quadratische Verschiebung bei beiden Prozessen fiir die gewdhlten Pa-
rameter (Temperatur, Zeit, Einschussenergie) von gleicher Grofe ist, weil sich die Haupt-
maxima der angepassten Kurven an derselben Stelle befinden, und fiir deren Position
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gilt: rpee = VADE = \/% ((AF; — (Aﬁ>)2> (siche Kap.[6.1.3). Der Beitrag zum Trans-
port ist also in beiden Féllen fast gleich, aber die Art der Dynamik ist unterschiedlich.

Die Untersuchung der Dynamik liefert somit das Ergebnis, dass wihrend des ,ther-
mal spikes“ ein kooperativer Prozess wie FlieBen vorherrscht. Somit sollten Flieprozesse
im untersuchten Energiebereich von Bedeutung sein. Allerdings ist mit diesem Resultat
noch nicht ausgeschlossen, dass im Anschluss an den ,thermal spike“ beim Ubergang
des Systems zum Ausgangszustand noch weitere Prozesse beteiligt sind. Deshalb sind
die Untersuchungen im Rahmen der Kontinuumsmodelle wichtig fiir quantitative Resul-
tate. Dadurch, dass hier die Existenz fliissiger Bereiche gezeigt werden konnte, ist die
Anwendung von Kontinuumsmodellen, die viskoses Flieflen beschreiben, gerechtfertigt.

7.2.3 Untersuchung der Prozesse im Rahmen von
Kontinuumsmodellen

FlieBen und Oberflachendiffusion Zur Modellierung von Flie3prozessen soll zunéichst
daran erinnert werden, dass es zwei Grenzfille gibt, die durch das Verhaltnis der Di-
cke des fliissigen Oberflichenfilms und der Gréfle der Oberflachenstrukturen gegeben
sind (siehe Kap.[4.5.4). Da beide FlieSprozesse auf einem Transport in zueinander senk-
rechten Richtungen basieren und die die Dynamik des viskosen FlieSens beschreibende
Navier-Stokes-Gleichung in der verwendeten Ndherung linear ist, kénnen beide Flief3-
prozesse als sich linear iiberlagernd angesehen werden. Im betrachteten Energiebereich
liegt die Dicke des fliissigen Bereichs geméafi Tab. 7.1/ im Bereich von 3 nm bis 4 nm.
Die Strukturgréflen, fiir die Glattung durch Ionenbestrahlung in Kap. |5/ experimentell
untersucht wird, liegen bei lateralen Korrelationsldngen von ungefihr 20 nm und der
vertikale Abstand von Télern zu Hiigeln liegt bei etwa 10 nm [RMS97; RMLT00] (siche
auch Kap. [5). Somit ist fiir die hier untersuchten Phinomene das Oberflichenfliefen
im Vergleich zum VolumenflieBen der dominierende Prozess. Wenn also die Dominanz
von Oberflachenflieen iiber Oberflaichendiffusion oder ballistischen Transport gezeigt
werden kann, so ist damit allgemein die Dominanz von Flieprozessen gezeigt.

Beim Vergleich von viskosem Oberflichenflieen und Oberflichendiffusion hat sich
ergeben, dass fiir simtliche Berechnungsmethoden der Diffusionskoeffizienten der Flief3-
prozess dominiert. Dieses Ergebnis gilt unabhéngig von der Strukturgrofie, weil beide
Prozesse in gleicher Weise von der Form des Hohenprofils abhéngig sind.

Die drei verschiedenen Methoden zur Berechnung der strahlungsinduzierten Diffusi-
onskoeffizienten haben jeweils ihre spezifischen Vorziige und auch Nachteile. Beim Ver-
gleich von Methode 1 und Methode 2 spricht fiir Methode 2, dass hier die Temperatur
realistischer wiedergegeben wird. Allerdings muss man davon ausgehen, dass sich allein
durch die Aufteilung in mehrere Zeitintervalle der effektive Diffusionskoeffizient erhoht,
wenn er so wie hier geschehen berechnet wird. Der Grund dafiir ist, dass alle atomaren
Bewegungen - und somit auch thermische Schwingungen - beriicksichtigt werden. Ther-
mische Schwingungen liefern fiir jedes Intervall einen &dhnlich grofien Beitrag, so dass
insgesamt der Beitrag durch thermische Schwingungen mit der Anzahl von Zeitinterval-
len wichst. Wahrend der Simulation von Einschiissen und der Analyse der induzierten
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atomaren Dynamik ist es sehr schwierig, einen Diffusionskoeffizienten zu bestimmen, in
den keine Beitrége thermischer Schwingungen eingehen. Fiir die Untersuchung thermisch
angeregter Effekte gibt es die in Kap. diskutierten Moglichkeiten zum Herausfiltern
thermischer Schwingungen. So wurden fiir die Simulationen zur Bestrahlung zusétzlich
auch Diffusionskoeffizienten unter Verwendung eines Abstands r. berechnet, unterhalb
dessen Bewegungen als thermische Schwingungsbeitrige interpretiert werden und nicht
zum Diffusionskoeffizienten beitragen, wenngleich diese Methode in amorphen Syste-
men problematisch ist (siehe Kap. und [KS04]). Daftir wurde r. mit einem Abstand
identifiziert, unterhalb dessen sich die wesentlichen thermischen Schwingungen bei ther-
mischer Anregung abspielen. Da sich ohne Verwendung dieses Kriteriums eine obere
Grenze fiir den Diffusionskoeffizienten und mit diesem Wert bereits die Dominanz des
Oberflachenfliefens gegeniiber der Oberflachendiffusion ergibt, ist hier die Verwendung
des Kriteriums nicht notwendig. Die Dominanz des Oberflichenfliefens wiirde sich mit
dem Kriterium lediglich weiter verstiarken. Die anderen in Kap. erwahnten Metho-
den zur Eliminierung thermischer Beitriage sind bei der Simulation der Bestrahlung von
Oberflachen nicht anwendbar. So ist eine Mittelung der Atompositionen [KS04] iiber
mehrere Schwingungsperioden nicht sinnvoll, weil die lokale Temperatur rdaumlich und
zeitlich stark variiert und auflerdem kurz nach dem Einschuss in kurzer Zeit relativ weite
Bewegungen stattfinden kénnen. Die Methode des raschen Abkiihlens zur Bestimmung
der atomaren Gleichgewichtspositionen [Tei92] ist unter den verwendeten Randbedin-
gungen mit Oberflichen wegen der Druckregelung problematisch. Alles in allem ist fiir
die erorterte Fragestellung die Berechnungsmethode, mit der die préasentierten Ergebnis-
se erzielt worden sind, genau genug, denn die berechneten Diffusionskoeffizienten kénnen
hinsichtlich der Beitrdge thermischer Schwingungen als obere Grenzen angesehen werden
und weitere Methoden zur Eliminierung thermischer Schwingungen miissen nicht unter-
sucht werden, weil sich bereits mit diesen oberen Grenzen fiir die Diffusionskoeffizienten
die Dominanz des Oberflichenflieens ergibt.

Fir T' = 300 K ist mit allen Berechnungsmethoden die Dominanz des Oberflachen-
flieBlens sehr deutlich, weil das Verhéltnis der relativen Gewichte zwischen Oberflachen-
flieen und Oberflichendiffusion deutlich grofler als eins ist. Bei T" = 10 K ergibt sich
zwar auch eine Dominanz des Oberflichenflieens, aber sie ist nicht so deutlich wie bei
der hoheren Temperatur. Begriinden lédsst sich diese Temperaturabhéngigkeit mit der
Form der Diffusion. Wie in Abb.[7.7 zu erkennen ist, entwickelt sich die mittlere quadra-
tische Verschiebung nicht linear als Funktion der Zeit. Stattdessen erfolgt zunéchst ein
sehr steiler Anstieg im Zeitbereich der anfinglichen ballistischen Effekte und des ,,ther-
mal spikes“ (vgl. auch Abb.[7.6). Danach ist nur noch ein sehr viel kleinerer Anstieg
festzustellen, so dass sich die mittleren quadratischen Verschiebungen nach 50 ps und
1000 ps nur wenig unterscheiden. Der steile Anstieg zu Beginn ldsst sich durch ballisti-
sche Effekte und Vorgénge im Bereich des ,,thermal spike” erkldren und die sollten keine
starke Abhéngigkeit von der Umgebungstemperatur zeigen. Insgesamt zeigt die mittle-
re quadratische Verschiebung somit nur eine schwache Temperaturabhéngigkeit und die
Beweglichkeit D,/ (kgT') wéchst mit sinkender hier eingesetzter Umgebungstemperatur.
Deshalb ist es besonders bei niedrigen Umgebungstemperaturen wichtig, die tatséchliche
Temperatur entsprechend Methode 2 realistischer wiederzugeben, als es mit Methode 1
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moglich ist. Hier ergibt sich mit Methode 2 dementsprechend ein deutlich groferer Wert
fiir A; als mit Methode 1. Die Ergebnisse aus beiden Methoden unterschieden sich umso
stirker, je weiter die Umgebungstemperatur und die in Methode 2 eingesetzte Glastem-
peratur auseinander liegen. Insbesondere bei sehr tiefen Temperaturen ist Methode 2
sehr viel realistischer als Methode 1.

Die Methoden 1 und 2 haben bei der Berechnung der Diffusionskoeffizienten der ein-
zelnen Atomsorten gezeigt, dass Cu Atome immer einen hoheren Diffusionkoeffizienten
als Ti Atome haben. Dieses Verhalten stimmt mit dem der Diffusion bei thermischer Ak-
tivierung iiberein (siehe Kap. 6.1)). Insofern sollten auch bei der strahlungsinduzierten
Dynamik dieselben Begriindungen zuléssig sein, die darauf beruhen, dass die Cu Atome
kleiner als die Ti Atome sind (siehe Diskussion [6.2.2).

Methode 3 ist nur bei der hoheren Temperatur anwendbar, weil thermisch aktivierte
Diffusion vorhandener Adatome auf Metalloberflachen bei T' = 300 K stattfindet und bei
T = 10 K nicht [MT94; BEH"01]. Deshalb ist es auch nur bei der héheren Temperatur
notwendig, die thermisch aktivierte Adatomdiffusion zu beriicksichtigen. Die Anzahl der
iiber das geometrische Kriterium bestimmten Adatome liegt im Rahmen der Erwartun-
gen. Mit einem sehr d&hnlichen Kriterium, bei dem zusétzlich noch ein Mindestabstand
eingefiihrt ist, um den ein Atom iiber der urspriinglichen Oberfliche liegen muss, um als
Adatom bezeichnet zu werden, werden fiir den Beschuss von Al(111) Oberflachen in der
MD-Simulation mit verschiedenen Edelgasen bei gleicher Einschussenergie etwas kleinere
Werte als in dieser Arbeit gefunden (Nagaom = 7.1£1.0 fiir Ar™ und Nagarom = 7.6£1.6
fiir Xe™) [BEHT01]. Der etwas hohere Wert Nagqiom = 17 £ 3 in Kap. [7.1.3.3] ldsst sich
dadurch begriinden, dass hier kein zusétzlicher Mindestabstand verwendet wird. Es gibt
auch experimentelle Untersuchungen zur Abschétzung der Anzahl pro Einschuss produ-
zierter Adatome. Dafiir werden atomar glatte kristalline Oberflichen beschossen und mit
dem STM untersucht, so dass die Dichte und Grofle von Inseln, die sich aus Adatomen
gebildet haben, vermessen werden konnen [MT94; BEH*01]. Mit dieser Methode wird
eine obere Grenze fiir die Anzahl von Adatomen bestimmt, weil der endliche Spitzenra-
dius die Inseln grofier erscheinen lasst, als sie tatséchlich sind. Fiir die Bestrahlung von
Al(111) wird als Abschéatzung aus STM Untersuchungen 12 < Nagaom < 50 angege-
ben [BEH'01]. Fiir amorphe Oberfléchen ist diese experimentelle Bestimmungsmethode
nicht anwendbar, da eine amorphe Oberflache stets eine atomare Rauigkeit aufweist und
Inseln von Adatomen nicht so deutlich identifizierbar sind wie bei Kristallen. Insgesamt
liegt die aus der Bestrahlung von amorphen CuTi Schichten iiber das geometrische Kri-
terium bestimmte Ausbeute an Adatomen im Rahmen dessen, was in der Literatur -
wenngleich fiir andere Materialien und andere Struktur - bekannt ist. Somit kann das
verwendete Kriterium als eine realistische Methode angesehen werden.

Bei der aus dem verwendeten Energiekriterium bestimmten Anzahl von Adatomen,
die pro Ion produziert werden, fillt auf, dass danach die Anzahl hergestellter Adatome
ghnlich grofl wie die der vernichteten ist. Dieses Verhalten entspricht nicht den Ergeb-
nissen fiir kristalline Oberflichen und auch nicht den Erwartungen fiir amorphe Ober-
flichen. Wenngleich gerade auf amorphen Oberflichen durchaus vorstellbar ist, dass ei-
ner Relaxation der Oberfliche entsprechend lokal schwach gebundene Atome nach dem
Einschuss fester gebunden sind, sollte sich insgesamt durch den Einschuss die Anzahl
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angeregter Atome erhchen. Auflerdem ist das Ergebnis fiir die Anzahl produzierter Ada-
tome abhéngig von der gewihlten Energiegrenze, durch die Adatome bestimmt werden.
Ist die Energiegrenze zu klein gewahlt, wiirden jeweils Atome gezahlt, die zum Teil we-
der zu Beginn noch am Ende tatséchlich Adatome sind. Insofern hdngen die Ergebnisse
kritisch vom Wert dieser Energiegrenze ab. Insgesamt erscheint das geometrische Krite-
rium zur Bestimmung von N 4g4q4:0m realistischer. Es wiirde versagen, wenn die Oberflache
durch die Einschiisse merklich rau wiirde, aber das ist hier nicht der Fall.

Unter Beriicksichtigung aller durchgefithrten Methoden hat sich gezeigt, dass der
Glattungsbeitrag von OberflichenflieBen deutlich grofler als der der Oberflichendiffusion
ist. Bereits zuvor ist erlautert worden, dass unter den gegebenen Bedingungen Ober-
flichenflieen einen dominierenden oder zumindest einen wesentlichen Anteil der mogli-
chen Flieprozesse darstellt. Zusétzlich lasst sich auch der Glattungseffekt von Volu-
menflieBen mit dem der Oberflichendiffusion vergleichen. Da beide Effekte durch un-
terschiedliche Abhéngigkeiten vom Wellenvektor g gekennzeichnet sind, wird es von der
Wellenlénge der betrachteten Struktur abhéngen, welcher Effekt dominiert. Als Quoti-
ent beider Effekte ergibt sich unter Berticksichtigung von Gl. (4.22) und Gl. (4.27) und
mit Verwendung der in A; zusammengefassten Konstanten in Gl. (7.2):

a
A4 . (blql)\/olumenﬂieﬁen — 27]q _ § 1 Al (7 11)
' 2, . .
(b4q4)0berﬁachendiffusion %qél 2 CL:; q3

Als Ubergangswellenléinge \Y*P, fiir die beide Prozesse (VolumenflieBen VF und Ober-
flichendiffusion D) gleichen Beitrag zeigen (A4 = 1), folgt daraus
vED 2T 2 a? 1/3

A = m = 2m <3A1) . (7.12)
Damit ergeben sich fiir 7" = 300 K mit den Berechnungsmethoden 1, 2 und 3 zur
Abschitzung des Beitrags der Oberflichendiffusion als Ubergangswellenlingen
MNFEP =3940.4 nm, \V'P = 3.840.3 nm bzw. \VFP = 5.1+0.4 nm. Fiir Wellenléingen
A > AP Calso fiir die meisten relevanten Strukturen, dominiert der FlieSprozess. Somit
ist gezeigt, dass selbst unter Bedingungen, bei denen Volumenflielen einen grofieren Bei-
trag als Oberflichenfliefen hat, fiir die meisten Oberflachenstrukturen der Flieprozess
dominieren wiirde.

Fiir hohe Bestrahlungsenergien im MeV-Bereich dominiert bei den experimentell re-
levanten Strukturgroflen das VolumenflieBen das OberflachenflieBen und von Bestrah-
lungen des metallischen Glases ZrgsAl7 5Cusrs im MeV-Bereich ist die Dominanz des
VolumenflieBens als Gliattungsprozess bekannt [MAO1]. Dieses Resultat ist in Uberein-
stimmung mit dem Simulationsergebnis, wenn man annimmt, dass sich die Groflen in
Gleichung (7.11) durch Erhohung der Einschussenergie nicht wesentlich dndert. Fiir
das Produkt Dgn ist diese Annahme wiederum durch die Ergebnisse aus [MAAAO3]
bestétigt und fiir die anderen Gréflen gilt sie ebenfalls.

FlieBen und ballistisches Glitten Die berechnete Oberflichenenergie ist etwas klei-
ner als die aus der Literatur bekannten Werte fiir die einzelnen Elemente. So werden
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in [TM77] fiir T = 0 K als Werte 1.78 J/m? fiir Cu und 1.98 J/m? fiir Ti bzw. fiir die
Schmelztemperatur 1.57 J/m? fiir Cu und 1.75 J/m? fiir Ti angegeben. In der zitierten
Arbeit wird weiter begriindet, dass die Entropie zwischen T'= 0 K und der Schmelztem-
peratur 7, von einer Groflenordnung ist, die nur einen geringen Unterschied zwischen
der Oberfldchenenergie und der freien Oberfléchenenergie verursacht (< 15%). Deshalb
liefert die aus der Simulation berechnete Oberflichenenergie eine gute Ndherung der
freien Oberflichenenergie. Eigentlich ist in Gleichung (7.8) die freie Oberflachenenergie
bei einer hoheren Temperatur als der Umgebungstemperatur einzusetzen, weil der Flie3-
prozess als Folge des Einschusses bei einer lokal erhéhten Temperatur in einer fliissigen
Phase stattfindet. Wie zuvor erwahnt weicht der entsprechende Wert aber nicht um mehr
als 15 % vom eingesetzten ab [TM77].

Bei der Auswertung der atomaren Verschiebungen ist aufféllig, dass deren Summe 0
einen sehr kleinen Wert hat, wenn man ihn mit atomaren Abstéinden vergleicht und
die Zahl der Atome, die bei der Summation beriicksichtigt werden, bedenkt. Die Be-
rechnung von ¢ fiir Zellen derselben Groéfle haben gezeigt, dass sich Werte in dhnlicher
Groflenordnung ergeben konnen, wenn kein Atom eingeschossen wird. Ohne Einschuss
sollte im Mittel & = 0 gelten, aber fiir eine bestimmte Konfiguration der Zelle und ein
festes Zeitintervall der Untersuchung gibt es immer Abweichungen. Wenn diese Abwei-
chungen von dhnlicher Gréf8enordnung wie der durch Einschuss induzierte Effekt sind,
wiirde der Effekt des Einschusses stark verfilscht, wenn fiir jeden Einschuss dieselbe
Konfiguration der Zelle und immer derselbe Untersuchungszeitraum gewéhlt wiirde. Die
Methode der sukzessiven Bestrahlung einer Probe hat gerade den Vorteil, dass vor je-
dem einzelnen Einschuss die Zellenkonfiguration eine andere ist. Deshalb sollten sich die
Effekte in der Summe von atomaren Verschiebungen, die nicht durch den Einschuss be-
dingt sind, nach einer Vielzahl von Einschiissen mit verschiedenen Zellenkonfigurationen
kompensieren. Damit ergibt sich dann im Durchschnitt vieler sukzessiver Einschiisse ein
Wert, der allein durch die Einschiisse begriindet ist.

