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1 Einleitung

Die Entdeckung und Untersuchung von metallenen Glésern begann erst in der ersten Hélfte
des 20. Jahrhunderts [1] wahrend die Herstellung klassischer Glaser eine sehr alte Technolo-
gieidt, diein schriftlichen Aufzeichnungen zuerst um 650 v. Chr. erwadhnt wurde [2]. Die er-
sten metallenen Glaser wurden von Kramer, Buckel und Hilsch as diinne Schichten durch
Kondensation und schnelles Abschrecken aus der Gasphase hergestellt [1]. Das erste massive
metallene Glas Pd-Ni-P (,,bulk metallic glass*) wurde 1982 von Drehman erwéhnt [3] und ab
1990 kamen einige neue Legierungen mit sehr guten Glasbildungse genschaften hinzu, wie
die , Inoue-Glaser Zr-Ni-Al [4], Mg-Y-Cu [5], Zr-Ni-Al-Cu [6], Pd-Ni-Cu-P [7], [8] und die
»Johnson-Glaser“ Zr-Ti-Ni-Cu-Be, Zr-Ti-Ni-Cu [9], [10], [11]. Fur technologische Anwen-
dungen und wissenschaftliche Fragestellungen sind sowohl massive metallene Glaser als auch
diinne amorphe Schichten von Interesse. Materialien aus massiven metallenen Glésern kénnen
durch SpritzguRverfahren einfach in der gewtinschten Form hergestellt werden. Eine weitere
besondere Eigenschaft dieser Materialien ist, dald deren elastischer Bereich sehr weit ausge-
dehnt ist. Aus wissenschaftlicher Sicht bieten die vielkomponentigen metallenen Legierungen
den Vortell, da erstmals Untersuchungen der stark unterkiihlten Schmelze in der Nahe des
Glaslbergangs moglich werden. Interessante technologische und wissenschaftliche Frage-
stellungen fur massive metallene Glaser werden in [12], [11] zusammengefal3t.

Auch fur dinne amorphe Schichten gibt es interessante Anwendungen. Ein Beispiel stammt
aus dem Gebiet der Halbleitertechnologie. Fur die Herstellung und Anwendungen von elek-
tronischen Schaltkreisen bei hohen Temperaturen werden stabile Diffusionsbarrieren bendtigt,
die eine Interdiffusion von Atomen der Leiterbahn und des Halbleiters verhindern. Die Stabi-
litat von polykristallinen diinnen Schichten als Diffusionsbarrieren wird haufig durch eine
Diffusion entlang von Korngrenzen eingeschrénkt. Diese Einschrénkung ist bei amorphen
dinnen Schichten nicht gegeben, weil diese keine Korngrenzen besitzen. Terndre dinne
amorphe Ti-Si-N- und Ta-Si-N-Schichten zeichnen sich durch eine besonders hohe Stabilitét
als Diffusionsbarrieren zwischen Cu- oder Al- Leiterbahnen und auf Silizium basierenden
integrierten Schaltkreisen aus [13], [14], [15], [16]. Fur wissenschaftliche Untersuchungen
ergeben sich Fragestellungen nach den Ursachen fir die Stabilitét von Diffusionsbarrieren
und den damit verknlpften Mechanismen, die zu einem Versagen der Barrieren fihren [17],
[18].

Waéhrend viele Untersuchungen physikalischer Eigenschaften von amorphen Materialien erst

an den neu entdeckten massiven Proben moglich geworden sind, soll im folgenden erléutert
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werden, welche Moglichkeiten Experimente an dinnen Multikomponentenschichten bieten.
In der aktuellen Literatur lassen sich Untersuchungen zur Schichtdickenabhangigkeit der
Glaslibergangstemperatur von dinnen Polymerschichten finden [19], [20]. Diese Untersu-
chungen ergeben, dal? die Glasilibergangstemperatur einer Polymerschicht von deren Dicke
abhangt. Fur die Dickenabhangigkeit spielt dabei sowohl die Grenzflache zum Substrat als
auch die freie Oberflache eine wichtige Rolle. Diese Resultate zeigen, daf3d an diinnen Schich-
ten interessante Fragestellungen zum Glastibergang untersucht werden kdnnen. Ein anderer
wichtiger Aspekt amorpher Legierungen ist, dal3 durch strukturelle Relaxation fast ale physi-
kalischen Eigenschaften verandert werden. Eine experimentelle Charakterisierung der Rela
xationseigenschaften von metallenen Glésern ist daher von grofer Bedeutung. Die Viskositét
und Diffusion kann durch strukturelle Relaxation um einige Grof3enordnungen verandert wer-
den. Das Volumen des Glases andert sich dagegen nur um weniger als ein Prozent [21]. FUr
eine Bestimmung von Volumenanderungen sind verschiedene Methoden verbreitet, wie Po-
sitronenvernichtung [22], [23], oder Methoden, bei denen die temperaturabhangige Lan-
genausdehnung gemessen wird [24] [25]. Als eine sehr empfindliche Mel3methode zur
Bestimmung von Volumenanderungen ist die Methode der Messung von mechanischen Span-
nungen in dinnen Schichten anzusehen. In der vorliegenden Arbeit wird gezeigt, dal3 mit die-
ser Methode kleine Volumendnderungen in dinnen amorphen Zr-Al-Ni-Cu-Schichten
untersucht werden kénnen, die unterhalb der Kristallisationstemperatur Ty durch strukturelle
Relaxation und oberhalb von Ty durch Kristallisation und Kornwachstum verursacht sein
konnen.