Dass die Fehler von 6 bei der hoheren Temperatur grofler werden, entspricht der
Erwartung. Auch die Abweichungen von § = 0 fiir eine Zelle ohne Einschuss werden
grofer. Aulerdem werden die Abweichungen bei einer Simulationszelle ohne Einschuss
grofer, wenn die Zelle grofler ist. Im Wesentlichen sollten fiir diese Abweichungen thermi-
sche Schwingungen verantwortlich sein. Dies macht sich bemerkbar, wenn viele Teilchen
beriicksichtigt werden, auf die die gerichteten ballistischen Effekte keinen Einfluss ha-
ben. Das gilt bei den durchgefiihrten Einschiissen fiir die untere Hélfte der Probe. Die
Ergebnisse fiir 4 in Abhéngigkeit von der Dicke des analysierten Bereichs bestétigen dies,
denn die Ergebnisse sind gleich, wenn die gesamte Probe oder nur die obere Hélfte un-
tersucht wird. Allerdings wird der Fehler grofier, wenn die gesamte Probe beriicksichtigt
wird. Insofern ist es fiir die Auswertung der Grofle o sinnvoll, einen Bereich der Probe
zu analysieren, in dem zum einen alle ballistisch bedingten Bewegungen stattfinden und
der zum anderen moglichst klein ist.

Dass sich die Ergebnisse fiir ¢ als Funktion der Umgebungstemperatur nicht signifi-
kant unterscheiden, entspricht der Erwartung, denn ein ballistischer Effekt beruht auf
gerichteten StoBen durch Impulsiibertrag, wihrend thermische Bewegung nicht an die
Einschussrichtung gekoppelt ist. Der ballistische Prozess mit gerichteten Stoflen sollte
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sich solange fortsetzen, bis die Energie der gestoflenen Teilchen soweit gesunken ist, dass
sie im Bereich der Bindungsenergie der Atome liegt. Dieses Kriterium ist unabhéngig
von der Temperatur, so dass ballistische Effekte temperaturunabhingig sind. Anders
als in den Untersuchungen in [MGC05] zu kovalent gebundenen Systemen steigt der
Wert von 6 - cos () (entspricht ¢ in der zitierten Arbeit) hier nicht wie dort gesehen
an. Allerdings wird dort auch ein anderer Bereich von Steigungswinkeln (nur o < 20°)
untersucht als hier. Fiir metallische Systeme sind keine quantitativen Untersuchungen
dieses Effekts bekannt, so dass fiir eine weitere Diskussion dieses Aspekts auf Kap.(7.4.2
verwiesen wird.

Dass die Ubergangswellenlingen fiir die hohere Temperatur grofer sind, ist dadurch
bedingt, dass die Viskositdt bei der hoheren Temperatur kleiner ist. Das Gewicht des
viskosen Oberflachenfliefens ist demnach grofler. Wegen der Temperaturunabhéngigkeit
des ballistischen Effekts bleibt dessen Gewicht hingegen konstant. Insgesamt erhoht
sich damit das relative Gewicht des Oberflichenflielens gegeniiber dem ballistischen
Glitten und die Ubergangswellenlinge A, wird grofer, so dass OberflichenflieBen fiir
einen grofleren Bereich von Strukturgréfien mit A < A, dominiert.

Auch wenn bei der hier verwendeten Bestrahlungsenergie und den experimentell re-
levanten StrukturgroBen Oberflachenflieen im Vergleich zum Volumenflielen der domi-
nierende Prozess ist, sollte kurz der Vergleich des Glattungseffekts vom Volumenflielen
mit des ballistischen Transports vorgestellt werden. Die folgenden Abschitzungen gel-
ten fiir den Fall, dass VolumenflieBen dominant wire. Als Quotient des Beitrags vom
VolumenflieBen zum ballistischen Glatten ergibt sich

tan (o)
)

1
.

l
A5 = (bl ql >V01umenﬂieﬁen o q o Y

= 1
2 2nFQ (7.13)

2
(b2q )ballistischer Transport F Q
tan(a)

Als Ubergangswellenlinge AV P, fiir die beide Prozesse (VolumenflieBen VF und ballis-
tischer Transport B) gleichen Beitrag zeigen (As = 1), folgt daraus

4]

N TR
tan (o)

(7.14)

dc Y

Hier ist es nun so, dass fiir Strukturen mit einer Grofle oberhalb der Ubergangswellenlange
das VolumenflieBen und unterhalb der ballistische Transport dominiert. Diese Ubergangs-
wellenléinge lisst sich durch die Ubergangswellenlinge, die sich beim Vergleich von Ober-
flichenflieBen (OF) und ballistischem Glédtten (B) ergeben hat, ausdriicken. In der fol-
genden Gleichung ist A?*'P die in Gleichung (7.8) bestimmte Wellenléinge. Es gilt:

3 3
NG (7.15)
BNOFB

Damit ergeben sich bei T = 300 K unter Beriicksichtigung der ballistischen Effekte
in der oberen Probenhilfte, auf die sich die ballistischen Prozesse auch tatséchlich be-
schranken, mit den Werten aus Tab. 7.6/ fiir die verschiedenen Einschusswinkel Werte von
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AVEB(20°) = 3.142.2 nm, AV TP (45°) = 1.440.7 nm und A5 (65°) = 0.53 £0.28 nm.
Diese Ubergangswellenléingen sind sehr klein, so dass fast alle Strukturen durch das Vo-
lumenflielen geglittet wiirden. Somit hat ballistisches Gléatten keine bedeutende Rolle,
wenn VolumenflieSen relevant ist. Dieses Ergebnis stimmt mit der Erwartung iiberein,
dass gerichtete ballistische Stofle weniger Einfluss haben, wenn der aufgeschmolzene Be-
reich (im Verhéltnis zur Strukturgrofie) grofer ist. Auch dieses Ergebnis stimmt mit
der fiir die Bestrahlung des metallischen Glases ZrgsAly 5Cugrs im MeV-Energiebereich
bekannten Dominanz des Volumenfliefens [MAOQ1] iiberein.

Zusammenfassung der Gldttungsmechanismen Die wesentlichen Resultate aus der
Kombination von Kontinuumsmodellen und MD-Simulationen lassen sich somit kurz
zusammenfassen. Im hier betrachteten Energiebereich, in dem nur eine diinne Ober-
flachenschicht fliissig wird und somit FlieBprozesse in Form von OberflachenflieBen statt-
finden, dominiert das viskose Oberflaichenflieen den Prozess der Oberflichendiffusion.
Dies gilt unabhéngig von der Strukturgrofle zumindest in dem Bereich, in dem Ober-
flachenflieen der relevante Flielprozess ist. Insofern spielt Oberflachendiffusion als Glét-
tungsprozess nur eine untergeordnete Rolle. Der Vergleich des viskosen Oberflachen-
flieBens mit dem ballistischen Glétten hat gezeigt, dass es eine Ubergangswellenlinge
gibt, unterhalb der viskoses OberflichenflieBen und oberhalb der ballistisches Glatten
die vorherrschende Rolle spielt. Fiir die experimentell relevanten Strukturgréfien domi-
niert eher der FlieSprozess. Wiirde VolumenflieBen als der dominierende FlieBprozess
angenommen, so wiirde er fiir die experimentell relevanten Strukturgréfien sowohl ge-
geniiber Oberflachendiffusion als auch gegeniiber ballistischem Glatten dominieren. Bei
den hier betrachteten Energien ist zwar Oberflichenflielen als der FlieBprozess anzuneh-
men, aber mit steigender Einschussenergie gibt es einen kontinuierlichen Ubergang zum
Volumenfliefen [Orc62].

Vergleich glattender und aufrauender Mechanismen Beim Vergleich des ballisti-
schen Gléttens mit der Aufrauung durch Sputtererosion - also beider Terme die mit
unterschiedlichem Vorzeichen proportional zu V?h sind - ist deutlich geworden, dass der
Glattungseffekt dominiert, wenn die Steigungswinkel kleiner als 45° sind. Das ist in der
Regel in der experimentellen Situation erfiillt (vgl. Kap.|5). Je nach Struktur dominieren
die sehr kleinen oder die mittleren Steigungswinkel. Die Sputterausbeuten steigen beim
schragen Beschuss mit dem Winkel zwischen 20° und 65° relativ zur Substratnormalen
an. Dies entspricht sowohl allgemeinen theoretischen Erwartungen nach Sigmund [Sig69]
als auch experimentellen Resultaten [AB81]. Dementsprechend ist zu erwarten, dass bei
senkrechtem Beschuss die Sputterausbeute noch niedriger als bei 20° ist. Die Werte der
Sputterausbeuten liegen ebenfalls im erwarteten Bereich zwischen 1 und 10 [AB81]. Da
im experimentell relevanten Bereich von Steigungswinkeln das ballistische Glétten allein
bereits das Aufrauen durch Sputtererosion iiberwiegt und zusétzlich die weiteren dis-
kutierten Gléattungsterme hinzukommen, ist insgesamt bei der senkrechten Bestrahlung
von strukturierten Oberflachen metallischer Gléser ein Glattungseffekt zu erwarten.
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7.3 Bestrahlung amorpher Si Oberflichen

Bei der Untersuchung des atomaren Beschusses von Si Oberflichen werden dieselben
Methoden wie zuvor bei CuTi verwendet, so dass an dieser Stelle direkt mit der Darstel-
lung der Ergebnisse begonnen werden kann. Bestrahlt werden Si Oberflachen, die wie
in Kap.[3.4 beschrieben hergestellt worden sind. Die Auslagerungszeit im Bulk-Zustand
liegt bei
etwa 4 ns bei einer Temperatur von 7' = 1400 K. Danach wird die Probe auf die
gewiinschte Temperatur gebracht, bei der die Bestrahlung simuliert werden soll. Das
sind wie schon beim CuTi T = 10 K und 7" = 300 K. Nach Herstellung der Oberflichen
werden die Proben solange relaxiert, bis die Energie des Systems als Funktion der Zeit
nicht signifikant weiter sinkt. Beschossen wird die Oberfliche stets mit Si Atomen.

7.3.1 Aligemeine Phanomene

Fiir die Bestrahlung von Si Oberflichen wird dieselbe Fliissigkeitsanalyse wie zuvor fiir
CuTi verwendet. Dabei héngt das Ergebnis entscheidend davon ab, welche Energie als
Grenzwert verwendet wird. Auch beim Si soll die Energie verwendet werden, die der
Glastemperatur T} iiber £ = %/{;BTQ entspricht. Entsprechend der Ergebnisse und Dis-
kussionen zum Glasiibergang von Si in Kap. 6.3 wird als Naherung T, = 2600 K verwen-
det. In diesem Abschnitt ist die Bezeichnung von Atomen oder Bereichen als fliissig nur
im Sinne der verwendeten kinetischen Definition zu verstehen. Fiir einen repriasentativen
Einschuss bei einer Umgebungstemperatur von 7" = 10 K ist in Abb. 7.12| die zeitliche
Entwicklung der Anzahl fliissiger Atome sowie die rdumliche Anordnung der fliissigen
Atome zu einer Zeit im Bereich des Plateaus (¢ = 246 fs) gezeigt. Nach einer Mittelung
iiber mehrere Einschiisse ergeben sich fiir die Lebensdauern und die Anzahl fliissiger
Atome die Werte 73,4 = 276 £ 22 fs bzw. Nj;, = 112 £ 10. Die Fliissigkeitsanalyse ergibt
somit sowohl fiir die Lebensdauer fliissiger Bereiche als auch fiir die Anzahl der daran
beteiligten Atome deutlich kleinere Werte als es bei derselben Einschussenergie beim
metallischen Glas CuTi der Fall ist (siehe Kap.[7.1.1). Auflerdem fallt in Abb. auf,
dass die als fliissig identifizierten Atome nicht einen zusammenhingenden, kompakten
Bereich bilden, sondern auf voneinander getrennte Gebiete verteilt sind.

Wenngleich die Struktur der fliissigen Bereiche nicht kompakt ist, ldsst sich auch hier
eine Dicke a, berechnen, bis zu der fliissiges Verhalten auftritt. Dabei ergibt sich bei
T = 10 K Umgebungstemperatur der Wert a, = 38 £ 3 A.

Bei einer Umgebungstemperatur von 7" = 300 K ergeben sich etwas groflere Werte
fiir die Lebensdauer der fliissigen Bereiche und die Anzahl der daran beteiligten Atome:
Tiiqg = 963 £ 39 fs, Ny, = 162 £ 16. Fiir die Dicke der fliissigen Oberflichenschicht
lautet das Ergebnis a, = 33+4 A. In qualitativer Ubereinstimmung mit dem Verhalten
bei T = 10 K bilden die als fliissig identifizierten Atome keinen zusammenhéngenden
Bereich.
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104 o =376 fs- 158 fs
NP\aleau =127

t,=464fs- 158 fs =306 fs
N, =258

100 1000
t[fs]

Abbildung 7.12: a.) Zeitliche Entwicklung der Anzahl fliissiger Atome (Die roten Li-
nien markieren zeitlich den Anfangs- und Endpunkt des fliissigen Be-
reichs.) und b.) rdumliche Anordnung der fliissigen Atome zum Zeit-
punkt ¢ = 246 fs jeweils fiir denselben Einschuss der Energie £ = 1 keV
bei einer Umgebungstemperatur von 7' = 10 K.

7.3.2 Analyse der atomaren Dynamik

Eine Analyse der atomaren Dynamik anhand der Verteilung atomarer Verschiebungswei-
ten der (nach dem kinetischen Kriterium) fliissigen Atome im Oberflichenbereich kann
beim Si nicht so aussagekréftig wie beim CuTi sein. Der Grund dafiir ist, dass beim Si
im Gegensatz zum CuTi bei thermischer Anregung kein eindeutiger Beweis der Existenz
einer bevorzugten Verschiebungsweite gefunden werden konnte (vgl. Kap. [6). Insofern
ist beim Si die Analyse der Verschiebungsweiten keine geeignete Methode, um das Ver-
halten einer Fliissigkeit im Unterschied zu thermisch aktivierter Diffusion nachzuweisen.
Dass es tatsdchlich ein durch den Beschuss induziertes fliissiges Verhalten im Si gibt,
wird im spéteren Kapitel 7.4 diskutiert und aufferdem in Kap.[7.3.3.1 durch den Wert
der strahlungsinduzierten Viskositét klar.

7.3.3 Identifikation der Parameter aus Kontinuumsmodellen

Analog zum entsprechenden Kapitel fiir das CuTi System werden im Folgenden die
relativen Beitridge der gldttenden Prozesse im Rahmen von Kontinuumsmodellen und
Ergebnissen der MD-Simulationen quantitativ bestimmt.

7.3.3.1 Viskoses OberflichenflieBen und Oberflachendiffusion

Methoden Das Verhiltnis des Glattungseffektes von viskosem Oberflichenflieen zu
Oberflachendiffusion spiegelt sich im Wert des Parameters Ay, der in Gleichung (7.2)
definiert ist, wider. Die Werte der Diffusionskonstanten werden hier zunéchst nur nach
den in Kap.[7.1.3.2 als Methode 1 und Methode 2 erlauterten Verfahren berechnet. Der
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n [Pa-dpa] a, [A] Q [AS] v [AQ]
T =300 K (9.66 + 0.02) - 108 33+4 | 20.58 | 0.133
T=10K | (1235£0.03)-10° | 38+3 | 20.47 | 0.134

Tabelle 7.8: Viskositét, vertikale Ausdehnung des fliissigen Bereichs, mittleres atomares
Volumen und atomare Oberflichendichte wiahrend der Bestrahlung von Si
Proben.

Grund dafiir, dass das Verfahren nach Methode 3 fiir Si erst in der spéteren Diskussi-
on erlautert wird, ist, dass keine genauen Daten fiir eine mittlere Diffusionsldnge von
Adatomen auf amorphen Si Oberflichen bekannt sind.

Ergebnisse Die Werte fiir das atomare Volumen €2 und die Oberflachendichte von
Atomen v ergeben sich direkt aus den Atompositionen in der Simulation. Die mittlere
Dicke der Oberflachenschicht, in der fliissige Bereiche auftreten, ist bereits in Kap.[7.3.1
vorgestellt worden. Die Berechnungen der strahlungsinduzierten Viskositéten n wurden
von S. G. Mayr nach demselben Prinzip, wie es fiir CuTi in [MAAAO3] beschrieben ist,
durchgefiihrt. Die Ergebnisse dieser Gréfien sind fiir die beiden untersuchten Umgebung-
stemperaturen in Tab. 7.8 dargestellt.

Fiir die Umrechnungen zwischen den Einheiten s und dpa sind Ergebnisse aus SRIM
Simulationen herangezogen worden, bei denen Si Schichten mit Si Atomen der Ener-
gie 1 keV beschossen worden sind. Fiir T" = 10 K ergibt sich der Umrechnungsfaktor
1.6025 - 10—3% und fiir 7' = 300 K entsprechend 1.606 - 10—3% mit der Simulations-

zeit pro Einschuss t,.s. Beriicksichtigt wird dabei der Oberflichenbereich von ca. 5 A,
weil in demselben Bereich auch die Daten fiir die Berechnung der Diffusionskoeffizienten
beriicksichtigt werden.

Die Ergebnisse fiir die Quotienten aus Diffusionskoeffizienten und Temperatur zusam-
men mit den resultierenden Werten des Parameters A; sind fiir die Berechnungsmetho-
den 1 und 2 in den Tabellen [7.9 bzw. [7.10 aufgelistet. In allen untersuchten Fallen gilt
Ay > 1 und das bedeutet, dass das viskose Oberflichenfliefen die Oberflachendiffusion
dominiert. Das Ergebnis ist in allen Fallen sehr deutlich aufler bei 7' = 10 K unter Ver-
wendung der Berechnungsmethode 1. In den Ergebnissen fiir diese Berechnungsmethode
fallt auf, dass die Werte der Diffusionskoeffizienten Dy, die in der Einheit dm_;; der Va-
rianz proportional sind, innerhalb des Fehlerbalkens fiir beide Umgebungstemperaturen
gleich sind. Bei T' = 300 K sind fiir die Diffusionskoeffizienten geméfi Berechnungsme-
thode 1 Simulationszeiten von 50 ps und 1000 ps ausgewertet worden. Dabei ergibt sich
fiir die deutlich ldngere Zeit ein kaum groflerer Diffusionskoeffizient. Beide Werte liegen
noch innerhalb der Fehlerbalkens des jeweils anderen Wertes. Fiir Berechnungsmetho-
de 2 wird daher nur die maximale Simulationszeit ausgewertet. Die Ergebnisse zeigen
beim Vergleich der beiden Berechnungsmethoden, dass sich bei der tiefen Temperatur
mit Methode 2, in der die Temperatur wesentlich realistischer wiedergegeben wird, ein
deutlich groerer Wert fiir A; ergibt als mit Methode 1. Bei Raumtemperatur fithrt die
Aufteilung in mehrere Zeitintervalle dagegen zu einer VergroBerung von D, /T und somit
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D,/T 107 2L | A,
T =300 K, At = 1ns | (14.6 +£2.3)/300 | 63+ 20
T =300 K, At = 50 ps | (13.1+2.3) /300 | 70 + 22

T=10K, At=50ps | (127+21)/10 |29+07

Tabelle 7.9: Ergebnisse fiir die Quotienten aus Oberflichendiffusion und Temperatur so-

wie den Parameter A; geméfl Berechnungsmethode 1 bei der Bestrahlung
von Si Oberflachen.

D,/T [1070-2L] | A,

dpa-K
T =300K, At =1ns | (2.9 +1.0) /300 | 42 + 12

T=10K, At =50 ps | (1.L£0.1)/10 34+ 6

Tabelle 7.10: Ergebnisse fiir die Quotienten aus Oberflichendiffusion und Temperatur
sowie den Parameter A; geméfl Berechnungsmethode 2 bei der Bestrahlung
von Si Oberflidchen.

zu einer Verkleinerung von A;.