Im ersten Teil der Arbeit (Kapitel[3 und[d) wird als Schwerpunkt die Untersuchung der Rela-
xationseigenschaften von dinnen amorphen Zr-Al-Ni-Cu-Schichten durch Messung der tem-
peraturabhéngi gen mechanischen Spannungen dargestelt.

In Kapitel Ewi rd Uber den Aufbau einer neuen Prdparationsanlage zur Herstellung von din-
nen amorphen Multikomponentenschichten berichtet. Die Herstellung der diinnen Schichten
erfolgt dabei durch Magnetron-Sputtern von Legierungstargets. In Abschnitt [2.2] wird die
Konstruktion einer Mef3apparatur vorgestellt, mit der in-situ mechanische Spannungen in
diinnen Schichten untersucht werden konnen. Mit der Mef3apparatur kénnen zunachst die in-
trinsischen Spannungen wahrend der Herstellung einer Schicht gemessen werden. Nach der
Préparation kénnen die Spannungsénderungen in der Schicht wahrend Heiz- oder Abkiihlpro-
zessen oder bel konstanter Temperatur verfolgt werden. Im letzten Tell des Kapitels wird ge-

nauer auf das Auflésungsvermégen der Apparatur eingegangen.
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In Kapitel 3 folgt zunachst eine Darstellung Uber die Schichtpréparation sowie eine Beschrei-
bung experimenteller Methoden, die zur Charakterisierung der dinnen Multikomponenten-
schichten verwendet werden. Anschlief3end werden Messungen von intrinsischen Spannungen
prasentiert, die beim Wachstum der diinnen Zr-Al-Ni-Cu-Schichten auftreten. Die Messungen
werden im Zusammenhang mit Druck- und Zugspannungsmodellen aus der Literatur disku-
tiert. Im néchsten Abschnitt werden Spannungsmessungen bel variabler Temperatur be-
schrieben und gedeutet. Dabel wird zunédchst auf die Berechnung von thermischen
Spannungen eingegangen. Am Beispiel einer Messung von thermischen Spannungen einer
amorphen Multikomponentenschicht wird dann der lineare thermische Ausdehnungskoeffizi-
ent der Schicht bestimmt und die Temperaturabhangigkeit des Ausdehnungskoeffizienten in
linearer Naherung berechnet. Der Abschnitt wird in[3.3.3 mit einer Beschreibung und Diskus-
sion von Messungen zur Spannungsrelaxation fortgesetzt. Es werden zunachst M églichkeiten
zur Definition des Begriffes der , strukturellen Relaxation” angegeben. Die Messungen zur
Spannungsrelaxation der Zr-Al-Ni-Cu-Schichten werden mit differentiell-kalorimetrischen
Messungen (DSC) verglichen. Dieser Vergleich ergibt eine gute Korrelation zwischen dem
Verlauf der Spannungsrelaxation und dem Warmeflu3. Die Spannungsrelaxation unterhalb
des Glasiibergangs kann durch ein Abbauen von UberschuRvolumen erklart werden. Im Be-
reich des Glaslibergangs wird eine starke Abnahme von Druckspannungen beobachtet, die
durch einen Flier_%prozedzI gedeutet wird. In Abschnitt[3.4 wird auf die im Experiment beob-
achteten geringen Spannungsanderungen bei der Kristallisation eingegangen. Aus der Span-
nungsmessung wird der Volumenunterschied zwischen einer amorphen und einer kristallinen
Multikomponentenschicht abgeschétzt und mit Literaturwerten verglichen. Im letzten Teil
dieses Kapitelswi rd erlautert, wie die Viskositét der amorphen Schichten durch Messun-
gen der isothermen Spannungsrelaxation bestimmt werden kann. Der theoretische Ansatz zur
Berechnung der Viskositét wird in Anlehnung an die Veréffentlichungen von Witvrouw und
Spaepen beschrieben [26], [27]. Es werden schliefdlich Messungen der isothermen Spannungs-
relaxationen in dinnen amorphen Zr-Al-Ni-Cu-Schichten gezeigt. Die aus den Spannungsre-
laxationen berechneten Viskositdten werden mit Literaturdaten fur diinne amorphe Pd;gSi2-
Schichten und Viskositdtsangaben fur das massive amorphe Johnson-Glas Vitreloy4 vergli-

chen.

1 Mit dem Begriff ,FlieRen" ist nicht das viskose Flieflen (,viscous flow") gemeint sondern eine Verformung, die tber
Diffusionsprozesse abl auft.
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Im zweiten Teil der Arbeit werden Untersuchungen zur Relaxation, Entmischung und Nano-
kristallisation in diinnen amorphen Ta-Si-N—Schichten vorgestellt und diskutiert. Die Bezugs-
punkte zum ersten Teil der Arbeit sind neben der &hnlichen Herstellungsmethode der
Ta-Si-N-Schichten folgende: Es sind Untersuchungen intrinsischer Spannungen und der
Spannungsrelaxation an diesen Schichten erfolgt. Ferner besteht ein Zusammenhang zu den
massiven metallenen Glasern. Frihere Untersuchungen mit Kleinwinkel neutronenstreuung
haben gezeigt, dal? im massiven metallenen Glasbildner Vitreloyl eine Entmischung mit einer
nachfolgenden Nanokristallisation stattfindet [28], [29]. Aufgrund dieser Resultate ergibt sich
die Erwartung, dal3 bei der Auslagerung von dinnen amorphen Ta-Si-N—-Schichten auch eine
Entmischung mit nachfolgender Nanokristallisation ablauft, weil die terndren amorphen
Schichten ahnliche Eigenschaften wie die massiven metallenen Gl&ser haben. Zur
Untersuchung der Entmischung und Nanokristallisation werden als Methoden Transmission-
selektronenmikroskopie, Weitwinkelrontgenbeugung, Kleinwinkelrontgen- und Kleinwinkel-
neutronenstreuung eingesetzt.

Im ersten Abschnitt [4.1] des zweiten Teils der Arbeit wird tber die Herstellung amorpher
Ta-Si-N—Schichten durch reaktives Magnetronsputtern berichtet. Als erste Ziel setzung sollten
terndre amorphe Schichten hergestellt werden, deren Zusammensetzung méglichst gut an ei-
ner Referenz-Zusammensetzung TaywSi1aNgs liegt. Amorphe Schichten mit der Referenz-
Zusammensetzung TaySi1aN4s besitzen aul3erordentlich gute Eigenschaften al's Diffusionsbar-
rieren in elektrischen Kontakten zwischen Silizium und Kupfer sowie zwischen Bi,Te;, das
als thermoel ektrische K uhlvorrichtung verwendet werden kann, und Kupfer [30]. Es werden
RBS-Untersuchungen an Ta-Si-N-Schichten gezeigt, die bei unterschiedlichen Stickstoffpar-
tialfllssen hergestellt worden sind. Durch quantitative Auswertungen der RBS-Spektren wer-
den die Zusammensetzungen der Schichten bestimmt. Die Auswertung ergibt, dal3
Prozef3parameter gefunden werden konnen, fir die die Referenz-Zusammensetzung gut er-
reicht wird.

In Abschnitt werden Messungen intrinsischer Spannungen und Messungen der Span-
nungsrelaxation gezeigt. Die temperaturabhangigen mechanischen Spannungen in der
Ta-Si-N—Schicht werden bis zu einer Temperatur von 1073 K untersucht.

Es werden in Abschnitt[4.3 Untersuchungen der Nanostruktur gezeigt, die durch Transmissi-
onselektronenmikroskopie (TEM), energiedispersive Rontgenspektroskopie (EDXEB und

2 Energy Dispersive X-ray Spetroscopy
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Weitwinkel rontgenbeugung (X RDEB erfolgt sind. Durch Messungen an TaySi14N46-Schichten,
die zwischen 1073 K und 1273 K ausgelagert worden sind, wird der Ubergang von einer
amorphen zu einer nanokristallinen Struktur charakterisiert. Aus den Messungen werden die
Formen und Grofen der Strukturen bestimmt, die sich bei der Auslagerung gebildet haben.
Grof3e nicht-kristalline Strukturen, die sich bei einer Temperatur von 1173 K gebildet haben,
werden durch EDX analysiert. Fur alle kristallinen Strukturen in den Schichten werden die
Phasen bestimmit.