7.3.3.2 Viskoses OberflachenflieBen und ballistischer Transport

Methoden Um die Effekte des viskosen OberflachenflieBens und des ballistischen Trans-
ports auf Si Oberflichen gegeneinander abschétzen zu konnen, wird Gleichung
herangezogen, durch die genau die Wellenléinge \. bestimmt ist, fiir die beide Prozes-
se gleiches Gewicht haben. Fiir groflere Wellenldngen dominiert der ballistische Trans-
port und fiir kleinere das viskose OberflichenflieBen. Die Berechnung der verschiedenen
Parameter erfolgt analog zum Vorgehen beim CuTi System. Auch hier sind schréige
Einschiisse mit den Winkeln o = 20°, o = 45° und o = 65° zur Substratnormalen bei
den Umgebungstemperaturen 7' = 300 K und 7" = 10 K durchgefiihrt worden. Dafiir
sind beide Methoden, ndmlich das sukzessive Bestrahlen einer Oberfliche an verschiede-
nen Orten sowie das wiederholte Einschieflen auf dieselbe Oberfliche an verschiedenen
Orten durchgefiihrt worden. Die Zeit zwischen zwei Einschiissen betrégt ebenfalls 30 ps.
Die Randbedingungen, fiir die im Folgenden die Ergebnisse gezeigt werden, sind die,
bei denen die unteren Atomlagen der Probe festgehalten werden und in einigen weite-
ren Atomlagen die Temperatur der gewiinschten Umgebungstemperatur entsprechend
geregelt wird. Tests mit einer nicht festgehaltenen Zelle und Temperaturregelung an
den periodisch fortgesetzten Réndern zeigen keine signifikant anderen Ergebnisse. Die
atomaren Verschiebungen in x-Richtung § werden fiir die ganze Probe, die obere Hélfte
sowie die oberen zehn Prozent der Probe berechnet, wobei die Kantenldnge der Probe
bei 87.54 A bzw. 87.70 A liegt fiir T = 10 K bzw. T = 300 K.

Ergebnisse Die Dicke des fliissigen Bereichs, sowie das atomare Volumen und die
strahlungsinduzierte Viskositdt sind in Tab. 7.8 dargestellt. Als Oberflichenenergie er-
geben sich aus der Simulation und Gleichung (7.9) 4 = 1.36 J/m? bei T' = 300 K bzw.
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§(20°) [A] | 0(45°) [A] | 6(65°) [A]
d=88A | -12+7 | -25+7 | -32+5
d=44 A | —45+23 | —63+22 | —66+ 16
d=83 A | —44+28 | —63+28 | —64+21

Tabelle 7.11: Werte der Summen lateraler Verschiebungen ¢ fiir verschiedene Einschuss-
winkel und verschiedene Dicken d der analysierten Bereiche als Durch-

schnittswerte nach jeweils 600 Einschiissen bei o = 45° und a = 65°
bzw. 850 Einschiissen bei @ = 20° bei einer Umgebungstemperatur von
T = 300 K.
§(20°) [A] | 6 (45°) [A] | 6(65°) [A]
d=88A | —11+£7 | -27+6 | -43+5
d=44 A | —29+£18 | —65+£14 | —73+£9
d=8A | -28+£19 | —64+£14 | -73+£9

Tabelle 7.12: Werte der Summen lateraler Verschiebungen 4 fiir verschiedene Einschuss-
winkel und verschiedene Dicken d der analysierten Bereiche als Durch-
schnittswerte nach jeweils 300 Einschiissen bei einer Umgebungstempera-
tur von 7' = 10 K.

5 =152 J/m? bei T = 10 K.

Bei T' = 300 K sind fiir die verschiedenen Winkel jeweils mindestens 600 Einschiisse
ausgewertet worden. Die resultierenden Werte fiir die atomaren Verschiebungen § sind
in Tab.[7.11 und die entsprechenden Resultate fiir jeweils 300 Einschiisse bei T'= 10 K
sind in Tab.[7.12 dargestellt. Es zeigt sich, dass die Umgebungstemperatur keinen signi-
fikanten Einfluss auf die Summe atomarer Verschiebungen hat. Allerdings ist der Fehler
der Ergebnisse bei der hoheren Temperatur deutlich gréfler, obwohl bei der héheren
Temperatur bereits mindestens doppelt so viele Einschiisse beriicksichtigt worden sind.
Die Ergebnisse zeigen des Weiteren, dass es keinen signifikanten Unterschied zwischen
den Ergebnissen fiir 0 gibt, wenn bei der Summation der atomaren Verschiebungen
in x-Richtung zum einen die gesamte Probe und zum anderen nur die obere Hélfte
beriicksichtigt wird. Allerdings sind die Werte fiir § signifikant kleiner (dem Betrage
nach), wenn nur die oberen 8.8 A der Schicht beriicksichtigt werden. Deshalb werden
die Werte der Ubergangswellenléingen in Tab. nur fiir die 9-Werte berechnet, bei
denen die obere Probenhélfte oder nur die oberen 10 Prozent der Probe beriicksichtigt
werden.

Die Werte der Ubergangswellenlingen zeigen fiir beide analysierten Probenbereiche
und beide Temperaturen einen Anstieg mit dem Einschusswinkel. Auflerdem sind die
Ubergangswellenléingen bei T = 300 K etwas kleiner als bei T = 10 K, aber dieser
kleine Unterschied bewegt sich innerhalb der Fehlerbalken und ist somit nicht signifikant.
Bei der hoheren Temperatur sind deutlich mehr Einschiisse nétig, damit die Grofle des
Fehlers in einem dhnlichen Bereich wie bei der tieferen Temperatur liegt.
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Ae (20°) [nm] | A (45°) [nm] | A.(65°) [nm]
d=88A T=10K [42+14 44+6 52 +5
d=44A T=10K |26+8 28 4+ 4 40 + 4
d=88A T=300K|35+11 40+ 8 52 + 8
d=44A, T=300K | 18+5 25+ 6 36 +£7

Tabelle 7.13: Ubergangswellenlingen ), fiir verschiedene Einschusswinkel und verschie-
dene Dicken d der analysierten Bereiche bei Umgebungstemperaturen von
T =10 Kund T = 300 K.

Y Ag
a=20°105|84+£50
a=45 |13 ]26x£06
a=065]26|0.69+0.12

Tabelle 7.14: Sputterausbeute und Verhéltnis von ballistischem Glétten zur Aufrauung
durch Sputtererosion bei einer Umgebungstemperatur von 7' = 10 K.

7.3.3.3 Vergleich von glattenden und aufrauenden Mechanismen

Wie beim CuTi kann auch fiir den Beschuss von Si der einzige in dieser Arbeit diskutierte
deterministische Aufrauungsprozess mit dem Glattungsprozess, der dieselbe Struktur-
abhéngigkeit zeigt, verglichen werden. Mit Gleichung (7.10), den aus den Simulationen
zum schrigen Beschuss resultierenden Werten fiir die Sputterausbeuten und den Wer-
ten fiir den ballistischen Transport in Tab. ergibt sich das betragsméflige relative
Verhéltnis Ag beider Effekte fiir. Die Ergebnisse fiir T = 10 K sind in Tab. [7.14 zu-
sammengefasst. Fiir 7' = 300 K liefern die Simulationen im Rahmen des Fehlers gleiche
Ergebnisse. Auch hier ergibt sich eine Zunahme der Sputterausbeute mit wachsendem
Winkel gegeniiber der Substratnormalen bei schriagem Einschuss und dementsprechend
gewinnt der aufrauende Prozess an Einfluss. Fiir die experimentell relevanten Steigungs-
winkel, die in der Regel unterhalb von 45° liegen, ist das ballistische Glatten stéarker als
die Aufrauung durch Sputtererosion.

7.4 Diskussion der Ergebnisse zur Bestrahlung amorpher
Si Oberflachen

7.4.1 Allgemeine Phanomene und atomare Dynamik

Mit dem verwendeten Wert fiir die Glastemperatur ergibt sich beim amorphen Si mit
Hilfe der Fliissigkeitsanalyse ein qualitativ anderes Verhalten als beim metallischen Glas
CuTi. Mit den verwendeten Kriterien ergeben sich Lebensdauern der fliissigen Bereiche,
die zumindest nicht deutlich grofler sind als thermische Schwingungsperioden. Wahrend
die Lebensdauer des fliissigen Bereichs bei 7;, = 276 £ 22 fs liegt, haben sich aus Neu-

139



7 Bestrahlungsinduzierte Prozesse in der MD-Simulation

tronenstreuexperimenten Phononenspektren fiir amorphes Silizium ergeben [KSM*84],
die zeigen, dass der wesentliche Anteil thermischer Schwingungen bei Schwingungspe-
rioden zwischen 60 fs und 420 fs stattfindet. Ganz dhnliche Grenzen fiir die Perioden
thermischer Schwingungen ergeben sich anhand von ab initio Simulationen und auch
von Simulationen mit dem Tersoff Potential fiir amorphes Silizium [VVARV06]. Neben
der kurzen Lebensdauer bilden die als fliissig gekennzeichneten Atome keinen zusam-
menhédngenden Bereich. Somit kann man bei der Bestrahlung von amorphem Si nicht
unbedingt von einem Aufschmelzen eines lokalen Bereichs im Sinne der kinetischen Ener-
gien sprechen. Vielmehr gibt es mehrere verstreute kleine Bereiche mit dem Energiekri-
terium geméf fliissigen Atomen. Dieses Ergebnis ist in qualitativer Ubereinstimmung
mit fritheren Untersuchungen zum Beschuss von kristallinem Silizium bei einer etwas
hoheren Energie von 5 keV im Rahmen klassischer MD-Simulationen [NGAT98; RG95].
Insbesondere wird in [NGAT98] diskutiert, dass sich die Bestrahlungskaskade und da-
mit der Aufenthaltsort als fliissig gekennzeichneter Atome auch bei einer Energie von
2 keV in Subkaskaden aufteilt, wihrend das bei Einschiissen der Energie 400 eV nicht
zutrifft. Da fiir die hier untersuchte Energie 1 keV ebenfalls ein Aufspalten der heiflen
Bereiche und damit auch der Kaskade beobachtet wird, muss die Energiegrenze, ab der
eine Aufspaltung stattfindet, zwischen 400 eV und 1 keV liegen.

Fiir den Beschuss von amorphem Si kann aus der Verteilung von atomaren Verschie-
bungsweiten prinzipiell nicht auf die Existenz eines Flieverhaltens geschlossen werden
(siehe Kap.[7.3.2). Im folgenden Kapitel wird sich aber zeigen, dass es andere eindeutige
Hinweise auf ein strahlungsinduziertes FlieBen auch fiir amorphes Silizium gibt.

7.4.2 Untersuchung der Prozesse im Rahmen von
Kontinuumsmodellen

Dass es auch beim amorphen Silizium ein strahlungsinduziertes Fliissigkeitsverhalten
gibt, zeigt sich bei der Methode zur Bestimmung der Viskositdat. Wahrend der Bestrah-
lung wird eine biaxiale Spannung angelegt und die Zelle dehnt sich in den entsprechenden
Richtungen mit einer konstanten Dehnungsrate aus, wie es fiir eine Fliissigkeit zu erwar-
ten ist. Dabei ist die strahlungsinduzierte Viskositét zwar etwas, aber nicht wesentlich,
grofer als beim CuTi. Damit ist erwiesen, dass amorphes Si durch Bestrahlung das Ver-
halten einer Fliissigkeit zeigt. Aulerdem ist strahlungsinduziertes Fliefen in amorphisier-
tem Silizium zumindest bei Bestrahlungsenergien im MeV Bereich auch experimentell
bekannt [Vol91] und auch bei Ionenbestrahlung im niedrigen keV Energiebereich gibt es
fir den amorphen Halbleiter Germanium Hinweise auf viskoses FlieBen [Edl06; EMOT].
Die Ausdehnung des fliissigen Bereichs sollte dann auch bei diesem System durch die
Ausdehnung des Bereichs, in dem sich Atome, die nach dem verwendeten Kriterium
als fliissig bezeichnet werden, befinden, bestimmt sein. Die vertikale Ausdehnung der
fliilssigen Bereiche an der Oberfldche a, liegt in derselben Groflenordnung wie beim me-
tallischen Glas CuTi. Somit ist, wenn auch hier &hnliche Strukturgroflen wie beim expe-
rimentell bekannten metallischen Glas Zrgs Al; 5Cugy 5 betrachtet werden (lateral 20 nm,
vertikal 10 nm, siehe Kap. 5.1), das Oberflichenflielen gegeniiber dem VolumenflieBen
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dominant oder zumindest ein wesentlicher Anteil der Flieprozesse.

FlieBen und Oberflachendiffusion Der Vergleich von Oberflichenflieen zu Ober-
flachendiffusion zeigt bei T' = 300 K deutlich die Dominanz des OberflachenflieBens fiir
beide Methoden zur Berechnung des Glattungsbeitrags der Oberflichendiffusion. Dass
bei T = 300 K der Wert von A, fiir die zweite Berechnungsmethode von Dy /T kleiner
ist als bei der ersten Berechnungsmethode, ldsst sich dadurch erklédren, dass thermische
Schwingungen mit in die Berechnung des Diffusionskoeffizienten eingehen. Damit erhéht
sich der Wert des Diffusionskoeffizienten, wenn er durch Summation iiber mehrere In-
tervalle berechnet wird, weil in jedem Intervall thermische Schwingungen einen Beitrag
leisten (siehe hierzu auch entsprechende Diskussion fiir CuTi in Kap. [7.2.3). Die realis-
tischere Einschétzung der Temperatur sollte dagegen zu einer Verkleinerung von D, /T
und damit zu einer Erhéhung von A; bei der zweiten Berechnungsmethode fithren. Beim
amorphen Si ist also bei der Umgebungstemperatur 7" = 300 K bei der zweiten Berech-
nungsmethode der Effekt der realistischeren Temperatureinschitzung weniger bedeutend
als der Fehler, der durch die wiederholt eingehenden thermischen Schwingungen bei der
Berechnung von D,/T als Summe der Ergebnisse aus den verschiedenen Intervallen ent-
steht. Beim CuTi hatte sich bei T" = 300 K fiir Berechnungsmethode 2 ein etwas kleinerer
Wert als fiir Methode 1 ergeben (allerdings gleich innerhalb des angegebenen Fehlerbal-
kens). Das bedeutet, dass dort der durch thermische Schwingungen bedingte Fehler im
Verhéltnis zu der Verbesserung durch die realistischere Temperatureinschétzung etwas
kleiner ist als beim Si. Das entspricht insofern der Erwartung als die absoluten Werte der
Diffusionskoeffizienten fiir CuTi um etwa einen Faktor 10 iiber denen fiir Si liegen. Da
thermische Schwingungen in beiden Systemen von gleicher Gréfenordnung sind, ist ihr
Anteil beim Si groBer als beim CuTi und hat dementsprechend einen gréfleren Beitrag
im Diffusionskoeffizienten.

Bei T' = 10 K zeigt sich dagegen, dass der Effekt der realistischeren Temperatur-
einschitzung in der zweiten Berechnungsmethode mehr Gewicht hat als der dort entste-
hende Fehler durch den grofleren Beitrag thermischer Schwingungen bei der Summation
iiber die verschiedenen Intervalle. Die zweite Berechnungsmethode liefert hier ndmlich
fir Dy/T einen kleineren und somit fiir A; einen groferen Wert. Der Grund dafiir ist,
dass bei T'= 10 K der Fehler in Berechnungsmethode 1 sehr viel gréfier als bei T" = 300 K
ist. Wie schon in Kap. fiir CuTi diskutiert ist auch fiir Si bei tiefen Temperaturen
Berechnungsmethode 2 wesentlich sinnvoller als Berechnungsmethode 1.

Die in Kap. 7.1.3.2 vorgestellte und fiir CuTi auch angewendete Methode 3 zur Be-
rechnung des Beitrags der Oberflichendiffusion zur Glattung ist fiir Si nicht angewendet
worden, weil eine mittlere Diffusionsldnge von Adatomen auf einer Oberfliche von amor-
phem Si nicht bekannt ist. Es finden sich zwar Werte typischer Aktivierungsenergien
und Diffusionskoeffizienten fiir die Diffusion von Adatomen auf kristallinen Si Ober-
flichen [MKWL91], aber das Diffusionsverhalten auf kristallinen Oberflichen kann von
dem auf amorphen Oberflichen stark abweichen. Es besteht der prinzipielle Unterschied
zwischen Diffusionsbewegung auf kristallinen und amorphen Oberflichen, dass es fiir
die Kristalloberfliche feste Aktivierungsenergien gibt, wihrend es fiir amorphe Ober-
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flachen eine Verteilung von Aktivierungsenergien gibt. Das fiithrt dazu, dass sich auf
amorphen Oberflichen ein Adatom zunéchst bewegt, bis es eine Position erreicht hat,
fiir die die Aktivierungsenergie fiir einen weiteren Sprung sehr grof} ist, so dass ein wei-
terer Sprung des Adatoms auf den relevanten Zeitskalen sehr unwahrscheinlich ist und
somit das Adatom quasi gefangen und damit kein Adatom mehr ist. Deshalb ist es
fiir amorphe Oberflachen auch sinnvoll von einer mittleren Diffusionsléinge zu sprechen,
wéahrend bei kristallinen Oberflachen der Diffusionskoeffizient die relevante Grofe ist.
Auflerdem ist Diffusion auf kristallinen Oberflichen anisotrop [MKWLI1] im Gegensatz
zur Diffusion auf amorphen Oberflichen. Das Verhalten der Adatomdiffusion auf amor-
phen Oberflachen ist fiir metallische Gléaser bekannt und die mittlere Diffusionsldnge
kann aus einer Modellierung der Entwicklung der Oberflichenmorphologie wihrend des
Wachstums abgeschétzt werden [RMLT00]. Das Wachstum amorpher Si Schichten ist
ebenfalls untersucht worden [YZWL96], jedoch ist eine ausreichende Modellierung des
Wachstums, aus der auf die mittlere Diffusionslinge von Adatomen geschlossen wer-
den kann, nicht bekannt. Beziiglich der kinetischen Aufrauung wéhrend des Schicht-
wachstums durch thermisches Verdampfen zeigen die amorphen Si Schichten [YZWLI6]
qualitative Ahnlichkeiten im Vergleich zum Wachstum amorpher metallischer Schich-
ten [RMLT00; Rai00], so dass dhnliche dominierende Prozesse angenommen werden
konnen, und insbesondere zeigt sich auch beim amorphen Si, dass Oberflichendiffusion
eine wesentliche Rolle spielt [YZWL96]. Die Bestimmung einer mittleren Diffusionsldnge
von Adatomen sollte fiir Si mit derselben Methode wie fiir das metallische Glas prin-
zipiell moglich sein, ist aber bisher noch nicht durchgefithrt worden. Somit stehen fiir
Si beim Vergleich von Oberflachendiffusion und OberflichenflieBen zur Bestimmung des
Anteils der Oberflichendiffusion bisher nur die Werte zur Verfiigung, die sich auf den
Zeitskalen der MD-Simulation ergeben. Die Untersuchungen zum metallischen Glas CuTi
haben aber gezeigt, dass der Unterschied zwischen den auf der MD-Zeitskala (Methode
2) und den auf experimenteller Zeitskala bestimmten Diffusionskoeffizienten (Methode
3) bei einem Faktor von etwa 2.2 liegt mit dem groferen Wert fiir den auf experimenteller
Zeitskala bestimmten Diffusionskoeffizienten. Falls auch beim Si ein dhnliches Verhéltnis
zwischen dem mit Methode 2 auf der Zeitskala der Simulation und einem auf experi-
menteller Zeitskala abgeschétzten Diffusionskoeffizienten bestiinde, wiirde sich ein Wert
fiir A ergeben, der deutlich grofler als 1 ist, denn der Diffusionskoeffizient geht in A,
linear ein.