Eine Untersuchung der Entmischung und Nanokristallisation erfolgt durch Messungen mit
anomaler Kleinwinkelréntgenstreuung (ASAXS) in Abschnitt[4.4 Zunéchst wird ein Zwei-
Phasen-Modell beschrieben, mit dem die Streuexperimente ausgewertet werden kénnen und
es wird auf experimentelle Details zur anomalen Kleinwinkelrontgenstreuung mit Synchro-
tronstrahlung eingegangen. Es folgt eine Darstellung Uber ASAXS-Messungen, die an der
Ta-L-Kante durchgefuhrt worden sind. Aus den bei verschiedenen Energien in Kantenndhe
gemessenen Streukurven werden die separierten Streukurven berechnet. Dadurch wird eine
Trennung zwischen Streubeitrédgen von chemischen und topologischen Inhomogenitéten
moglich. Zundchst wird die Temperaturabhangigkeit der Entmischung und der Nanokristalli-
sation an Schichten untersucht, die zwischen 1073 K und 1273 K ausgelagert worden sind.
Aus den Streukurven werden Teilchengréf3en und Korrelationsldngen bestimmt und mit den
TEM- und XRD- Untersuchungen verglichen. Anschlief3end werden Untersuchungen zur
Zeitabhangigkeit der Entmischung an TaseSi14N46-Schichten gezeigt, die bel 1073 K in einem
Zeitintervall zwischen 20 und 600 Minuten ausgelagert worden sind. An den kristallinen
TauSi1sNae-Schichten sind neben ASAXS-Messungen auch Experimente mit Kleinwinkel-
neutronenstreuung (SANS) durchgefiihrt worden, die in Abschnitt beschrieben werden.
In Abschnitt folgt ein Vergleich und eine Diskussion der durch die verschiedenen Mef3-
methoden erzielten Resultate. Dabel werden Mdaglichkeiten zur Beschreibung der Ent-
mischung und Nanokristallisation der amorphen TaySi1aNge-Schichten aufgezeigt. Als
mogliche Ursachen fiir die Spannungsrelaxation werden ein Abbauen von UberschuRvolumen
und ein inhomogenes Flief3en diskutiert. Eine Zunahme von Druckspannungen, die bei hohen
Temperaturen ab 1050 K erfolgt, wird in Zusammenhang mit der beobachteten Entmischung
gedeutet. In Kapitel [§ werden die Ergebnisse tiber die strukturellen Anderungen in amorphen
Zr-Al-Ni-Cu-Schichten und in amorphen Ta Si-N-Schichten zusammengefalit.

% X-ray diffraction



2 Experimentelles

Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine Magnetronsputteranlage aufgebaut, mit der dinne
metallische Schichten und auch isolierende Schichten hergestellt werden konnen. Das Ma-
gnetronsputtern ermdglicht eine einfache Herstellung von metallischen Multikomponenten-
schichten durch eine Zerstaubung von Legierungstargets. Dieses Verfahren wird fir die
Herstellung von amorphen Zr-Al-Ni-Cu-Schichten benutzt. Die Préparationsanlage bietet au-
Rerdem die M 6glichkeit, diinne Schichten durch reaktives Sputtern herzustellen. Die Prapara-
tion von amorphen Ta-Si-N-Schichten erfol gt durch einen reaktiven Sputterprozef3. Aul3erdem
wurde eine neue Apparatur zur in-situ Messung von mechanischen Spannungen konstruiert,
mit der nicht nur die Spannungsentwicklung wahrend des Schichtwachstums sondern insbe-
sondere auch als Funktion der Temperatur untersucht werden kann. Durch diesen Aufbau ist
es moglich, neben intrinsischen Spannungen auch die Spannungsrelaxation und Viskositét

von diinnen Schichten zu bestimmen.

2.1 Probenpréaparation
Die Praparation der diinnen Schichten erfolgt in einem Rezipienten, der in|Abbildung 2.1 dar-

gestellt ist. Dieser wird vor der Schichtherstellung mit einer Turbomolekularpumpe und ange-
koppelter Rotationspumpe auf einen Druck von p,,, =2-107 mbar evakuiert. In m

.2l wird das mit einem Massenspektrometer aufgenommene Spektrum fir das Restgas im
Rezipienten gezeigt. Fur eine Hochvakuumanlage sind die beobachteten Partialdriicke der
verschiedenen Gasmolekile und -atome normal. Die Turbomolekularpumpe ist Gber eine Vi-
brattionsdé'\mpfungl‘z| mit dem Rezipienten verbunden, um eine Ubertragung von Schwingungen
von den Vakuumpumpen auf die im néachsten Abschnitt beschriebene Spannungsmef3appara-
tur zu verhindern. Zum Zinden des Plasmas wird Argon-Gag‘3 mit einer Reinheit von
99,9999 vol.-% in die Anlage eingelassen. Der Arbeitsdruck zum Sputtern der Schichten liegt

zwischen p,, =6-10°...5-10% mbar . Um definierte Bedingungen furr den Sputterproze3 zu

erreichen, wird der Argondruck durch ein Schmetterlingsventi IE, das sich zwischen der Tur-
bomolekularpumpe und dem Rezipienten befindet, auf einen konstanten Wert geregelt. Au-
ferdem wird Uber einen DurchflufSregIaH der Argon-Durchfluld kontrolliert. Je nach

4Varian Vacuum Products, 64289 Darmstadit

5 Air Products GmbH, Hattingen

8 VAT Vakuumventile AG, CH-9469 Haag, Schweiz

7 StandardgasfluRregler Typ 1179, MKS Intruments Deutschland GmbH, 81829 Miinchen
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Targetmaterial werden der Argondruck und der Gasdurchflul® so optimiert, dal3 ein stabiles
Plasma geziindet werden kann und dal3 die Sputterrate moglichst grof3 wird. Fir die
Zr-Al-Ni-Cu-Schichten wird ein Argondurchfluf3 von 35 sccm (sccm = Standardkubikzenti-
meter pro Minute) und fur die Ta-Si-N-Schichten 50 sccm benutzt. Die absolute Genauigkeit
des Durchfluf3reglers betrégt £0,5 sccm und die Reproduzierbarkeit +£0,1 sccm.

Ar N,
Durchfluf¥regler
. Pyrometer
Schwingquarzwaage
V1 V2 /

_ Target
Magnetron |'|_/ / Laserstrahlen

Rezipient

zur Turbomol ekular-
pumpe (nach hinten)

Probenhalter mit
HF-Generator Direktstromprobenheizung
und Thermoelementen

Abbildung 2.1: Schematischer Aufbau der Magnetron-Sputteranlage
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Abbildung 2.2: Mit Massenspektrometer aufgenommenes Spektrum des Restgases
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Die Herstellung von Nitridschichten erfolgt durch reaktives Sputtern. Dazu wird durch einen
zweiten DurchflufSregIetE Stickstoff mit einer Reinheit von 99,9999 vol.-% zum Argongas
gemischt, so dal3 sich ein konstantes Verhdtnis der Molekularflisse beider Gassorten einstel-
len kann. Dieser DurchfluRregler besitzt bei einem Endwert von 10 sccm eine hohe absolute
Genauigkeit von £0,1 sccm und eine Reproduzierbarkeit von £0,02 sccm, um den Stickstoff-

Anteil in den Schichten kontrollieren zu kénnen.

Zur Deposition der dinnen amorphen Zr-Al-Ni-Cu-Schichten wurde eine 1-Zoll Magnetron-
SputterquelleEI ,Onyx™-1STD* und fur die TaSi-N-Schichten eine 2-Zoll Magnetron-
Sputterquellemvom Typ US-Gun Il, Low Profile UHV Version verwendet. Mit einem Hoch-
frequenzgeneratorEI(Nennfrequenz von 13,56 MHz) wird dabei tber eine,, Matchboxla‘ eine
Leistung von 76 Waitt in die 1-Zoll-Quelle bzw. von 300 Watt in die 2-Zoll-Quelle eingekop-
pelt. Die Matchbox bewirkt eine Impedanzanpassung zwischen dem HF-Generator und dem
Plasma. Sie besteht aus einer Anordnung von HF-Spulen, Kondensatoren und Drehkonden-
satoren. Die Kapazitéaten der Drehkondensatoren werden durch Motoren permanent so gere-
gelt, dald die Leistung des HF-Signals, das in den Generator reflektiert wird, gleich Null wird.
Beim Einkoppeln des HF-Signals in das Plasma fliefdt zunachst ein geringerer lonenstrom
durch die Plasmahtille zum Target, weil dessen Flache viel kleiner as die der Anode ist. Da
gegen ist der Elektronenstrom unabhéngig von den asymmetrischen Elektrodenfl&chen, da
dieser durch das Plasmapotential bestimmt wird. Die Oberflache des Targets wird daher im
zeitlichen Mittel negativ aufgeladen. Durch den Kondensator zwischen Generator und Plasma
wird verhindert, dal3 diese Ladung durch einen Gleichstrom abflieffen kann. Sobald sich die
lonen- und Elektronenstrome vom Plasma zum Target gegenseitig kompensieren, stellt sich
die selbsterzeugte Gleichspannung (, DC-self-bias voltage’) auf einen konstanten Wert ein.
Durch diese DC-self-bias-Spannung wird erreicht, dal3 ein mdglichst hoher Anteil der lonen
auf die Targetoberflache trifft und ein unerwiinschter lonenbeschufd an anderer Stelle verhin-
dert wird [31]. Wahrend leitfahige Filme haufig durch DC-SputterHE hergestellt werden, bie-
tet das verwendete RF-Plasma nicht nur den Vorteil, Isolatoren sputtern zu kdnnen, sondern
auch die Moglichkeit, bei niedrigen Gasdriicken zu arbeiten, weil die lonenausbeute hoher als

8 Standardgasflulregler Typ 1179, MKS Intruments Deutschland GmbH, 81829 Miinchen
® Angstrom Sciences, Pittsburgh, PA 15236

10 Thin Film Products Inc., Milpitas, CA, U.S.A., 95035-4106

1 HF-Generator , PFG 300 RF*, Hiittinger Elektronik GmbH+Co.K.G., D-79110 Freiburg
12 Matchbox , B82-0176* Hiittinger Elektronik GmbH+Co.K.G., D-79110 Freiburg

13 Beim DC-Sputtern (,, direct current*) wird das Plasma mit einer Gleichspannung geziindet.
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beim DC-Plasmaist. Bel einem niedrigeren Arbeitsdruck lassen sich die Schichten reiner her-
stellen, weil dann der Rezipient mit einer hoheren Saugleistung abgepumpt werden kann, so
dald der Anteil des Restgases geringer wird.