Mit dieser Argumentation ist abschliefend klar geworden, dass auch beim amorphen
Si das Oberflichenflieen fiir alle Wellenldngen iiber die Oberflachendiffusion dominiert,
solange Oberflachenfliefen ein wesentlicher Bestandteil der gesamten Flieprozesse ist,
wie es bei der hier betrachteten Energie zutrifft.

Wire der FlieSprozess im Wesentlichen durch ein Volumenflieen beschrieben, so
wiirde der Vergleich des VolumenflieBens mit der Oberflichendiffusion eine Ubergangs-
wellenldnge geméafl Gl. liefern, oberhalb der das VolumenflieBen die Oberflichen-
diffusion dominiert. Fiir 7" = 300 K ergibt sich mit Berechnungsmethode 1 bzw. 2
MNFEP = 46 + 1.0 nm bzw. A\YFP = 52 + 1.1 nm. Auch dann wire also der Flief3-
prozess fiir die meisten relevanten Strukturgréflen gegeniiber der Oberflichendiffusion
dominierend.
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FlieBen und ballistisches Gldtten Die aus der MD-Simulation berechneten Werte
fiir die Oberflichenenergie (1.36 J/m? bei T = 300 K) liegen im Bereich der aus der
Literatur bekannten Werte, wenngleich erwdhnt werden muss, dass die in der Lite-
ratur vorhandenen Werte recht stark streuen. So werden in [EWFT93] experimentell
bestimmte Werte fiir die freie Oberflachenenergie angegeben, die je nach Kristallori-
entierung zwischen 1.23 J/m? und 1.43 J/m? liegen. Aus einer Kombination von klas-
sischer MD-Simulation und ab initio Rechnungen ergibt sich in [HIKS05] eine Ober-
flichenenergie von 1.0540.14 J/m?, allerdings fiir hohere Temperaturen als Raumtem-
peratur. Wiahrend in den Simulationen (sowohl der eigenen als auch der zitierten) jeweils
die Oberflichenenergie berechnet wird, entspricht der Wert der zitierten experimentel-
len Arbeit der freien Oberflichenenergie. Ein Vergleich der Daten legt nahe, dass der
Entropiebeitrag zur freien Oberflachenenergie sehr klein ist, denn er fithrt dazu, dass die
freie Oberflichenenergie einen kleineren Wert hat als die Oberflachenenergie, und diese
Tendenz zeigen die Werte nicht eindeutig.

Fiir die verwendeten Methoden zur Berechnung des ballistischen Glattungseftfekts gel-
ten beim Si dieselben Argumente wie beim CuTi, so dass auch hier die Ergebnisse
vorgestellt worden sind, die sich aus der sukzessiven Bestrahlung der Probe ergeben. In
qualitativer Ubereinstimmung mit den Ergebnissen fiir CuTi ergibt sich auch beim Si
nach Summation {iber die beteiligten Atome eine laterale Verschiebung in Richtung der
lateralen Komponente des eingeschossenen Atoms. Wie schon beim CuTi duflert sich
auch hier die rein ballistische Natur des Effekts der lateralen Verschiebung darin, dass
die Ergebnisse fiir die zwei unterschiedlichen Umgebungstemperaturen nicht signifikant
voneinander abweichen. Es sind bei diesem Effekt somit keine thermischen Prozesse be-
teiligt. Ebenfalls in Ubereinstimmung mit den Ergebnissen zum CuTi ist der Fehler bei
T = 300 K deutlich grofler als bei T'= 10 K. Dieser Einfluss der Temperatur auf die Gréfie
des Fehlers ldasst sich dadurch erkléren, dass thermische Schwingungen in wesentlichem
Maf3 den Fehler bedingen. Fiir die Werte von ¢ ergibt sich kein Unterschied, wenn einer-
seits die gesamte Probe und andererseits nur die obere Hélfte der Probe beriicksichtigt
wird. Das bedeutet, dass in der unteren Probenhélfte keine gerichteten ballistischen Pro-
zesse stattfinden. Allerdings ist der Unterschied zwischen diesen Ergebnissen und denen,
die sich bei Beriicksichtigung der oberen 10 Prozent der Probe ergeben, grofler als es
beim CuTi der Fall ist. Diese Tendenz stimmt mit der Beobachtung aus den Simulati-
onsdaten iiberein, dass das eingeschossene Atom im Si tiefer eindringen kann als beim
CuTi. Dieser Unterschied ldsst sich durch die pordsere Struktur des amorphen Siliziums
erkléren.

Die Werte fiir die Summen lateraler Verschiebungen bei 20° Einschusswinkel sind
groffer als beim Beschuss von amorphem Kohlenstoff mit einer Energie von 100 eV
[MGCT05], wobei wie in Kap. [7.1.3.4 erldutert ¢ cos(«) den d-Werten aus [MGC105]
entspricht. Im zitierten Artikel wird der Effekt des ballistischen Glattens auch fiir mit
dem Tersoff Potential modelliertes Si untersucht und es ergibt sich ein dhnlicher Wert
wie beim Kohlenstoff, namlich in der Notation dieser Arbeit i;fls((a(;) = 27+0.2 nm
fiir Steigungswinkel @ < 20°. Fiir die Einschussenergie von 1 keV ergeben sich dagegen
fiir 20°, 45° und 65° die Werte 11.6 5.9 nm, 4.5 + 1.6 nm und 1.3 4+ 0.3 nm. Da in
[MGCT05] nur die Winkel a@ < 20° untersucht wurden, kann hier nur das Ergebnis fiir
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20° verglichen werden. Der deutlich groflere Wert in dieser Arbeit ist auf die hohere
Bestrahlungsenergie zuriickzufiihren, weil ansonsten gleiche Systeme verwendet worden
sind. Eine in [MGC*05] diskutierte Sattigung des Effekts ab einer Einschussenergie von
120 eV kann damit nicht bestéitigt werden. In dieser Arbeit sind die Fehler deutlich
groBer, weil eine deutlich groBlere Anzahl von Atomen bei jedem Einschuss berticksichtigt
werden muss. Dass der Fehler bei 20° in dieser Arbeit so grof} ist, kann dadurch gemildert
werden, dass sich bei 7" = 10 K dhnliche Ergebnisse ergeben. Anders als in [MGC*05]
fiir Winkel o < 20° ist in dieser Arbeit im Winkelbereich 20° < o < 65° der Ausdruck
i;of((;;) als Funktion des Winkels nicht konstant. Dieselbe Beobachtung wurde auch fiir
das metallische System in Kap. 7.1.3.5 gemacht. Das spricht dafiir, dass sich bei den
grofBeren Winkeln der Mechanismus des ballistischen Gléttens &ndert. Dass der Ausdruck
i;is(ff)) nicht bis zu beliebig grofien Winkeln konstant bleiben kann, ist schon deshalb
einleuchtend, weil sonst im Grenzfall streifenden Einschusses (o« — 90°) ¢ divergieren
miisste, und das ist bei einer begrenzten Einschussenergie nicht moglich. Fiir Si scheint
der Wert von ¢ bereits zwischen 45° und 65° zu séttigen.

Die Werte der Ubergangswellenlingen sind kleiner als beim zuvor untersuchten CuTi.
Daraus kann gefolgert werden, dass beim pordsen Si der ballistische Glattungseffekt im
Vergleich zum Oberflachenflielen eine etwas grofiere Rolle spielt, als es beim CuTi der
Fall ist. Die berechneten Ubergangswellenléingen gelten fiir den bei der untersuchten Be-
strahlungsenergie relevanten Fall, dass OberflichenflieBen der dominierende Flieprozess
ist.

Falls das Volumenflieen der dominierende FlieBprozess wére, wiirden sich mit Hilfe
von Gl. (7.15) entsprechende Ubergangswellenléingen ergeben, oberhalb derer der Flief-
prozess dominieren wiirde. Die entsprechenden Werte lauten \Y¥ (20°) = 18 4 10 nm,
AF(45°) = 9.54 3.4 nm und AV (65°) = 4.6 +1.2 nm. Beide Prozesse wiiren somit von
Bedeutung, wobei das VolumenflieSen fiir den Grofiteil der relevanten Strukturgrofien
dominiert.

Vergleich glattender und aufrauender Mechanismen Ebenso wie bei den CuTi Ober-
flichen ist auch beim Si die erwartete Zunahme der Sputterausbeute mit dem Ein-
schusswinkel zu beobachten. Die Ergebnisse stimmen damit auch hier mit den Erwar-
tungen [Sig69] iiberein. Da im experimentell relevanten Bereich von Steigungswinkeln
bereits das ballistische Glédtten das Aufrauen durch Sputtererosion iiberwiegt, sollte mit
den auBlerdem diskutierten Glattungseffekten eine strukturierte amorphe Si Oberfliche
insgesamt gegléittet werden, solange kein stochastischer Rauschprozess oder ein bisher
nicht berticksichtigter Aufrauungsprozess dominiert.

7.5 Zusammenfassende Diskussion

Insgesamt hat dieses Kapitel gezeigt, dass fiir beide untersuchten Materialien der Pro-
zess des Oberflichenfliefens den der Oberflichendiffusion dominiert und somit als der
physikalische Prozess angesehen werden muss, der die Glattung einer Oberfliche geméf
Oh/0t o« —V*h beschreibt. Dass dieses Resultat fiir zwei amorphe Systeme, die sehr
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unterschiedlichen Materialklassen zuzuordnen sind, giiltig ist, legt nahe, dass es auch fiir
eine Vielzahl weiterer Systeme zu erwarten ist. Auch der Vergleich von Oberfliachenflielen
und ballistischem Gléatten zeigt fiir beide Systeme zumindest qualitativ gleiche Ergeb-
nisse. Lediglich der genaue Wert der Ubergangswellenlingen unterscheidet sich. Somit
zeigen insgesamt die Ergebnisse, die sich aus der Kombination von Kontinuumsmodellen
und MD-Simulationen ergeben, &hnliche Resultate fiir beide Materialsysteme. Dies steht
nicht im Widerspruch dazu, dass die mikroskopische Struktur des bestrahlten Bereichs
fiir beide Materialien unterschiedlich ist, wie die Verteilung fliissiger Atome es zeigt,
denn die Kontinuumsbeschreibung findet auf einer Skala statt, die oberhalb der Atom-
groBe liegt. Somit ist zu erwarten, dass das Verhéltnis der drei untersuchten Prozesse fiir
viele amorphe Systeme sehr #hnlich ist, denn selbst die gewihlten Extrembeispiele (star-
kes, kovalent gebundenes Glas Si bzw. fragiles metallisches Glas CuTi ohne kovalente
Bindungsanteile) zeigen dhnliches Verhalten.

Die in diesem Kapitel gewonnenen Ergebnisse konnen zur Interpretation der experi-
mentellen Ergebnisse herangezogen werden. Des Weiteren werden sie im Kapitel iiber
numerische Losungen von Kontinuumsmodellen fiir eine quantitative Abschitzung der
Koeffizienten genutzt.

Abgesehen davon ist die quantitative Abgrenzung verschiedener Gléattungseffekte fiir
realistische Modellierungen mit Monte Carlo Simulationen hilfreich, da dort die Mecha-
nismen als Voraussetzung in den Algorithmus eingehen.
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8 Ergebnisse der Simulationen von
Kontinuumsmodellen

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse zu numerischen Losungen der in Kap. [4] vor-
gestellten Modelle gezeigt. Die resultierenden Ergebnisse, die durch die Hohenfunktion
h(Z,t) gegeben sind, werden in gleicher Weise wie die experimentell bestimmten STM
Bilder dargestellt und lassen sich somit direkt vergleichen. Auch hier ist die Farbskala
derart gewahlt, dass der tiefste Punkt schwarz und der hochste Punkt weify erscheint. Die
Auswertungen der Hohenfunktionen erfolgen ebenso nach den in Kap.2.3.4 vorgestellten
Methoden.

Zunéchst wird das Wachsen einer Schicht der Dicke d = 480 nm, die mit der nominel-
len Dicke der experimentell hergestellten Schicht identisch ist, simuliert. Dies geschieht
mit der in Kap. 4.4 vorgestellten Gleichung (4.13) und einer konstanten Hohenfunktion
h = 0 als Startkonfiguration. Die Parameter a; und R entsprechen denen aus [RMLT00]
und sind in Tab. 8.1 wiedergegeben. Damit ergibt sich die in Abb.[8.1la gezeigte Struk-
tur, die der entsprechenden STM-Topographie aus Abb. 5.1, die hier zum Vergleich in
Abb. 8.1lb erneut dargestellt ist, sehr dhnlich ist. Insbesondere sind horizontale und ver-
tikale Strukturgrofie (also Hiigeldurchmesser und Hiigelhthe) und damit verbunden auch
die Rauigkeit in guter Ubereinstimmung (ostm = 1.78 £ 0.03 nm, Osimulation = 1.77 nm)
und auerdem in Ubereinstimmung zu fritheren Ergebnissen [RML*00]. Diese Struktur
wird im weiteren Verlauf dieses Kapitels als Ausgangspunkt fiir die Untersuchung der
Auswirkungen strahlungsinduzierter Prozesse verwendet, falls nicht anders erwéhnt.

Im Folgenden werden Ergebnisse zu den verschiedenen Kombinationen der in Kap.
besprochenen Terme vorgestellt. Falls nicht anders beschrieben ist ein Rauschprozess
miteinbezogen. Dabei werden die Ergebnisse aus Kap.[7 beriicksichtigt, die quantitative
Abschétzungen fiir den relativen Beitrag der verschiedenen Prozesse liefern. Die Kom-
binationen verschiedener Prozesse liefern Evolutionsgleichungen, die auf die Ausgangs-
struktur aus Abb. 8.1.a angewendet werden. Falls die Verhéltnisse der einzelnen Terme
nicht quantitativ bekannt sind, werden qualitative Simulationen durchgefiihrt, in denen
die Koeffizienten in der Evolutionsgleichung nicht quantitativ physikalisch begriindet
sind.

Die Ergebnisse der simulierten Modelle werden mit den experimentellen Ergebnis-
sen aus Kap. |5 verglichen. Dabei werden insbesondere die Entwicklungen der Ober-
flachentopographie (Abb. - 5.5)), der Rauigkeit (Abb. und der spektralen Leis-
tungsdichten (Abb.[5.11) aus den experimentellen Untersuchungen mit den entsprechen-
den Simulationsergebnissen verglichen.

Es werden in den folgenden Abschnitten sowohl Modelle gezeigt, die die experimentel-
len Ergebnisse relativ gut wiedergeben als auch solche, die die experimentellen Ergebnisse
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8.1 OberflachenflieBen und Sputtererosion

ay [nm?/s] | az [nm?*/s| | az [nm?/s] | a4 [nm/s] | R [nm* /s
-0.0826 -0.319 -0.10 0.055 0.0174

Tabelle 8.1: Parameter zur Simulation des Schichtwachstums gemé&fl Gleichung
nach [RML*00].

b.).

-0.444708 280445 6.0536 9.30276

Abbildung 8.1: a.) Topographie der gemaf ] simulierten gewachsenen 480 nm
dicken Schicht, b.) STM-Aufnahme der unbestrahlten 480 nm di-
cken Schicht aus Abb. 5.1/ (BildgroBe: L = 200 nm, Einheit der
Hohenskala: nm).

nicht wiedergeben und somit ausgeschlossen werden konnen.

Fiir die numerische Losung der Wachstumsgleichung hat sich fiir die Ortsauflosung
Ax = 1 nm eine Zeitschrittweite von At = 0.001 s als hinreichend klein erwiesen, um
mit dem Integrationsverfahren die richtige Losung zu erreichen ] Fiir die im
Folgenden gelosten Gleichungen sind in der Regel dieselben Werte fiir Az und At ver-
wendet worden, falls es nicht anders erwéhnt wird. Falls Terme enthalten sind, die in
der Wachstumsgleichung nicht auftreten, ist jeweils verifiziert worden, dass mit klei-
nerer Zeitschrittweite dieselben Ergebnisse erreicht werden. Die Gréfle der simulierten
Bildausschnitte betragt 200 nm x 200 nm, falls nicht anders angegeben.

8.1 OberflachenflieBen und Sputtererosion

Modell Zunichst wird simuliert, wie sich die Oberfliche entwickelt, wenn fiir die die
Bestrahlung beschreibende Evolutionsgleichung angenommen wird, dass ein Glattungs-
prozess durch OberflichenflieBen sowie Aufrauung durch kriimmungsabhingige Sput-
tererosion und stochastisches Rauschen stattfindet. Mathematisch entspricht das der
Theorie nach Bradley und Harper [BH88] mit dem Unterschied, dass nach den Ergeb-
nissen aus Kap. [7 bekannt ist, dass der zu V*h proportionale Term Oberflichenflieen
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8 Ergebnisse der Simulationen von Kontinuumsmodellen

a.) b.)

3.79794 4.82827 5.8586 6.88893

1.98128 4.4326 6.88392 9.33525

Abbildung 8.2: Topographie der geméfi Gleichung (8.1) simulierten Bestrahlung fiir Zei-
ten von a.) 5 s und b.) 1000 s (Bildgrofle: L = 200 nm, Einheit der
Hohenskala: nm).

und nicht Oberflachendiffusion beschreibt. Die mathematische Form ist demnach

oh

i e V2h + e, Vih + €. (8.1)
Zunéchst sollen qualitative Ergebnisse gezeigt werden, da bereits unabhéngig von den
quantitativen Werten gezeigt werden kann, dass dieses Modell die experimentellen Er-
gebnisse nicht vollstdndig beschreiben kann. Die hier verwendeten Koeffizienten lauten

cg = -0.1 nm?/s, ¢, = -22 nm*/s und fiir die Rauschstérke gilt R = 0.02 nm?/s.

Ergebnisse Die Entwicklung der Oberflichentopographie ist anhand von zwei Beispie-
len in Abb. dargestellt. Als Funktion der Bestrahlungszeit ist die rms-Rauigkeit fiir
die Struktur ausgewertet worden und ebenso sind fiir einige Bestrahlungszeiten die spek-
tralen Leistungsdichten berechnet worden. Die entsprechenden Resultate finden sich in
Abb. 8.3.

Der Vergleich mit den experimentellen Ergebnissen zeigt an Gemeinsamkeiten, dass
es einen deutlichen Gléattungseffekt gibt, der in beiden Féllen nach einem Potenzgesetz
verlauft; qualitativ dhnlich vergroflern sich die Strukturen lateral und werden dabei fla-
cher. In den spektralen Leistungsdichten nehmen in beiden Féllen die Intensitdten in
dem Bereich, in dem die urspriinglich vorherrschende Strukturgréfle liegt, ab. Allerdings
zeigen sich quantitative Unterschiede. So ist der Exponent (3, der den Zerfall der Rau-
igkeit beschreibt, im Experiment betragsméflig grofler. Andererseits ist der Exponent
¢, der den Zerfall der spektralen Leistungsdichte im Bereich grofler g-Werte beschreibt,
im Experiment betragsméflig kleiner. Die Ergebnisse éndern sich beziiglich der Rauig-
keitsentwicklung kaum, wenn auf den Rauschprozess ganz verzichtet wird (dann gilt:
B = —0.180 + 0.001). Die spektralen Leistungsdichten dndern ihren Verlauf deutlich,
wenn kein Rauschterm vorhanden ist. Anhand von Gleichung (4.11) wird klar, dass kein
stationdrer Grenzfall existiert und insbesondere fiir grofie ¢-Werte die Leistungsdichte
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8.2 Oberflachenflieflen und ballistisches Glatten
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Abbildung 8.3: a.) Entwicklung der rms-Rauigkeit als Funktion der Bestrahlungszeit und
b.) spektrale Leistungsdichten nach verschiedenen Bestrahlungszeiten;
jeweils fiir das Modell aus Kap. 8.1,

gegen null geht. Genau dieses Verhalten zeigen Simulationen des Modells ohne einen
Rauschprozess.