In der Prégparationskammer kann eine Blende so verstellt werden, dal3 diese das Substrat im
Probenhalter vollsténdig abdeckt. Dadurch wird verhindert, dal3 aus der Sputterquelle stam-
mende Teilchen auf dem Substrat deponiert werden. Die Blende wird vor der Herstellung
einer diinnen Schicht zundchst geschlossen. Es wird die Sputterquelle geziindet und zunéchst
die Oxidschicht vom Sputtertarget abgetragen. Die Blende verhindert, dal3 unerwiinschte Oxi-
de auf dem Substrat auftreffen. Nach einer Vorsputterzeit von 5 bis 10 Minuten kann die
Blende gedffnet werden. Sobald die deponierte Schicht die gewlinschte Dicke erreicht hat,
wird die Blende wieder geschlossen. Die Schichtdicke wird in der Préparationskammer in-situ
mit einer Schwi ngquarzwaagél_fII bestimmt. Die auf dem Substrat und auf dem Schwingquarz
deponierten Schichtdicken unterscheiden sich um einen Geometriefaktor (Tooling-Faktor).
Die Eichung des Toolingfaktors erfolgt durch Kleinwinkelrontgenstreuung an einer dinnen
Multikomponentenschicht [32].

2.2 Messung mechanischer Spannungen
Zur Untersuchung von intrinsischen und thermischen Spannungen in diinnen Schichten sind

zwei verschiedene Meffmethoden am weitesten verbreitet:

a) Messung der Filmdehnung durch Beugungsmethoden:

Einige Beispiele fur dieses Verfahren lassen sich aus [33, 34] entnehmen.

b) Messung der Krimmungsénderung des Substrats:

Unter der Voraussetzung, dal3 die Schicht vollstandig auf dem Substrat haftet, bewirkt eine
mechanische Spannung der Schicht eine Krimmungsanderung des Substrats. Mit der Stoney-
Gleichung 183 sich aus der Krimmungsanderung des Substrats die von der Schicht ausgelibte
Kraft F, normiert auf die Breite w des Substrats bzw. der Schicht, bestimmen [35], [27]:

%z(d)-D:%-l_Eis-sz-(%—%] fir D<<s Gleichung 2.1
D

(c)-D= Ia( D’)dD’ Gleichung 2.2
0

14 Advanced Products & Technologies GmbH, D-72622 Niirtingen
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Dabei bezeichnet (o) die tiber die Schichtdicke gemittelte Spannung {Gleichung 2.9), D die

Schichtdicke, die deutlich kleiner as die Dicke s des Substrats sein muf3, Es/ (1-vs) den Bia-
xialmodul des Substrats, 1/R die Krimmung des Substrates und /Ry dessen Anfangskrim-
mung. Bei Messungen von intrinsischen Spannungen ist es sinnvall, die integrale Spannung

(0)- D abhangig von der Schichtdicke D aufzutragen. Der Vorteil dieser Darstellung ist, da3

entsprechend [Gleichung 2.2 die momentane Spannung o(D) im Schichtdickenintervall

[D,D+dD] aus der Kurvensteigung bestimmt werden kann. Statt des Ausdrucks (c)- D wird

in Kapitel die damit identische Kraft pro Einheitsbreite F/w verwendet, weil diese Be-
zeichnung in der Literatur verbreitet ist.

Wesentliche Vorteile der Mefd3methode b) gegeniiber der Beugungsmethode a) sind, dal3 die
elastischen Konstanten der Schicht nicht bekannt sein missen und in-situ Messungen durch-
gefuhrt werden konnen. Fur in-situ-Spannungsmessungen kdnnen kapazitive [34, 36-38] und
optische [27, 39-42] Melmethoden eingesetzt werden.

In friheren Arbeiten wird bereits Uber den Aufbau [39, 43] und die Weiterentwicklung [44]
einer Mel3apparatur berichtet, mit der die Krimmungséanderung des Substrates sehr empfind-
lich durch eine Zwei-Strahl-Lichtzeigerdetektion gemessen werden kann. Dieses Mefdverfah-
ren wird hdufig auch als ,, surface-stress induced optical deflection® (SSIOD) bezeichnet, weil
es eine Bestimmung von Oberfléachenspannungen (,, surface stresses*) mit einer Submonola-
gen-Genauigkeit ermoglicht. Motiviert werden diese Arbeiten durch die Idee, eine mdglichst
einfache Mef3apparatur zu konstruieren, mit der in-situ zunachst intrinsische Spannungen und
unmittelbar darauf Spannungsénderungen in der Schicht bei variabler Temperatur gemessen
werden konnen. Fur Untersuchungen an leicht oxidierenden Schichten sind Experimente vor-
zuziehen, bei denen die Proben wahrend der Prdparation und aller nachfolgenden Untersu-
chungen im Vakuum bleiben. Denn eine Oxidation der Probenoberflache konnte sich als
Nachteil fir die nachfolgende Messung erweisen. Bei Spannungsmessungen an sehr diinnen
Schichten wirde eine Interpretation der Ergebnisse aufgrund nicht zu vernachlassigender
Beitrége der Oxidschicht erschwert werden. Fir genaue Spannungsmessungen ist es erforder-
lich, mit 2 LichtzeigernIEI und 2 positionsempfindlichen Detektoren zu arbeiten, weil beim

Heizen der Probe das Substrat an der Einspannung leicht verkippen kann. Dieses Mel3prinzip

ist schematisch in JAbbildung 2.3| dargestellt. Wenn die Messung nur mit einem Lichtzeiger

15 Zur Messung der Kriimmungsanderung werden nur 2 Lichtzeiger benétigt, weil der Lichtweg L und der Abstand a der
Strahlen bekannt sind.
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erfolgt, wird die Messung der Probenkrimmung durch diesen Effekt verfalscht. Falls nur sehr
kleine Spannungen auftreten, ist der Fehler besonders grof3. Die Krimmungsanderung des
Substrates 1/R-1/R, wird bei der 2-Strahl-Methode aus der Abstandsadnderung x-Xo der Laser-
strahlen entsprechend |Gleichung 2.3 bestimmt [35]. Dabei muR die Voraussetzung erfullt

sein, daid die Strahlauslenkungen klein sind:

11 (u-y) - (v-vy)

X_
R R 2al - 2a

)Iio mit X=u-v, X=U,—V, Gleichung2.3
Durch up und vo werden die Ausgangspositionen und durch u und v die ausgelenkten Positio-
nen von Strahl1 bzw. Strahl2 angegeben, a bezeichnet den Strahlenabstand und L den Licht-
weg vom Substrat zum Detektor. Durch thermische Effekte verursachte Verkippungen des
Substrates bewirken eine gleiche Anderung in u und in v entsprechend einer parallelen
Strahlauslenkung. Durch die Differenzbildung in der obigen Gleichung wird dieser Effekt bei
der Bestimmung der Krimmungsanderung eliminiert.

Diodenlaser Linse Strahlteiler 1
HE |
2-dimensionale positions-
empfindliche Detektoren
Strahlteiler 2 / \ |
gy |
©
Meftisch mit {
x,y-Mikrometerschrauben
Sichtfenster ] :
Elektronische
Signalverarbeitung
| |
Praparationskammer
- P Substrat

diinne Sputterschicht

Abbildung 2.3: Schematische Darstellung der optischen Spannungsmef3apparatur
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Um Messungen von Spannungen als Funktion der Temperatur durchfhren zu kénnen, wurde
die urspringliche Apparatur durch v. Hilsen verbessert. Es wurden 2-dimensionale positi-
onsempfindliche Detektoren (PSDs) verwendet, mit denen auch die vertikalen Positionen der
Lichtzeiger gemessen werden konnten. Dadurch konnte eine vertikale Drift der Laserstrahlen
korrigiert werden, die beim Erwérmen der Probe auftreten konnte. Als Heizmethode wurde
eine Strahlungsheizung mit Projektorbirnen eingesetzt. Weil das Licht der Heizung auch auf
die Sensoren traf und unerwiinschte Stérungen verursachte, wurde zusétzlich eine mit Lock-
In-Verstérkern arbeitende Elektronik konstruiert, die diese Effekte eliminieren konnte. Au-
erdem wurde ein besserer Diodenlaser mit einem runden Strahlprofil benutzt, wodurch sich
die Strahlen besser auf die Sensoren fokussieren liefien. Bei der neu konstruierten zweiten
SpannungsmelRapparatur, die schematisch in[Abbildung 2.3 dargestellt ist, ist der Aufbau der

optischen Bank grof3enteils beibehalten und durch folgende Verénderungen verbessert wor-

den:

e Es wird ein grolerer Strahlteiler verwendet, um den Strahlengang leichter justieren zu
koénnen und um zu verhindern, dal3 die Laserstrahlen, die sich wahrend der Messung be-
wegen, den Strahlteiler verlassen kdnnen.

e AufRerdem kann durch einen zweiten Lineartisch die Position der PSDJl_EI nicht nur in x-

sondern auch in y-Richtung genau gemessen werden. Die x-
und y-Richtungen auf der Sensorfldche sind dabei entspre-
chend der Skizze auf der rechten Seite definiert. In x-Richtung

werden die Auslenkungen der Strahlen gemessen, um die Yol ¢
Krimmungsanderung des Substrats zu bestimmen. Durch die :
in y-Richtung verstellbare Position wird die Justierung des X

Strahlengangs einfacher und vor allem ist es mdglich, Strahlenbewegungen in y-Richtung
guantitativ zu erfassen, um eine genaue Eichung der Detektoren vornehmen zu kénnen.
Abhangig von der vertikalen Position eines Laserstrahls auf einem PSD andert sich die
Eichung fur die horizontale Achse. Daher ist eine Positionsmessung in y-Richtung not-
wendig, um die gesuchte Position des Laserstrahl auf der x-Achse genau bestimmen zu

konnen.