Diskussion Insgesamt wird damit deutlich, dass bei der Kombination von einem
glittenden V*h und einem aufrauenden V2h Term gemifl der Theorie von Bradley und
Harper [BH88] mit den gewihlten Koeffizienten die Rauigkeit nicht so stark abfillt wie
im Experiment. Um die Modellierung dem Experiment anzupassen, miisste daher der
Beitrag des glittenden V*h Terms relativ zum aufrauenden V?h Term erhoht werden.
Dann wiirde sich aber der Zerfall der spektralen Leistungsdichte noch mehr einem ¢=*
Verhalten ndhern und sich somit weiter vom experimentellen Ergebnis entfernen. Damit
ist insgesamt erwiesen, dass die experimentell beobachtete Strukturentwicklung nicht
durch die in diesem Abschnitt besprochene Gleichung beschrieben werden kann.

8.2 OberflachenflieBen und ballistisches Glatten

Modell In diesem Kapitel werden die Ergebnisse aus Kap. [7 verwendet, um die
Glattungsprozesse quantitativ so zu beschreiben, wie es die Ergebnisse aus den MD-
Simulationen nahelegen. Demnach trigt sowohl ein glittender V4h Term als auch ein
glittender V2h Term bei. In Kap. 7 konnte gezeigt werden, dass der V4h Term auf vis-
kosem Fliefen im Oberflichenbereich beruht und dass der Beitrag dieses FlieSSprozesses
um ein Vielfaches grofler ist als der Beitrag der Oberflichendiffusion, der ebenfalls durch
cinen glattenden V4h Term beschrieben wird. Beide Beitréige sollten addiert werden, um
den gesamten Glattungsbeitrag proportional zu V*h zu erhalten. Weil der Beitrag des
Flieterms aber um etwa zwei Groéflenordnungen grofler ist, ist es hinreichend genau,
nur den FlieBprozess zu beriicksichtigen. Unter der Annahme, dass kleine Steigungs-
winkel (« (= arctan (|[Vh|)) < 20°) vorherrschen, konnte in Kap. [7] gezeigt werden, dass
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Abbildung 8.4: Entwicklung der rms-Rauigkeit als Funktion der Bestrahlungszeit fiir
zwel verschiedene Rauschstérken im Modell aus Kap.[8.2] (Schwarze und
rote Symbole liegen nahezu iibereinander.).

beziiglich des V2h Terms der glittende Beitrag des ballistischen Transports wesentlich
grofler als der aufrauende Beitrag der Sputtererosion ist. Auch hier miissten die Koeffi-
zienten beider Beitrdge addiert werden. Da der Glattungsbeitrag wesentlich grofer als
der der Aufrauung ist, wird der aufrauende Beitrag vernachlissigt. Zusammengefasst ist
wieder eine Gleichung der Form

oh

5 =Vt Vi + ¢ (8.2)

zu simulieren, wobei fiir die Parameter gilt:

2R = FYQ? (entspricht Gl. ),

s
) 2R tan(«)
= = h Gl. (4.23) und GI. (4.31 :
ey = FQ tan (0] va (nach G 3) und GI. (4.31)), (8.3)
va? A\’
cy = —3—Z =— (2—C> - ¢ (nach Gl (4.26) und Gl. (7.8)). (8.4)
n T

Mit einem durchschnittlich im Experiment verwendeten Fluss einfallender Ionen von
F =2.5-10" —— (entspricht 0.4 pA/cm?, siche Kap. 5), der fiir einen mittleren Stei-
gungswinkel von 20° bestimmten Sputterausbeute Y = 3.2 aus Tab. 7.7 und dem mitt-
leren atomaren Volumen Q = 14.66 A’ ergeben sich als Parameter der Gleichung
R =28.60-10"% nm*/s, ¢ = 8.06 - 1072 nm?/s und ¢4 = —0.810 nm*/s.

Ergebnisse Fiir diese Gleichung zeigt die numerische Losung, dass die Rauigkeit fiir
groe Werte der Zeit einem Potenzgesetz folgend abnimmt (siche Abb. [8.4). Der zu-
gehorige Exponent [ fiir den Zeitbereich, in dem die wesentliche Abnahme der Rau-
igkeit stattfindet, liegt mit seinem Wert g = —0.281 £ 0.002 nm deutlich n&dher am
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8.2 Oberflachenflieffen und ballistisches Glatten
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Abbildung 8.5: Spektrale Leistungsdichten nach verschiedenen Bestrahlungszeiten im
Modell aus Kap. 8.2 fiir a.) R = 8.60 - 107 nm*/s und b.) R = 5.38 -
107° nm*/s .

experimentellen Resultat als der im vorigen Kapitel erhaltene. Fiir den gesamten Zeit-
bereich ldsst sich allerdings nicht ein Potenzgesetz mit einem Exponenten anpassen. Des
Weiteren zeigt die Analyse der Daten, dass auch ein exponentieller Abfall nicht den
Daten entspricht. Die Naherung durch das Potenzgesetz im Bereich des hauptséchlichen
Zerfalls der Rauigkeit entspricht dem Bereich, aus dem fast alle experimentellen Daten
in Abb. 5.7 stammen und ebenfalls durch ein Potenzgesetz beschrieben werden konnen.
Die in Abb. [8.5la dargestellten spektralen Leistungsdichten zeigen in ihrem Verlauf fiir
grofie g-Werte einen Zerfall gemifl C' (¢) oc ¢~¢. Dabei ist der Wert des Exponenten ¢
etwas kleiner als im vorigen Abschnitt und damit ndher am experimentellen Ergebnis.
Ubereinstimmend mit den experimentellen Ergebnissen ist erkennbar, dass die Inten-
sitdat im Spektrum fiir die Groéflen, die der urspriinglich vorherrschenden Strukturgrofie
entsprechen, am stirksten abnimmt. Mit fortschreitender Zeit dehnt sich dieser Bereich
zu kleineren ¢g-Werten, entsprechend grofieren Strukturen, aus.

Auftillig ist allerdings, dass im Bereich grofler ¢-Werte die Intensitédt der spektralen
Leistungsdichten im Vergleich zu der durch die Wachstumsgleichung hergestellten Struk-
tur deutlich kleiner ist. Eine solch starke Abnahme der Intensitdt in diesem Bereich ist
im Experiment nicht beobachtet worden (vgl. Abb.5.10).

Diskussion Ein Grund fiir die im Vergleich zum Experiment zu starke Abnahme der
Intensitédt im Bereich grofier g-Werte konnte sein, dass die Rauschstarke zu klein an-
genommen worden ist. Diese Begriindung ist durch die Form der Gleichung (4.11) ge-
rechtfertigt, denn sie zeigt, dass im Grenzfall kleiner ¢-Werte entsprechend lange Zeiten
notig sind, um die urspriingliche Struktur zu entfernen. In diesem Bereich dominiert
somit der erste Summand in Gleichung (4.11) die spektrale Leistungsdichte und die fiir
die Bestrahlung angenommene Rauschstérke hat fast keinen Einfluss. Im Bereich grofier
g-Werte wird dagegen die urspriingliche Struktur sehr schnell vernichtet und dementspre-
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8 Ergebnisse der Simulationen von Kontinuumsmodellen

t=20s t=100s

|

-0.444708 280445 6.0536 930276 0.889995 3.61184 633369 1.93123 411241 6.2938 847478

t=1000s t=6000s t=30000 s

|

3.11664 4.44479 577295 710111 4.08031 4.76793 5.45554 614315 4.39542 4.82733 5.25924 569115

Abbildung 8.6: Entwicklung der Oberflachentopographie als Funktion der Bestrahlungs-
zeit fiir R = 5.38 - 107° nm?*/s im Modell aus Kap. (BildgroBe:
L = 200 nm, Einheit der Hohenskala: nm).

chend dominiert der zweite Summand in Gleichung (4.11), so dass die fiir die Bestrahlung
angenommene Rauschstirke wesentlichen Einfluss hat.

Neben der Aufrauung durch stochastisches Entfernen von Atomen im Rahmen von
Sputterprozessen, ist denkbar, dass auch durch die Produktion von Adatomen, die auf die
Oberfliache angehoben werden, vor dem Ablauf eventueller Relaxationsprozesse zunéichst
ebenfalls ein stochastischer Rauigkeitsbeitrag entsteht. Dieser sollte ebenfalls durch Glei-
chung (4.31) beschrieben werden, wobei Y dann der Anzahl erzeugter Adatome ent-
spricht. Um beide auf atomarer Skala aufrauenden Prozesse zu beriicksichtigen, muss Y
der Summe aus pro Einschuss gesputterten Atomen und erzeugten Adatomen entspre-
chen. Wiederum mit den Ergebnissen aus Kap. |7 fiir die Anzahl erzeugter Adatome und
die Sputterausbeute ergibt sich Y ~ 20 und damit als Rauschstirke R = 5.38-107° nm*/s.
Mit unverinderten Koeffizienten ¢, und ¢4 resultieren die in Abb. 8.4/ gezeigte Entwick-
lung der Rauigkeit und die spektralen Leistungsdichten in Abb. 8.5.b.

Die Entwicklung der Rauigkeit wird durch die Erhéhung der Rauschstérke bis auf
kleine Abweichungen bei groflen Zeiten nicht sichtbar verédndert. Die Rauigkeit ist nur
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8.3 Nichtlokale Prozesse

unwesentlich gréfler. Der zugehorige Exponent (3 fiir den Zeitbereich, in dem die wesent-
liche Abnahme der Rauigkeit stattfindet, liegt mit seinem Wert g = —0.276 4+ 0.002 nm
sehr dicht am experimentell bestimmten Wert. Somit ist dieses Modell dem Experiment
deutlich ndher als das im vorigen Kapitel [8.1] untersuchte. In den spektralen Leistungs-
dichten fiithrt die Erhohung der Rauschstirke zu hoheren Werten der Intensitét im Be-
reich grofler ¢-Werte. Jedoch ergibt sich im Bereich grofler g-Werte durch die Simulation
der Bestrahlung mit erhchter Rauschstérke immer noch eine stérkere Reduktion der In-
tensitit gegeniiber der durch das Wachstum bedingten Struktur, als es im Experiment
beobachtet wird (vgl. Abb. 5.10). Mit der groBeren Rauschstérke sind die Simulations-
ergebnisse aber etwas nidher an den experimentellen Ergebnissen. Die Entwicklung der
Oberflachentopographie fiir die Simulation mit erhohter Rauschstéirke ist in Abb. [8.6)
gezeigt. Sie zeigt gute Ubereinstimmung mit der im Experiment beobachteten Gliattung.

Dass die Rauigkeitsentwicklung fiir die zwei simulierten Rauschstérken fast gleich
ist, ldsst sich dadurch erkldren, dass die Rauigkeit zu allen simulierten Zeitpunkten
durch Strukturen groflerer lateraler Ausdehnung dominiert ist. Das bestédtigen auch die
Oberflachentopographien. Der qualitative Einfluss der Rauschstéarke auf die spektralen
Leistungsdichten stimmt mit den Erwartungen aus dem linearen Modell gemifi Glei-
chung (4.11) iiberein.

Abschlieflend ist zu sagen, dass mit den Termen, die durch MD-Simulationen genauer
untersucht worden sind, die experimentellen Ergebnisse beziiglich der Rauigkeitsent-
wicklung und der spektralen Leistungsdichten recht gut wiedergegeben werden konnen,
wenngleich noch keine vollige Ubereinstimmumg erreicht ist. Daher sollen im Folgenden
noch weitere Terme untersucht werden, die als mogliche Beitrdge in Frage kommen.

8.3 Nichtlokale Prozesse

Modell Da in der Literatur nichtlokale Terme diskutiert werden, soll insbesondere der
Einfluss eines Terms der Form aus Gleichung (4.29) untersucht werden. Zunéchst wird
ein Dampfungsterm ohne zusétzliche Mittelung zusammen mit einem Rauschterm ver-
wendet, d.h. es wird der Gleichung

oh

— = —kh 8.5

5 = A€ (8.5)
entsprechend die Evolution der Ausgangsstruktur berechnet. Dabei werden die zunéchst

beliebigen Parameter £ = 0.1 s7! und R = 0.0174 nm*/s verwendet.

Ergebnisse Die Entwicklung der Rauigkeit zeigt dabei im Anfangsstadium ein expo-
nentielles Abfallen (sieche Abb. und stimmt somit nicht mit den experimentellen Er-
gebnissen iiberein. In diesem Kapitel ist nicht exakt die Ausgangsstruktur aus Abb.[8.1la
verwendet worden, sondern eine mit anderen Zufallszahlen simulierte, die eine etwas
hohere Rauigkeit aufweist. Solche stochastisch bedingten Unterschiede in der Ausgangs-
struktur haben aber keinen Einfluss auf die hier diskutierten Ergebnisse zu den unter-
suchten Termen. In den spektralen Leistungsdichten in Abb. [8.7 ist zu erkennen, dass

153



8 Ergebnisse der Simulationen von Kontinuumsmodellen

a.) b.)
_ ([ I ;e
S — 10'4
=S v
-— 0 ] v .
-_g:‘) = 10 'h .
%’ = chne Mittelung £.10" e .. _;:v o,
D(:U o rA=3nm @1021 . . . "W
; r,=6nm O \ «  ohne Mittelung, 50 s
é v r,=9nm 1075 < r,=3nm,30s
S — 10-41 rA=6nm, 50s
10° ry =.9 nm, 25s .
10 20 30 40 50 01 y 1
t[s] q[nm’]

Abbildung 8.7: a.) Entwicklung der rms-Rauigkeit als Funktion der Bestrahlungszeit und
b.) spektrale Leistungsdichten jeweils mit verschiedenen lokalen Mitte-
lungen, jeweils nach Kap. 8.3.

C'(q) eine Konstante in Abhéngigkeit von ¢ ist. Bis auf die stochastische Rauigkeit, die
als Grenzfall erreicht wird, ist der Glattungsprozess bereits abgeschlossen.

Modell Um eine Dampfung, die der Abweichung des Hohenprofils von einer iiber einer
Fliache A gemittelten Hohe proportional ist, zu betrachten, wurde die allgemeine Form
der Gleichung (4.29), d.h.

oh

i
mit denselben Parametern wie in Gleichung simuliert. Fiir die Flache A, iiber die ge-
mittelt wird, wird eine Gréfle angenommen, die ungefihr der Grofie des fliissigen Bereichs
an der Oberfliache entspricht. Die Mittelung ist im Simulationscode derart implementiert
worden, dass fiir jeden (x,y) Wert der diskretisierten Substratkoordinaten innerhalb ei-
nes Kreises vom Radius r4 der Mittelwert der Hohenfunktion in diesem Bereich (k) ,
berechnet wird. In Anlehnung an die in Kap.[7 bestimmte Grofle aufgeschmolzener Berei-
che und unter Beriicksichtigung der etwas hoheren Bestrahlungsenergie im Experiment
wurden fiir die lokale Mittelung Radien von r4 = 3 nm, r4 = 6 nm bzw. r4 = 9 nm
verwendet.

—r(h—=(h)4) +€ (8.6)

Ergebnisse Mit diesen Werten ergibt sich ebenso wie zuvor ohne zusétzliche Mittelung
im Anfangsstadium ein exponentieller Abfall der Rauigkeit, wobei hier allerdings Abwei-
chungen zu erkennen sind. In den spektralen Leistungsdichten ergibt sich ein Bereich fiir
grofle ¢-Werte, in dem C' (¢) konstant ist (siehe hierzu jeweils Abb.(8.7). Ein Unterschied,
der sich durch die lokale Mittelung ergibt, ist, dass die Glattung langsamer erfolgt und
zwar umso langsamer, je kleiner die Flédche der lokalen Mittelung ist. Je nachdem, wie
weit die Struktur bereits gegléttet ist, ergibt sich fiir die spektralen Leistungsdichten
ein konstantes Verhalten oberhalb des ¢g-Wertes, ab dem die Strukturen entsprechen-
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8.4 Modellierungsansétze zum Volumenflieflen

der Grofle bereits geglittet sind. Auch hier deutet sich damit ein Verhalten wie beim
Déampfungsterm ohne lokale Mittelung an.

Diskussion In den Simulationen der Gleichung (8.5) entspricht der exponentielle Ab-
fall der Rauigkeit den theoretischen Erwartungen fiir die Auswirkung eines linearen
Dampfungsterms aus Kap. Ebenso entspricht die Annéherung der spektralen Leis-
tungsdichte an eine Konstante den Erwartungen aus dem linearen Modell geméafl Glei-
chung (4.11) und steht gleichzeitig im Widerspruch zu den experimentellen Resultaten.
Die Einfithrung der Mittelung geméf Gleichung (8.6) dndert das Verhalten nicht quali-
tativ, sondern verlangsamt den Glattungsprozess lediglich.

Mit diesen Ergebnissen ist erwiesen, dass ein linearer Ddmpfungsterm (mit oder oh-
ne zusitzliche Mittelung) nicht als dominanter Term die Prozesse beschreibt, die im
Experiment fiir die Strukturentwicklung verantwortlich sind. Weil die spektralen Leis-
tungsdichten im Bereich grofier ¢-Werte konstant sind, ist von dem Term auch nicht zu
erwarten, dass eine Kombination mit dem Modell aus Kap.[8.2/die dort beobachtete Form
des Zerfalls der spektralen Leistungsdichten, also die Steigung in doppeltlogarithmischer
Darstellung, im Bereich grofler g-Werte &dndert.

8.4 Modellierungsansatze zum VolumenflieBen
Modell Zunichst wird eine Gleichung der Form (4.28)

oh

2
ser Stelle haben sich qualitative Simulationen (also ohne eine quantitative Begriindung

der Parameter) als ausreichend erwiesen, wie im Folgenden klar werden wird. Die ent-
sprechende Simulation ist mit und ohne den Rauschterm durchgefiihrt worden. Fiir den
deterministischen Term ist als Koeffizient ¢; = -1.0 s~! verwendet worden. In den Simu-
lationen, in denen ein Rauschterm enthalten ist, gilt R = 0.0174 nm?/s. Als Ausgangs-
struktur dient dieselbe wie in Kap.[8.3l Um zu gewéhrleisten, dass die entsprechende
Strukturentwicklung durch die Form der Gleichung und nicht durch numerische Insta-
bilitdten bedingt ist, ist die Gleichung zusétzlich mit einer um den Faktor 10 kleineren
Zeitschrittweite gelost worden. Im Simulationscode ist der |V h|-Term durch einen im Ort
symmetrischen Differenzenquotienten im Rahmen des Euler-Verfahrens (siehe Kap.[4.8)
analog zur Diskretisierung von Ableitungen erster Ordnung im Ort in [May00; Vau02]
implementiert worden.

(mit ¢; = _ln>’ wie sie in Kap.4.5.4.2| besprochen worden ist, numerisch gelost. An die-

Ergebnisse Zunichst zeigt sich fiir die Simulation von Gleichung (8.7), dass die Ent-
wicklung der Rauigkeit eine deutliche Aufrauung zeigt. Um auszuschlieBen, dass der
Rauschprozess der Grund fiir diese Aufrauung ist, wird zusétzlich der deterministische
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Abbildung 8.8: Entwicklung der rms-Rauigkeit als Funktion der Bestrahlungszeit fiir
einen Glattungsterm der Form |Vh|. Bis t = 20 s liegen schwarze und
rote Symbole {ibereinander.

Fall gelost. Die Rauigkeitsentwicklung im deterministischen Fall ist in Abb. [8.8 dar-
gestellt. Fiir At = 0.001 s zeigt sie keine erkennbare Abweichung von der Rauigkeits-
entwicklung, die sich bei Beriicksichtigung des Rauschterms ergibt. Weiterhin zeigt die
Simulation mit der Zeitschrittweite At = 0.0001 s keinen erkennbaren Unterschied zur
grofleren Zeitschrittweite, so dass beide Werte von At eine stabile Losung liefern. Dar-
aus ergibt sich, dass der zu |Vh| proportionale Term die Ursache der Aufrauung ist. In
der zugehorigen Rauigkeitsentwicklung in Abb. [8.8 zeigt sich, dass die Rauigkeit zwar
zunéchst etwas abnimmt, aber stets bei Werten oberhalb von 1 nm bleibt. Daran an-
schliefend wichst sie exponentiell an und divergiert. Dieses Verhalten kann nicht dem
Verhalten entsprechen, was zu erwarten ist, wenn viskoses VolumenflieBen der einzige
Prozess ist, denn der ist gldttend. Abgesehen von der Rauigkeitsentwicklung zeigen fiir
die hier simulierte Gleichung die Oberflichentopographien auch in dem Bereich, in dem
die Rauigkeit ein Minimum erreicht hat, bereits qualitativ ein deutlich anderes Verhal-
ten, als es fiir einen glittenden FlieBprozess zu erwarten ist. Ein Vergleich der Ober-
flache zum Zeitpunkt des Rauigkeitsminimums mit der Ausgangsstruktur in Abb. 8.9
zeigt, dass die Hiigelspitzen {ibrig bleiben, wiahrend an den Hiigelflanken die Werte der
Hohenfunktion stark abnehmen. Dadurch ergeben sich grofle Steigungen, die den Effekt
weiter verstirken. Die Simulation bestétigt, dass die Gleichung die Teilchenzahl nicht
erhélt, denn die iiber die gesamte Struktur gemittelte Hohe nimmt als Funktion der Zeit

ab, wie es in Kap. 4.5.4.2/ bereits begriindet worden ist.

Diskussion Die Ergebnisse deuten darauf hin, dass die Gleichung unrealistisch ist,
weil die Hohe an den steilsten Stellen der Oberfliche am starksten abnimmt. Entspricht
die Hohe in einem steilen Bereich aber gerade der mittleren Hohe des aufgeschmol-

zenen Bereichs, so ist an dieser Stelle fiir einen Flieiprozess keine Hohenédnderung zu
erwarten (siche Abb. [8.10), aber die Gleichung (8.7) bewirkt gerade dort eine star-
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b.)
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Abbildung 8.9: Oberflichentopographien der Ausgangsstruktur sowie im Zeitbereich des
Rauigkeitsminimums fiir die Simulation eines Glattungsterms der Form
|Vh| (Bildgrofie: L = 200 nm, Einheit der Hohenskala: nm).

ke Hohenédnderung. Dass die mittlere Hohe mit der Zeit abnimmt, entspricht der in
Kap. [4.5.4.2 begriindeten Eigenschaft der Gleichung, dass stets 0h/0t < 0 gilt. Da-
mit ist gezeigt, dass Gleichung keinen FlieBprozess beschreibt, wie es bereits in
Kap. 4.5.4.2/ anhand der Form der Gleichung begriindet worden ist.

Modell Da der bisher besprochene Term offensichtlich kein viskoses Volumenflieen
beschreiben kann, wurden weitere Terme untersucht, die fiir eine angemessene Beschrei-
bung des Volumenflieens in Frage kommen. Ein solcher Term sollte in linearisierter
Form durch Fouriertransformation die Form von Gleichung erfiillen. Dafiir ist es
notwendig, dass im Ortsraum eine rdumliche Ableitung erster Ordnung enthalten ist.
Da es Hinweise gibt, dass viskoses VolumenflieBen nicht durch einen lokal bestimmten
Term beschrieben werden kann [UHCO1], misste auch ein nichtlokaler Beitrag in den
Term, der viskoses VolumenflieBen korrekt beschreibt, eingehen. Aulerdem sollte durch
viskoses VolumenflieBen die Teilchenzahl erhalten bleiben. Ein Term, der sowohl den
nichtlokalen Charakter als auch eine rdumliche Ableitung erster Ordnung beinhaltet, ist
durch die folgende Gleichung gegeben:

Diese Gleichung ist allerdings nichtlinear und liefert durch Fouriertransformation nicht
die Gleichung (4.27). Gegeniiber Gleichung (8.7) hat sie mehrere Vorteile. Bereiche, die
bereits mit ihrer Hohe dem Mittelwert des aufgeschmolzenen Bereichs entsprechen, wer-
den nicht mehr beziiglich ihrer Hohe geéndert. Fiir eine um die mittlere Hohe symmetri-
sche Hohenfunktion erhélt sie auflerdem die Teilchenzahl, weil die Hohendnderungsrate
zu gleichen Anteilen positiv und negativ ist. Die Teilchenzahlerhaltung gilt fiir Glei-
chung (8.8) sogar fiir eine beliebige Hohenfunktion, wie sich durch Berechnung der Ei-

genschaft [, .. drdy =0 ergibt (siehe Anhang :
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h

initial

hﬁnal = <h>

Abbildung 8.10: Erwarteter Einfluss eines FlieBprozesses auf die Entwicklung eines sinus-
formigen Hohenprofils.

Ergebnisse Eine Gleichung entsprechend (8.8) fithrt mit den Parametern ¢, =-1.0 1/s,
dem Radius der Mittelung 74 = 3 nm und der Rauschstirke R = 0.02 nm*/s fiir die
Ausgangsstruktur aus Abb.[8.1.a zu einer Glattung. Um einen stiarkeren Glattungseffekt
zu erreichen, ist Gleichung (8.8) auch mit dem Parameter ¢, = -10.0 1/s simuliert
worden. Die Entwicklung der Rauigkeit fiir beide Parameter sowie die Entwicklung
der spektralen Leistungsdichten fiir den betragsméflig grofleren Wert von ¢; sind in
Abb. dargestellt. Die Entwicklung der Rauigkeit nahert sich fiir grofere Zeiten
bzw. fiir einen betragsméfig grofleren Wert von ¢; einem Potenzgesetz, wahrend zu Be-
ginn ein schwécherer Abfall zu verzeichnen ist. Mit Zunahme der Zeit bildet sich in den
spektralen Leistungsdichten im Bereich 0.4 nm~! < ¢ < 2 nm~! immer deutlicher ein
Bereich heraus, in dem sich der Verlauf dem Verhalten C (¢q) oc ¢~! annéhert. Die Topo-
graphien in Abb. [8.12 zeigen eine dhnliche Strukturentwicklung wie die zuvor gezeigten
Glattungsterme: Die Strukturen werden lateral grofier und verlieren gleichzeitig an Hohe
in der Richtung der Substratnormalen. Die Simulation zeigt aulerdem, dass die iiber die
gesamte Struktur gemittelte Hohe bei Anwendung dieser Gleichung konstant bleibt, was
der oben erlauterten Teilchenzahlerhaltung entspricht.

Diskussion Der visuelle Eindruck der Topographien zeigt eine Strukturdnderung, wie
sie fiir ein ZerflieBen der urspriinglichen Strukturen zu erwarten ist. Zusammen mit
dem fiir die spektralen Leistungsdichten in einem begrenzten Wellenléngenbereich be-
obachteten Verhalten gemifl C' (¢) o< ¢~! deutet das darauf hin, dass der hier simulierte
Glattungsterm VolumenflieBen ndherungsweise wiedergeben kann. Dagegen spricht aber,
dass die Rauigkeit geméfl einem Potenzgesetz abfillt, wobei der Exponent dem Betra-
ge nach deutlich kleiner als 1 ist, wohingegen nach den Uberlegungen in Kap. 4.7 als
Exponent -1 zu erwarten ist.

Dass fiir grofle g-Werte die spektrale Leistungsdichte fiir das Modell des Volumen-
flieens grofler als bei der gewachsenen Schicht ist, lasst sich durch die Form der Glei-
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Abbildung 8.11: a.) Entwicklung der rms-Rauigkeit als Funktion der Bestrahlungszeit
und b.) spektrale Leistungsdichten fiir ¢; = -10 s™!, jeweils nach Glei-

chung (8.8).

chung (4.12) erklaren: Wenn nur ein Term erster Ordnung vorhanden ist, wird der Aus-
druck im Nenner betragsméaflig kleiner. Auf kleinen Skalen im Ortsraum glittet ein Term
erster Ordnung weniger effektiv als ein Term hoherer Ordnung.

8.5 OberflachenflieBen, ballistisches Glatten und
VolumenflieBen

Modell In diesem Kapitel wird iiberpriift, ob sich das Modell aus Kap. 8.2 durch Kom-
bination mit dem Gléattungsterm aus Gleichung hinsichtlich der Ubereinstimmung
mit den experimentellen Ergebnissen weiter verbessern léasst. Dafiir wird eine Gleichung
der Form o

i caV2h + csV*ih + & (h— (h) ) - |Vh| + ¢ (8.9)

auf die Ausgangsstruktur angewendet. Fiir die in Kap. 8.2 beriicksichtigten Terme wer-
den hier die dort quantitativ begriindeten Werte fiir die zugehorigen Parameter ver-
wendet, d.h. ¢; = 8.06 - 1072 nm?/s, ¢, = —0.810 nm*/s und R = 5.38 - 107° nm*/s.
Fiir den zusétzlichen Term werden dieselben Parameter wie in Kap. verwendet,
d.h. & =-1.0 s7! und r4 = 3 nm. Dabei ist zu beriicksichtigen, dass es fiir den Wert
von ¢; keine quantitative Rechtfertigung gibt.

Ergebnisse Die Entwicklung der Rauigkeit sowie der Verlauf der spektralen Leistungs-
dichten, die sich aus der numerischen Simulation des Modells ergeben, sind in Abb.
dargestellt. Die Entwicklung der Rauigkeit lédsst sich im Bereich groflerer Zeit durch ein
Potenzgesetz annéhern. Im Vergleich zu den in den vorhergegangenen Kapiteln durch-
gefithrten Simulationen von Termen, aus denen die Gleichung in diesem Kapitel zu-
sammengesetzt ist, liegt der Wert des Exponenten (8 weiter vom experimentellen Wert
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b.)
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Abbildung 8.12: Topographie der geméifi Gleichung (8.8) simulierten Bestrahlung mit
¢1 = -10 s7! fiir Zeiten von a.) 5 s und b.) 50 s (BildgréBe: L = 200 nm,
Einheit der Hohenskala: nm).

entfernt als es die Ergebnisse aus Kap. 8.2 zeigen. Die spektralen Leistungsdichten sind
in ihrem Verlauf dagegen sehr dhnlich zu denen aus Kap. 8.2l Der Exponent ( ist durch
Hinzunahme des Terms, der in Verbindung zum Prozess des VolumenflieBens steht, nur
wenig verkleinert worden. Im Bereich grofler ¢g-Werte liegen die Werte der spektralen
Leistungsdichte unter denen, die sich in Kap. mit derselben Rauschstérke und den-
selben Werten fiir ¢, und ¢4 ergeben haben. Dies zeigt ein Vergleich der Abbildungen
8.5.b und 8.13.b.

Diskussion Durch die Hinzunahme des nichtlinearen Terms néhern sich die Ergebnisse
der Simulationen denen der Experimente nicht eindeutig an. Die Rauigkeitsentwicklung
in Kap. 8.2 ist niher am experimentellen Resultat als das in diesem Abschnitt simu-
lierte Modell. Der in diesem Abschnitt bestimmte Wert von [ ist allerdings nicht direkt
mit dem experimentellen vergleichbar, weil die Rauigkeit hier noch nicht so weit abge-
sunken ist wie im Experiment. Die im nichtlinearen Term enthaltene lokale Mittelung
vergroflert die Berechnungszeit fiir einen Integrationsschritt, so dass die Simulationen
nur bis ¢ = 500 s durchgefiihrt worden sind.

Der Exponent ¢ wird durch Hinzunahme des nichtlinearen Terms gegeniiber den Fr-
gebnissen au Kap.[8.2 kaum verédndert. Dies entspricht der Dominanz der Terme mit Ab-
leitungen hoherer Ordnung, die geméafl Gleichung 4.12/ zumindest in linearer Niherung
giiltig ist. AuBerdem fiihrt das Hinzufiigen des nichtlinearen Terms dazu, dass im Be-
reich grofler ¢-Werte die Amplitude der spektralen Leistungsdichte abnimmt. So wiirde
man es fiir einen zusétzlichen linearen Glattungsterm im Rahmen des linearen Modells
aus Kap. 4.3 erwarten, weil in Gleichung (4.11) der Nenner des zweiten Summanden
durch einen zusétzlichen gliattenden Term vergroflert wird. Zumindest qualitativ hat der
nichtlineare Term denselben Effekt, wenngleich die Erklarung nicht direkt anwendbar
ist.
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Abbildung 8.13: a.) Entwicklung der rms-Rauigkeit als Funktion der Bestrahlungszeit
und b.) spektrale Leistungsdichten fiir die Simulation des Modells aus

Gleichung (8.9).

Eine weitere Untersuchung des VolumenflieBens, insbesondere auch in quantitativer
Weise, konnte hier weiteren Fortschritt bringen.

8.6 Diskussion

In diesem Kapitel sind verschiedene Modelle zur Beschreibung des Effekts der Ionen-
bestrahlung von strukturierten Oberflichen numerisch gelost worden. Die Details der
untersuchten Modelle sind bereits in den einzelnen Abschnitten diskutiert worden, so
dass an dieser Stelle die wesentlichen Ergebnisse vor dem Hintergrund der bestehenden
Literatur zusammengefasst und eingeordnet werden.

Unabhéngig von den MD-Simulationen aus Kap. |7 dieser Arbeit ergeben die Simu-
lationen der Kontinuumsmodelle in Kap. [8.1 und Kap. [8.2, dass ein glittender V2h-
Term in Kombination mit einem glittenden V*h-Term die experimentellen Ergebnisse
deutlich besser wiedergeben kann als ein aufrauender V2h-Term mit einem glittenden
V*h-Term. Damit ist gezeigt, dass die Theorie nach Bradley und Harper [BHSS] die
experimentell untersuchten Effekte nicht erkldren kann. Dagegen kommt das Modell in
Kap. 8.2, das bisher in dieser Form in der Literatur noch nicht untersucht worden ist,
den experimentellen Ergebnissen deutlich néher. Das Modell aus Kap. [8.2/liefert bereits
weitreichende Ubereinstimmung mit dem Experiment und ist somit fiir Vorhersagen der
durch Bestrahlungsprozesse getriebenen Strukturentwicklung in einem grofien Intervall
von Bestrahlungszeiten bzw. Fluenzen anwendbar.

Als Grund dafiir, dass der Exponent ¢ in den untersuchten Simulationen zur Be-
strahlung tendenziell gréfer als im Experiment ist, ldsst sich generell anfiihren, dass
die Wachstumsgleichung (4.13) aufgrund der enthaltenen Nichtlinearitéten fir Schicht-
dicken im Bereich von 480 nm Abweichungen von dem durch Gleichung (4.10) beschrie-
benen Verhalten aufweist. In einigen Bereichen des g-Werts ist der Abfall der spektralen
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Leistungsdichte steiler als ¢=*. Falls solche Abweichungen erst nach sehr langen Zeiten
wéhrend der Simulation der Bestrahlungsprozesse verschwinden, konnten sie die fiir ¢
bestimmten Werte beeinflussen und zu einem zu groflien Wert von ( fiithren. Allerdings
lasst sich der Einfluss von nichtlinearen Termen auf die spektralen Leistungsdichten im
Rahmen des linearisierten Modells aus Kap. 4.3 nicht klaren.

Die Abweichungen beziiglich des Exponenten ( lassen sich bereits im linearen Mo-
dell noch iiberzeugender erkldaren. In den simulierten Modellen in Kap. 8.2 ist Ober-
flachenflieBen mit ballistischem Glédtten kombiniert worden, so dass ( zwischen 2 und
4 liegt. Fiir die betrachteten Bestrahlungsenergien und Strukturgrofien ist zwar Ober-
flichenflieBen der dominierende Flieiprozess, aber der alleinige Flieprozess ist es nur
im Grenzfall a,/\ < 1 [Orc62]. Im realen Fall handelt es sich immer um eine Kom-
bination von VolumenflieBen und OberflichenflieBen. Die Analyse des Modells von Or-
chard [Orc62] fiithrt dazu, dass sich in der spektralen Leistungsdichte bei einer Kombi-
nation der beiden FlieBprozesse ein Exponent ( zwischen den Werten 1 und 4 ergibt.
Dabei gilt ¢ = 4 falls a,/\ < 1 und ¢ = 1 falls a,/A > 1. Der durch Flieiprozesse
erzeugte Wert von ( sollte im Experiment also nicht exakt 4 sondern etwas kleiner sein.
In Kombination mit ballistischem Glétten sollte dieses Argument bestehen bleiben, so
dass der sich insgesamt ergebende Exponent ( kleiner ist, als es eine Kombination aus
reinem OberflachenflieBen und ballistischem Glétten erwarten lasst. Damit lésst sich er-
klaren, dass experimentell ein kleinerer Wert fiir ( gefunden wird als in der Simulation
eines Modells, in dem OberflachenflieBen der einzige FlieBprozess ist.

Bei allen in diesem Kapitel simulierten Modellen ergibt sich eine Glattung bei gleich-
zeitiger Vergroflerung der Strukturgréfie. Wenn alle deterministischen Terme der Glei-
chung gliattenden Charakter haben, ist das im Einklang mit dem linearen Modell aus
Kap. 4.3: Die durch das Wachstum hervorgerufenen Korrugationen klingen mit der Zeit
ab und zwar umso schneller je grofler der g-Wert ist. Dementsprechend verschwinden
kleine Strukturen schneller als grofie und damit steigt die mittlere Strukturgréfie mit
der Zeit an. Im Modell von Bradley und Harper [BH88| fithrt das Zusammenspiel von
glittendem V4h-Term und aufrauendem V2h-Term dagegen zu einer Instabilitit wie es
sie auch beim Schichtwachstum gibt [RML*00]. Demnach gibt es eine ausgezeichnete
Wellenlénge, die die Struktur dominiert. Der Wert dieser Wellenldnge ergibt sich aus
dem Verhéltnis der Koeffizienten und bei entsprechender Wahl kann auch in diesem Mo-
dell die Strukturgrole als Funktion der Zeit wachsen, wie es auch in Kap.[8.1 beobachtet
wird.

Da die Modelle mit linearen Dampfungstermen aus Kap. wegen der dort gezeigten
und diskutierten Ergebnisse nicht wesentlich zu der im Experiment beobachteten Ent-
wicklung beitragen, kénnen diese Terme hier auler Acht gelassen werden. Die Ansétze
zum Volumenflieen sind bisher noch nicht vollstindig gekldrt und physikalisch be-
griindet. Somit muss das Modell aus Kap. [8.2, das zum einen physikalisch begriindet
ist und zum anderen in weiten Teilen dhnliche Ergebnisse wie die Experimente liefert,
zum jetzigen Zeitpunkt als das beste Modell angesehen werden. Auflerdem ist fiir die in
dieser Arbeit experimentell verwendeten Bestrahlungsenergien in Verbindung mit den
bestrahlten Strukturen das OberflichenflieBen gegeniiber dem Volumenflieen dominant.
Die Modellierung des Volumenflielens im Ortsraum hat an dieser Stelle demnach nur
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einen untergeordneten Stellenwert.

Fiir die Zukunft ist aber die Entwicklung eines physikalisch vollstédndig begriindeten
Modells fiir den Prozess des Volumenflielens im Ortsraum wiinschenswert. Damit wire
dann auch die Modellierung der Strukturentwicklung bei hoheren Bestrahlungsenergien,
fiir die Volumenflieen gegeniiber OberflachenflieBen an Bedeutung gewinnt, im Orts-
raum moglich.

Eine in den Experimenten beobachtete schwache Aufrauung bei der kleinsten Fluenz
(vgl. Diskussion 5.5.1 wird durch keines der untersuchten Kontinuumsmodelle wieder-
gegeben. Fiir den Fall, dass sdmtliche deterministischen Terme glédttend sind, entspricht
das der Erwartung. Bei dem Modell in Kap. /8.1 ist im Vergleich zur Wachstumsgleichung
das Gewicht des glattenden Terms erhcht worden, so dass die Korrelationslédnge zu- und
die Rauigkeit abnimmt. Von Streng [Str04; SSMO06] wurde eine kurzfristige Aufrauung
und eine Verkleinerung der Korrelationsldnge beobachtet, wenn im Kontinuumsmodell
das Gewicht des glittenden V*h-Terms verringert wird. Da eine solche Anderung im
Kontinuumsmodell die Bestrahlung, die eine Vergroflerung der Korrelationsldnge be-
wirkt, nicht beschreiben kann, legen die Kontinuumsmodelle nahe, dass es sich bei der
Erhohung der Rauigkeit fiir die niedrigste Fluenz im Experiment um eine statistisch
bedingte Abweichung handelt.

Des Weiteren ist zu erwiahnen, dass das Modell in Kap. 8.2 lediglich lineare Terme
enthélt. Fiir den Prozess des OberflichenflieBens werden aber auch nichtlineare Terme
diskutiert [Orc62; SL88|, die im Grenzfall kleiner Hohenmodulationen in den linearen
Term, der hier zur Beschreibung des OberflichenflieBens verwendet wird, iibergehen.
Die Simulationen haben gezeigt, dass mit den in linearer Ndherung verwendeten Ter-
men die wesentlichen Tendenzen, die im Experiment beobachtet werden, wiedergegeben
werden konnen. Auflerdem sollten die linearen Terme insbesondere fiir den stationéren
Grenzfall einer glatten Schicht, der sich fiir grofle Zeiten ergibt, immer die dominante
Rolle spielen, weil die Bedeutung der nichtlinearen Terme umso mehr abnimmt, je klei-
ner die Hohenmodulationen werden. Weitere nichtlineare Terme werden als Erweiterung
der Theorie von Bradley und Harper [BH88| beispielsweise in Form einer Kuramoto-
Sivashinsky-Gleichung diskutiert [MCBO02]. Die nichtlinearen Erweiterungen werden dort
als Erweiterungen fiir die Beschreibung der Sputtererosion diskutiert. Weil gezeigt wer-
den konnte, dass in dieser Arbeit der Prozess der Sputtererosion nur eine untergeordnete
Rolle spielt, gilt dies auch fiir die zugehorigen nichtlinearen Erweiterungen. Auch fiir die-
se Nichtlinearitiaten gilt das Argument, dass sie in Annéherung einer glatten Schicht im
Vergleich zu den linearen Termen an Bedeutung verlieren.

Fiir die Aufstellung von Evolutionsgleichungen des Typs aus Gleichung (4.2) lassen
sich mogliche Terme durch Symmetrieforderungen erzeugen [BS95]. Die Erfiillung der
notwendigen Symmetriebedingungen durch die untersuchten Terme wird im Folgenden
kurz erlautert. Alle Terme sind invariant beziiglich Translation in der Zeit und Substra-
tebene. Ebenfalls sind alle Terme invariant beziiglich Rotation in der Substratebene.
Diese Symmetrie ist zwar fiir VA nicht erfiillt aber fir [Vh|. Die Symmetrie beziiglich
Translation in z-Richtung gilt fiir alle Terme aufler dem in Gleichung (8.5). Das Subtra-
hieren einer gemittelten Hohe wie in Gleichung (8.6) fithrt dazu, dass diese Symmetrie
wieder erfiillt ist. Somit erfiillen insgesamt alle untersuchten Terme aufler dem in Glei-
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8 Ergebnisse der Simulationen von Kontinuumsmodellen

chung (8.5), von dem gezeigt worden ist, dass er fiir die experimentell beobachteten
Effekte keine wesentliche Bedeutung hat, die geforderten Symmetrien.
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Ein zentrales experimentelles Ergebnis dieser Arbeit ist, dass sich strukturierte Ober-
flichen eines metallischen Glases durch ITonenbeschuss im Energiebereich weniger keV
glatten lassen. Neben diesem phénomenologischen Ergebnis ist die Beantwortung der
Frage nach den zu dieser Glattung beitragenden Mechanismen die wesentliche Aufgabe,
die in dieser Arbeit bearbeitet werden sollte.

Durch die Analyse der experimentellen Daten im Rahmen der Theorie von Konti-
nuumsmodellen lassen sich erste Aussagen zur Beantwortung dieser Frage treffen. Eine
genauere Abgrenzung der Mechanismen, die zur beobachteten Strukturentwicklung bei-
tragen, ist mit Hilfe atomistischer Simulationen moglich. Mechanismen, die sich nach
diesen Untersuchungen als relevant herausstellen, konnen wiederum in Kontinuumsmo-
delle eingebaut werden, deren numerische Lésungen sich mit den experimentellen Ergeb-
nissen vergleichen lassen. Innerhalb dieses Konzepts werden im Folgenden die Ergebnisse
der einzelnen Kapitel in Zusammenhang gebracht und die wesentlichen Ergebnisse dis-
kutiert. Anschliefend werden sie mit aus der Literatur bekannten Untersuchungen zur
Bestrahlung anderer Materialysteme verglichen.

9.1 Ergebnisse der angewendeten
Untersuchungsmethoden

Die experimentellen Ergebnisse zeigen, dass insgesamt Glattungseffekte deutlich grofere
Beitréige als aufrauende Prozesse haben. Die Analyse im Rahmen eines linearen Evolu-
tionsmodells geméfl Kap.[4.3 und Kap. 4.7 zeigen, dass nicht nur Prozesse der Ordnung
q* fiir die Strukturentwicklung verantwortlich sein kénnen. Es miissen auch Prozesse
kleinerer Ordnung relevant sein. Wenn verschiedene physikalische Prozesse mit gleicher
Ordnung in das lineare Modell eingehen, kann die Analyse der STM-Daten in diesem
Modell prinzipiell nicht beantworten, welcher von den Prozessen gleicher Ordnung do-
minierend ist. Deshalb sind zur genaueren Kldrung der relevanten Prozesse weitere Un-
tersuchungen notwendig. Als solche kénnen die hier durchgefithrten MD-Simulationen
dienen. Sie zeigen insbesondere durch den Vergleich zu thermisch aktivierten Prozessen,
dass durch den Einschuss von Atomen auf die Oberfliache Flieprozesse induziert werden,
wahrend bei thermischer Aktivierung ein diffusiver Transportmechanismus vorherrscht.
Neben den FlieSprozessen konnte in den MD-Simulationen auch die Relevanz ballisti-
scher Effekte gezeigt werden. Das in den MD-Simulationen gefundene Zusammenspiel
von FlieBprozessen und ballistischer Glattung passt auch zur Analyse der experimen-
tellen Ergebnisse. In Ubereinstimmung damit gibt die Kontinuumsmodellierung einer
Kombination beider Prozesse die experimentellen Ergebnisse weitgehend wieder.
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Somit konnten aus einer Kombination der in dieser Arbeit verwendeten Methoden
die relevanten Strukturbildungsprozesse wihrend der Ionenbestrahlung amorpher Ober-
flachen identifiziert werden. Die Beriicksichtigung verschiedener Skalen in den verschie-
denen Methoden fiithrt zu einer Verbindung dieser Skalen. Es konnte gezeigt werden, wie
atomistische Vorgédnge und Strukturentwicklung im Groflenbereich 10 nm bis 100 nm
miteinander verkniipft sind. Insbesondere hat die Verkniipfung der MD-Simulationen
mit Kontinuumsmodellen dazu gefiihrt, dass fiir die Koeffizienten in den Kontinuums-
modellen quantitative Werte bestimmt werden kénnen. Die Verkniipfung von atomis-
tischer und mesoskopischer Skala bildet allgemein den Schliissel zum Versténdnis der
Entwicklung von Nanostrukturen, da das Verhalten der Atome immer der Ursprung der
Strukturentwicklung ist.

In der Literatur zur Untersuchung von Strukturentwicklung durch Ionenbeschuss ist
bisher oftmals dem Modell von Bradley und Harper [BHS88] folgend von einer Ober-
flachendiffusion als wesentlichem Glattungsprozess ausgegangen worden. Hier konnte
gezeigt werden, dass es sich vielmehr um ein viskoses Oberflichenfliefen und nicht um
einen diffusiven Prozess handelt. FlieSprozesse waren bisher fiir deutlich héhere Bestrah-
lungsenergien bekannt, bei denen ein Bereich, der im Verhéltnis zur Oberflichenstruktur
grof ist, aufschmilzt. Es handelt sich dabei um den Bereich von Bestrahlungsenergi-
en von etwa einem MeV [MAO1] bis zu mehreren hundert MeV [KHS86]. Fiir diese
hohen Energien entspricht der FlieBprozess genauer gesagt einem Volumenflieflen (vgl.
Kap.[4.5.4]). Im Bereich weniger keV Bestrahlungsenergie waren die Prozesse bisher nicht
geklart [UHCO1; MCH94; FSB00; EACT99]. Die Idee, dass es sich bei dem Glattungs-
mechanismus, der durch einen V*h-Term dargestellt wird, eher um einen FlieB- als um
einen Diffusionsprozess handelt, ist zwar schon zuvor diskutiert worden [UHCO01], aber
bisher fehlte ein quantitativer Beweis, dass dies fiir Bestrahlungen im Energiebereich we-
niger keV zutrifft. Dieser konnte hier erbracht werden. Insgesamt werden in der vorhande-
nen Literatur bisher Kontinuumsmodelle, in denen verschiedene Prozesse beriicksichtigt
werden, in der Regel qualitativ betrachtet, oder es werden die Koeffizienten durch physi-
kalische Grofien beschrieben, deren Werte unbekannt sind. Der Schritt zur Bestimmung
der Werte durch realistische MD-Simulationen ist hier durchgefiihrt worden.

Der Prozess des ballistischen Glattens ist in quantitativer Weise bisher nur von Moseler
et al. untersucht worden [MGC™05]. Hier konnte dieser Effekt auch fiir metallische Gléser
gefunden und in quantitativ begriindeter Weise in Kombination mit anderen Prozessen
in Kontinuumsmodellen betrachtet werden.

Die zugehorigen Simulationen des Kontinuumsmodells, in dem viskoses Oberflachen-
fliefen, ballistisches Gléatten sowie ein Rauschprozess kombiniert werden, konnen die
experimentellen Resultate im Wesentlichen wiedergeben. Es fillt bei der Rauigkeitsent-
wicklung aber auf, dass im Experiment die Rauigkeit in groferer Ubereinstimmung mit
einem Potenzgesetz ist, als es beim Kontinuumsmodell der Fall ist. Dieser Eindruck hat
zum Teil seinen Ursprung darin, dass in der Simulation kleinere Zeiten dargestellt werden
konnen, als im Experiment untersucht worden sind. Um dies zu verdeutlichen, sind in
Abb. 9.1 die experimentellen Daten zusammen mit den Simulationsdaten dargestellt.
Hier sind also experimentelle Ergebnisse zusammen mit einer Kontinuumsgleichung,
deren Koeffizienten aus MD-Simulationen bestimmt sind, zusammen aufgetragen und
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Abbildung 9.1: Vergleich der Rauigkeitsentwicklung im Experiment und im Kontinu-
umsmodell gemiB Kap. 8.2 mit R = 5.38 - 107> nm*/s. Fiir Daten des
Kontinuumsmodells wird in a.) der Zeitparameter der Simulation und in
b.) ein umskalierter Zeitparameter verwendet. Die experimentellen Da-
ten sind als Funktion der Bestrahlungszeit aufgetragen.

zeigen damit, wie die verschiedenen Untersuchungsmethoden dieser Arbeit zusammen-
gefiithrt werden. Fiir den Vergleich der Topographien und der spektralen Leistungsdichte
sei auf die vorangegangenen Kapitel verwiesen. In Abb. (9.1 ist fiir die experimentellen
Daten die tatséchliche Bestrahlungszeit verwendet worden. Fiir die Simulationsdaten ist
in Abb.9.1la der Zeitparameter der Simulation verwendet worden, wiahrend in Abb.9.1.b
die Zeit so umskaliert worden ist, dass die Rauigkeitsentwicklung von Experiment und
Kontinuumsmodell nach gleicher Zeit den Wert minimaler Rauigkeit erreicht. Eine Um-
skalierung der Zeit dndert die relativen Beitrdge der deterministischen Prozesse sowie
den Exponenten ( nicht. Bisher sind die Parameter der Kontinuumsgleichung aus den
Ergebnissen der MD-Simulationen fiir CuTi abgeleitet worden. Eine entsprechende Aus-
wertung der MD-Simulationen fiir Si liefert fiir beide Koeffizienten der deterministischen
Terme und insbesondere den, der zum Term des Oberflichenflielens gehort, dem Betrage
nach deutlich kleinere Werte mit c¢; = 6.36 - 107 nm?/s und ¢4 = —5.23 - 1072 nm*/s.
Damit wiirde der Glattungsprozess entsprechend ldnger dauern. Die Ergebnisse zeigen
somit, dass die Glattung fiir CuTi am schnellsten und fiir Si am langsamsten verlauft
und ZrgsAl; 5Cugy 5 sich beziiglich der Rauigkeitsentwicklung zwischen beiden Systemen
befindet. So lisst sich eine Umskalierung wie in Abb.[9.1.b rechtfertigen. Weil fiir Si das
Verhéltnis ¢3 /¢4 dem Betrage nach grofier ist als fiir CuTi, sollte sich in einer Simulation
mit den Parametern fiir Si ein kleinerer Wert fiir den Exponenten ¢ in den spektralen
Leistungsdichten ergeben. Damit ist also auch beziiglich der spektralen Leistungsdich-
ten eine Anndherung an die experimentellen Ergebnisse zu erwarten. Moglich wére auch,
die Koeffizienten durch eine direkte Anpassung an die experimentellen Daten weiter zu
verbessern.

In der Modellierung der strahlungsinduzierten Prozesse sind zunéchst Terme in li-
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nearer Ordnung beriicksichtigt worden. Von Untersuchungen des Wachstums diinner
Schichten ist bekannt, dass der Anfangsbereich durch ausschlielich lineare Terme gut
beschrieben werden kann. Bei der Untersuchung der strahlungsinduzierten Gléattung
herrschen allerdings andere Verhéltnisse: Es wird eine Oberfliche untersucht, die vor
Beginn der Bestrahlung rau und strukturiert und am Ende glatt ist. Insofern sollten
nichtlineare Terme zu Beginn nicht zwangsldufig vernachléssigbar sein, weil nichtlineare
Terme an Bedeutung gewinnen, wenn die Hohenmodulation grof3 ist. Andererseits sollten
bei Glattungsprozessen, wie im Folgenden erldutert, die nichtlinearen Effekte insgesamt
nicht so wichtig sein wie bei Wachstumsprozessen. Beim Wachstum mit dominierenden
Aufrauungsprozessen sind die nichtlinearen Terme dafiir verantwortlich, dass die Rau-
igkeit ab einer gewissen Schichtdicke, bei der nichtlineare Effekte an Gewicht gewinnen,
nicht mehr so deutlich ansteigt wie im Anfangsbereich und somit nicht ins Unendliche
steigt [BS95]. Bei der Gliattung durch Bestrahlung nimmt die Rauigkeit ab, so dass im
stationdren Grenzfall einer glatten Schicht die linearen Terme dominieren. Fiir den qua-
litativ zu erwartenden und auch experimentell bestitigten Verlauf sind somit fiir den
stationdren Grenzfall keine nichtlinearen Terme in der Beschreibung notwendig.

Die Abgrenzung verschiedener Prozesse und die quantitative Bestimmung ihrer Verhélt-
nisse untereinander durch MD-Simulationen kann fiir die Interpretation einer Vielzahl
von Experimenten, die sich mit strahlungsinduzierter Strukturbildung beschéftigen, her-
angezogen werden. Von besonderem Interesse sind die Ergebnisse fiir Computermodelle,
in die die Physik der relevanten Prozesse als Annahme eingeht. Als solche sind neben
den hier untersuchten Kontinuumsmodellen auch Monte Carlo Simulationen zu nennen,
denn dort muss die Art der moglichen atomaren Dynamik vorgegeben werden.

Ein in der Literatur diskutierter Effekt, der in den MD-Simulationen nicht bear-
beitet worden ist, ist der der sogenannten Sputter-Redeposition [DZLWO00]. Dies ist
ein Glattungseffekt, der darauf beruht, dass sich gesputterte Atome auf benachbarten
Hiigeln niederlassen kénnen. Dieser Effekt ldsst sich in MD-Simulationen nur dann be-
arbeiten, wenn in der Simulation die Oberfliche aus Hiigeln besteht. Um beziiglich
der Energie und Léngenskalen realistisch zu bleiben, sollten die Hiigel von &hnlicher
Grofle wie im Experiment sein, d.h. ungefdhr 20 nm Durchmesser und ungefdhr 10 nm
Hohendifferenz zwischen Hiigel und Tal. Um einige Hiigel auf der Oberfliche anzuord-
nen, wiren Kantenldngen der Zelle im Bereich von 80 nm sinnvoll. Das entspricht ge-
geniiber den hier verwendeten Zellen einer Vergréfferung um den Faktor 10 in x- und
y-Richtung. Auch wenn die Zelle in z-Richtung nicht so sehr vergréflert wird, steigt die
Anzahl der Atome auf mehr als das hundertfache an. Damit ist der Rechenaufwand sehr
grof}, weil auflerdem eine Vielzahl von Einschiissen simuliert werden muss, um statistisch
signifikante Ergebnisse zu erzielen. Durch die MD-Simulationen in dieser Arbeit, die an
glatten Oberflichen bei verschiedenen Auftreffwinkeln durchgefithrt wurden, konnte ge-
zeigt werden, dass die durch Sputtererosion bedingte Aufraung gegeniiber dem Prozess
des ballistischen Glattens vernachléssigbar ist. Der Effekt der Sputter-Redeposition soll-
te fiir eine eher glatte Oberfliche einen kleineren Einfluss als der der Sputtererosion
haben, weil aufgrund der geometrischen Verhéltnisse bei einer eher glatten Schicht es
fiir ein abgelostes Atom wahrscheinlicher ist, die Oberfliche ganz zu verlassen, als auf
einen benachbarten Hiigel zu treffen. Im Rahmen einer Kontinuumsmodellierung ist
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ein Sputter-Redepositionseffekt im Zusammenhang mit einem linearen Dampfungsterm
gemiB Gleichung (4.29) diskutiert worden [FBS*04]. In Kap. (8.3 hat sich herausgestellt,
dass ein solcher Term keinen wesentlichen Beitrag in den vorgestellten Experimenten
haben sollte. Somit scheint insgesamt fiir die hier betrachteten Strukturen und Bestrah-
lungsenergien die Sputter-Redeposition kein Effekt von wesentlicher Bedeutung zu sein.

Die Einordnung der Ergebnisse beziiglich der verwendeten Bestrahlungsenergie hat
zwei wesentliche Aspekte. Das sind zum einen das Endresultat und zum anderen die bei-
tragenden wesentlichen Mechanismen. Das Endresultat bei der hier verwendeten Energie
E = 3 keV ist sehr dhnlich zu dem bei der wesentlich héheren Energie £ = 1.8 MeV [MAO1].
Tonenbestrahlung kann somit auch im leicht zugénglichen Energiebereich einiger keV zur
Gléattung von Oberflichen eingesetzt werden. Als beitragende Mechanismen konnten fiir
die kleine Energie aber eindeutig andere als bei der hohen Energie identifiziert werden.
Fiir die Modellierung der Ionenbestrahlung ist die Bestrahlungsenergie somit ein Para-
meter, der die relative Relevanz der teilnehmenden Prozesse bestimmt. Deshalb ergeben
sich je nach Energie verschiedene Modelle zur Beschreibung der Strukturentwicklung.
Entscheidend ist dabei der Ubergang des FlieBprozesses vom VolumenflieBen bei hoher
Energie zum Oberflichenfliefen bei niedriger Energie. Eine kriimmungsinduzierte Ober-
flachendiffusion spielt nach den Ergebnissen aus dieser Arbeit und aus [MAO1] weder
bei Energien im keV Bereich noch bei Energien im MeV Bereich eine bedeutende Rolle.

Fiir Abweichungen zwischen den Experimenten und den MD-Simulationen kommen
zwei Unterschiede in Frage. Finerseits werden in den MD-Simulationen andere, wenn-
gleich sehr dhnliche, Materialien als im Experiment verwendet und zum anderen fin-
den die MD-Simulationen auf anderen Zeitskalen als die Experimente statt. Die unter-
schiedliche Zeitskala sollte bei den betrachteten moglichen Prozessen lediglich bei der
Diffusion einen Einfluss haben. Die Kombination zwischen experimentellen Daten und
MD-Simulationen in Kap. schlégt gerade die Briicke zwischen beiden Zeitskalen
und zeigt, dass auch die Diffusion in der MD-Simulation realistisch abgeschétzt wer-
den kann. Somit sind verschiedene Zeitskalen kein Grund fiir Abweichungen zwischen
Experiment und MD-Simulation. Die Verwendung unterschiedlicher Materialsysteme in
Experiment und Simulation ist sicherlich ein Grund fiir Abweichungen. Ebenso sind im-
mer Abweichungen zwischen Experiment und MD-Simulation zu erwarten, weil die in
der klassischen MD-Simulation verwendeten empirischen Potentiale nur eine Naherung
der realen Verhéltnisse darstellen konnen. Die Verwendung von zwei Extrembeispielen
glasbildender Systeme fithrt zwar einerseits zu Abweichungen zum experimentell verwen-
deten System, aber andererseits ergeben sich aus iibereinstimmenden Ergebnissen der
beiden Extrembeispiele Aussagen, die fiir eine grofiere Klasse von Glésern giiltig sind.

Dass es leichte quantitative Unterschiede zwischen dem experimentell verwendeten
System und den in der Simulation verwendeten gibt, stellt keine groffere Schwierigkeit
dar, wenn das verfolgte Ziel die Identifikation der beitragenden Prozesse ist. Die MD-
Simulationen zeigen gerade, dass die Relevanz der beitragenden Prozesse qualitativ nicht
von der speziellen Struktur des Materialsystems abhéngig ist.

169



9 Diskussion

9.2 Vergleich mit anderen Materialsystemen

Da die Untersuchungen zur Relevanz der verschiedenen Prozesse in den MD-Simulationen
fiir zwei sehr unterschiedliche amorphe Materialsysteme durchgefiihrt worden sind und
dabei fiir beide Materialien sehr dhnliche Ergebnisse gewonnen werden konnten, ist da-
von auszugehen, dass sich dhnliche Ergebnisse auch fiir andere amorphe Systeme, die mit
ihren Eigenschaften zwischen den hier untersuchten Systemen liegen, ergeben. So gese-
hen sollten die hier gewonnenen Ergebnisse fiir viele andere Materialien von Bedeutung
sein.

In der Literatur wird neben Glattung durch Ionenbestrahlung unter einer Vielzahl von
Bedingungen auch iiber Aufrauung berichtet. Deshalb wird im Folgenden der Zusam-
menhang hergestellt, in dem die verschiedenen Experimente und Beobachtungen stehen.

Das quantitative Verhéltnis der an der Strukturentwicklung teilnehmenden Prozesse
lasst sich durch die Wahl des Materials, der Ionensorte, der Bestrahlungsenergie, der
Umgebungstemperatur und der Bestrahlungsgeometrie beeinflussen.

Vielfach untersucht sind kristalline Halbleiteroberflichen. Bei nicht zu hohen Tem-
peraturen wird durch die Bestrahlung der Oberflichenbereich amorphisiert [FDK'99;
ZFHRO5], so dass die Ergebnisse dieser Experimente mit den in dieser Arbeit durch-
gefithrten Untersuchungen verglichen werden koénnen. Fiir strukturierte Ge Schichten
konnte fiir Bestrahlung mit Xe™ Tonen der Energie 1 keV unter schrigem Einfall ebenfalls
gezeigt werden, dass die Ausgangsstrukturen geglittet werden [CMK™94]. Bei hoheren
Temperaturen wie 300 °C wurde dagegen eine Aufrauung beobachtet. Der Einfluss der
Temperatur liegt dabei darin, dass bei der niedrigeren Temperatur die Oberfliche durch
die Bestrahlung amorphisiert, wéhrend sie bei der hoheren Temperatur kristallin ist.
Fiir verschiedene Halbleitersysteme ist bekannt, dass durch das Zusammenspiel von
glittenden und aufrauenden Mechanismen Strukturbildung stattfindet, die bei schragem
Beschuss zur Bildung wellenartiger Korrugationen (Ripple) [NSC62] und bei senkrechtem
Beschuss zur Bildung von runden Hiigelstrukturen fithrt [FDK™99; FSB00]. Auch das
hier in der MD-Simulation untersuchte Silizium ist experimentell hinsichtlich des Einflus-
ses von lonenbestrahlung im niedrigen keV Bereich fiir verschiedene lonensorten unter-
sucht worden [ZFHRO05]. Dabei konnte fiir Bestrahlungswinkel im Bereich um 45° rela-
tiv zur Substratnormalen Dominanz der Glattung gefunden werden [FFF*04; ZFHRO5].
Wenn der Bestrahlungswinkel nahezu 0° relativ zur Substratnormalen betrigt, wird da-
gegen Aufrauung beobachtet. Diese Aufrauung findet aber erst bei sehr hohen Fluenzen
der Gréfienordnung 10'® Tonen/cm? statt. Dementsprechend wurde von Petersen [Pet07]
im Winkelbereich zwischen 20° und 50° bei der Bestrahlung von Si mit Kr™-Ionen der
Energie 5keV bis zu einer Fluenz von 10'® Tonen/cm? stets glatte Oberflichen beobach-
tet. Bis zu den in dieser Arbeit untersuchten Fluenzen ist somit auch beim senkrechten
Beschuss von Silizium noch keine starke Aufrauung urspriinglich glatter Schichten zu
erwarten. In dieser Arbeit konnte ein Glattungseffekt bei kleineren Fluenzen gefunden
werden, der dhnlich zu dem von Ge Schichten beobachteten ist [CMK™94].

Vom kristallinen metallischen Systemen einer Ni Schicht wird berichtet, dass Bestrah-
lung im niedrigen keV Bereich auf kleinen Skalen zu einer Aufrauung und auf grofen late-
ralen Skalen zu einer Glattung fithrt [CFMT96]. Auch in diesem System gibt es demnach
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ein Wechselspiel zwischen aufrauenden und gldttenden Mechanismen, und die relative
Relevanz der Effekte ist von der lateralen Strukturgrofle abhéngig. Dass das Glatten
im kristallinen metallischen System nicht so eindeutig ist, kénnte daran liegen, dass
FlieBprozesse im kristallinen System einen kleineren Beitrag als im Amorphen zeigen. In
MD-Simulationen zur Glattung von Nanopartikeln auf Substraten amorpher bzw. kris-
talliner Metallsysteme konnte gezeigt werden [ZAAA03], dass der Glattungsmechanismus
fiir amorphe Systeme effizienter als fiir kristalline ist. Kristalline Substrate tendieren au-
Berdem mehr zu verstiarkten Kavitationseffekten, die mit sogenannten Mikroexplosionen
verbunden sind. Deshalb ist der Aufrauungseffekt bei kristallinen Substraten tendenziell
grofer als bei amorphen.

Insgesamt lassen sich somit die hier gewonnenen Ergebnisse hinsichtlich Uberein-
stimmungen und Differenzen zu in der Vergangenheit untersuchten Systemen einordnen.
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Insgesamt konnten in dieser Arbeit grundlegende Effekte und Mechanismen, die bei der
Bestrahlung amorpher Oberflichen mit Ionen im Energiebereich weniger keV von Bedeu-
tung sind, untersucht bzw. identifiziert werden. Es hat sich erwiesen, dass eine struk-
turierte Oberfliche durch Ionenbestrahlung im Energiebereich weniger keV geglittet
werden kann. Des Weiteren konnten die wesentlichen Prozesse, die die Entwicklung
der Oberflachenstruktur bestimmen, weitgehend identifiziert werden. Dadurch ist eine
Modellierung der niederenergetischen Bestrahlung strukturierter amorpher Oberfléchen
durch stochastische Ratengleichungen moglich und hier auch durchgefiihrt worden. Die
Resultate tragen somit zum tieferen Verstéindnis der Strukturentwicklung auf mesoskopi-
scher Skala durch auf atomistischer Skala stattfindende Effekte bei. Insbesondere bleibt
festzuhalten, dass die Glittung durch einen V*h-Term im Kontinuumsmodell auf einen
FlieSprozess und nicht auf einen diffusiven Prozess zuriickzufiihren ist. Dies gilt, wie die
MD-Simulationen zeigen, sowohl fiir das metallische Glas CuTi, in dem die Einschiisse
,thermal spikes“ hervorrufen, als auch fiir amorphes Si, in dem es keine ,,thermal spikes*
dhnlicher Groe gibt. Aulerdem konnte hier erstmals der ballistische Gléattungsprozess in
Verbindung mit weiteren Glattungsprozessen in die Untersuchungen einbezogen werden.

Die Tatsache, dass eine Gléattung beobachtet wird, ist &hnlich zu den Ergebnissen, die
fiir die Bestrahlung strukturierter Oberflichen im MeV Energiebereich bekannt sind. Die
Untersuchungen der vorliegenden Arbeit zeigen, dass sich allerdings die Mechanismen,
die zur Glattung beitragen, zwischen den Energiebereichen keV und MeV unterscheiden.
Fiir die Anwendung interessant ist vor allem der insgesamt resultierende Effekt, dass
auch im experimentell leicht zugénglichen Energiebereich weniger keV eine Glattung
strukturierter Oberflichen moglich ist.

Weiterhin sind die in dieser Arbeit gewonnenen Erkenntisse von Bedeutung fiir die Mo-
dellierung von Strukturbildungsprozessen, die durch Ionenbestrahlung getrieben sind. Da
Strukturbildung immer das Resultat aus einem Zusammenspiel von glittenden und auf-
rauenden Mechanismen ist, konnen die hier erhaltenen Ergebnisse zur relativen Relevanz
der glattenden Prozesse untereinander verwendet werden.

In Abgrenzung zu den durch Ionenbestrahlung getriebenen Prozessen haben MD-
Simulationen Aufschluss iiber die Art der atomaren Dynamik auf Oberflachen und im
Probeninneren bei thermischer Anregung liefern konnen. Hier hat sich fiir das metallische
Glas an den Oberflichen eine Tendenz zu Einzelspriingen der kleineren Atomsorte ge-
zeigt. Durch Variation der Zusammensetzung konnten auflerdem frithere experimentelle
Arbeiten weitergehend interpretiert werden.

In sémtlichen MD-Simulationen sind die grundlegenden Prozesse fiir typische Ver-
treter metallischer und kovalent gebundener Halbleiter-Gliser untersucht worden. Das
beziiglich der Bestrahlung experimentell untersuchte System steht in seinen Eigenschaf-
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ten zwischen den in den MD-Simulationen untersuchten Systemen, so dass Gemein-
samkeiten der Materialien aus der MD-Simulation auch fiir das experimentelle System
giiltig sind. Diese gemeinsamen, grundlegenden Eigenschaften konnten hier identifiziert
werden.

Fiir zukiinftige Untersuchungen interessant wére die Untersuchung weiterer Bestrah-
lungsenergien im Bereich zwischen der hier untersuchten Energie und dem MeV Ener-
giebereich. Dadurch wire die genauere Charakterisierung des Ubergangs vom Ober-
flachenflieBen im keV Energiebereich zum VolumenflieBen im MeV Energiebereich als
Funktion der Bestrahlungsenergie moglich.

Nachdem hier metallische und kovalente Systeme untersucht worden sind und sich qua-
litativ ahnliche Resultate ergeben haben, wére eine Ausdehnung der Untersuchungen auf
Systeme mit ionischen Bindungsanteilen wie z.B. Oxide wiinschenswert. Damit kénnte
das Verstdndnis des Einflusses der Bindungsart auf die Oberflachenprozesse vertieft wer-
den. Als weitere Materialklasse fiir die Untersuchung von Glattungsmechanismen bieten
sich Polymere an, deren Bausteine um ein Vielfaches grofler als die der bisher erwéhnten
Systeme sind. Fiir Polymere wéren allerdings Anregungsmethoden nétig, die die Ketten
nicht zerstoren.
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11 Anhang

11.1 OberflachenflieBen im Ortsraum

In [SL88] wird die Stokes-Gleichung fiir den Fall gelost, dass die fliissige Schicht nur
entlang einer Richtung auf der Oberfliche gekriimmt ist. Im dreidimensionalen Fall gilt
allgemein [LL66]:

nAT = Vp (11.1)
mit der Geschwindigkeit ¢, dem Druck p und der Viskositdt 7. Analog zu [SL88] wird

fiir diinne Fliissigkeitsfilme angenommen, dass die Bedingungen der , lubrication appro-
ximation® erfiillt sind, d.h. insbesondere gilt:

dp
— = 11.2
5, — U (11.2)
(921)1' 82%’ .-
92 9.2 miti = z,y (11.3)
2, 2,
é;;; ?9:; miti = x,y. (11.4)

Damit ergeben sich analog zu [SL88] fiir 2-dimensionale Substrate die Gleichungen

0%v, Op
_ 11.
n 022 ox (11.5)
v,  Op
= = 11.
"oz " By (11.6)

In der Naherung kleiner Steigungen (|Vh| < 1) erstreckt sich der fliissige Bereich von z =
—a, bis z = 0. Die Gleichungen lassen sich integrieren und liefern wegen Gleichung (11.2)
und den Randbedingungen, dass an der Grenzflache fest - fliissig die Geschwindigkeiten
null sind (v; (z = —a,) = 0, i = z,y) und an der Grenzfliche fliissig - Vakuum keine
Scherkrifte wirken (entsprechend % (z=0) =0 fiir i = 2,y wegen der Annahmen der
,lubrication approximation“ [SL88]):

19p (1, 1,
= [ Z2_Z 11.
Uy e (22 50 (11.7)
10p (1, 1,
_Lop L, 1) 11.
Uy nay <2Z 20“,2 ( 8)
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11.1 Oberfldachenfliefen im Ortsraum

Die Hohenédnderungsrate ergibt sich nun aus der Kontinuitétsgleichung mit V = (%, %) :

oh 0
il L o
L/, 1,
=-V {VPE /_az (52 — 5a2> dz] (11.10)
CL3
= = 11.11
377V(Vp) (11.11)
3
Y, 4
=——V"h. 11.12
5V (11.12)

Im letzten Schritt ist ausgenutzt worden, dass in Abwesenheit von Scherspannungen in
der hier verwendeten Niherung p = —yV2h gilt [LL66].
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11 Anhang

11.2 Einfluss der Glattungsprozesse auf die Entwicklung
der Rauigkeit

Der Schritt von Gleichung zu Gleichung (4.36) ergibt sich fiir die verschiedenen
Ordnungen j > 1 wie folgt.

j=1
o? = 27TC’/ ge 21t dq
0
2nC [
= ;Tt - nach [BSMMY7] (11.13)
1
7 =2
ol = 270/ ge 220" qq
0
1 > —2bout : 2
:27TC’§ e " du mitu = q
0
— _Ee—szut >
2bot 0
wC
Jj=3:
o’ = 27TC’/ qe_2b3q3tdq
0
2 (% 15 —obgut : 3
:27TC§ u ey mitu = g
0
2 I'(2/3)
= —7TC—2/3 (11.15)
3 (2bst)
mit der Gamma-Funktion I nach [BSMM97]
Jg =4
o = 27rC/ qe_2b4q4tdq
0
L[~ —2bgu’t : 2
:27705 e” " du mitu = q
0
= ”Cz\/\/z% nach [BSMMY7] (11.16)
4
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11.2 FEinfluss der Glattungsprozesse auf die Entwicklung der Rauigkeit

Fiir einen Prozess der Ordnung j = 0 ergibt sich Gleichung (4.37) aus Gleichung (4.35)

wegen
o’ = 27TC’/ ge~2tdq
0
:27TC€_2b0t/ qdq. (11.17)
0

Mit den verwendeten Integrationsgrenzen divergiert das Integral in der letzten Zeile von
Gleichung (11.17). Ersetzt man die obere Grenze durch einen endlichen, beliebig groien
Wert - das entspricht wegen begrenzter Auflésung auch den Bedingungen im Experiment
und der Computersimulation -, so ergibt sich ein exponentieller Zerfall der Rauigkeit.
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11 Anhang

11.3 Beitrag des Rauschens zur Rauigkeit

Im Folgenden wird gezeigt, dass der Beitrag des Rauschens zur Rauigkeit von der Struk-
tur abhéngig ist. Als Modell wird eine in einer Dimension periodische Hohenfunktion
betrachtet:

h(x) = Bsin(qx). (11.18)

Fiir die Rauigkeit dieser Struktur (o;) ergibt sich:
0= 2) ()

= \/82 (sin® (qz)) — 0
— B/V3. (11.19)

Wird zu einer solchen periodischen Struktur, die sich in kleine rdumliche Intervalle
aufteilen lisst, in jedem Intervall mit gleicher Wahrscheinlichkeit entweder die Hohe d
addiert oder subtrahiert, so entspricht das einem Rauschen und fiir die Rauigkeit (o)
ergibt sich:

T T
of = \/5 (B?sin® (qr) + d* + 2dBsin (qz)) + 5 (B?sin* (qz) + d* — 2dBssin (¢x))

B2
=\/5 + (11.20)

Fiir den durch das Rauschen bedingten Rauigkeitszuwachs ergibt sich:

B? B
T NG (11.21)

und damit im Grenzfall sehr rauer Schichten (B > d)

O'f—O'i:

of—0;=0 (11.22)
und im Grenzfall sehr glatter Schichten (B < d)
O'f—O'Z':d. (1123)

Der durch das Rauschen bedingte Rauigkeitszuwachs ist somit umso gréfer, je glatter
die gesamte Struktur ist.
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11.4 Volumenflieffen im Ortsraum

11.4 VolumenflieBen im Ortsraum

Um zu zeigen, dass der in Gl. untersuchte Term die mittlere Hohe konstant hélt
und damit Teilchenzahl-erhaltend ist, geniigt es, zu zeigen, dass f0berﬁache %—?dxdy =0
gilt. Die Giiltigkeit dieser Beziehung wird im Folgenden gezeigt:

O fedy — &, / (h = (h) ) |Vh| dedy

or 01
:51/ {yvm./(h—<h>A) dw—/ (/ (h—(h>A)dx) a%\vmdx] dy
= | [ () sy [ (91a]

“ar | = oy 2 vnl = [ ([ o= doay) - 5 1w a
—0. (11.24)

Die Integration erfolgt jeweils iiber die Oberfliche der Substratkoordinaten. Der Uber-

sichtlichkeit wegen ist der Index am Integral ab der zweiten Zeile nicht mehr aufgeschrie-
ben. Der letzte Schritt gilt wegen

[ (=) ey = (11.25)
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