16 7weidimensionaler PSD S5990, Hamamatsu Photonics Deutschland GmbH, 82211 Herrsching am Ammersee
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Fur eine einfache und genaue Justierung der Laserstrahlen ist ein Neigetisch konstruiert
worden, mit dem durch drei Stellschrauben die Hohe und Neigung der optischen Bank

verstellt werden kann.

Aul3erdem ist auf3en um die Mef3apparatur ein Gehéause gebaut worden, um zu verhindern,

dal’ Schwankungen der Raumtemperatur die Messungen stéren.

Als neue Heizmethode wird eine Direktstromprobenheizung verwendet. Dieses Verfahren
ist injAbbildung 2.4|dargestelIt:

I——o «— «—
L_. —> —>

Abbildung 2.4: Prinzip fir ein direktes Heizen von Substraten mit einem elektrischen
Srom

Es basiert darauf, dald durch einen U-formig geségten hochdotierten SiliziumwatferJEI en
elektrischer Stromll—8| fliefdt und diesen aufgrund des elektrischen Widerstands gleichméafdig
erwarmt [41]. Eine Direktstromheizung bietet den Vorteil, dal3 die Proben bei schnellen
Heizraten gleichméidig erwarmt und sehr hohe Temperaturen bis zu 1300 K erreicht wer-
den konnen. Gerade fur die Untersuchungen der Ta-Si-N-Schichten ist es notwendig, ei-
nen Temperaturbereich oberhalb von 1050 K zu erreichen, weil ab diesen Temperaturen
strukturelle Anderungen in den Schichten ablaufen. Auf diese Untersuchungen wird im 2.

Tell der Arbeit genauer eingegangen.

Aul¥erdem wird bel der neuen Heizmethode der Rezipient gar nicht und der Probenhalter
nur schwach erwarmt, so dald sich der Druck des Restgases wahrend der Messung nicht
verschlechtert und Driftbewegungen der Laserstrahlen durch thermische Gradienten in der
Apparatur minimiert werden. Vor alem wird keine aufwendige Elektronik mit Lock-In-
Verstarkern benétigt, weil bel der Direktstromprobenheizung kein intensives Streulicht
entsteht, das die Messung mit den PSDs beeintrachtigt. Die vom Siliziumwafer abge-
strahlte Warmestrahlung ist nur sehr schwach und trifft gleichméfdig auf der gesamten
Sensorflache der PSDs auf, so dal? die Positionsmessung nicht durch Untergrundstrahlung
verfascht wird.

17 Der spezifische Widerstand der benutzten Si(100)-Wafer betragt 15:107° Q-cm

18 Die verwendeten Stromstarken liegen zwischen 0,5 A und 6 A und die Spannungen betragen bis zu 20 Volt.
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Um die Temperatur des Siliziumwafers sehr genau messen zu konnen, wird auf diesen zu-
néchst ein Ni/NiCr-Thermoelement mit Leitsilber aufgeklebt. Das Thermoelement befindet
sich zwischen der Substrateinspannung und dem Bereich, in dem mit den Laserstrahlen ge-
messen wird. Durch diesen direkten Warmekontakt des Thermoelements zum Siliziumwafer
kann dessen Temperatur genauer als bei einem mechanischen Kontakt bestimmt und geregelt
werden. Durch Messungen an einem unbeschichteten Substrat, die in Abschnitt [3.3] gezeigt
werden, wird nachgewiesen, dal3 eine Messung der Substratverbiegung nicht durch das Leit-
silber oder das Thermoelement beeintréchtigt wird. Vor dem eigentlichen Experiment wird
das Substrat oberhalb der maximalen Temperatur des geplanten Versuchs im Vakuum ausge-
gast. Erst anschlieffend wird die diinne Schicht hergestellt, so dal3 wahrend der Messung der

temperaturabhéngigen Spannungen der Restgasdruck im Rezipienten unterhalb 2-10~" mbar

bleibt. Zur zusétzlichen Temperaturkontrolle wird mit einem Pyrometer die Temperatur des
frelen Substrats gemessen. Eine elektronische Verarbeitung der Photostrome der 2-

dimensionalen PSDs erfolgt entsprechend dem in |Abbildung 2.5 gezeigten Schema. Durch

einen Vorverstérker werden die Photostrome verstéarkt und in elektrische Spannungen umge-
wandelt. Mit einer Auswerteelektronik aus Operationsverstérkern werden anschlief3end die
normierten Positionssignale V—UA; Ue berechnet. Die Spannungsdifferenz Ua - Ug ist in
A B

erster Naherung proportional zur Position des jeweiligen Laserstrahls. Durch die Normierung
auf die Spannung U + Ug werden mogliche Intensitatsschwankungen des Diodenlasers kor-
rigiert. Durch den Verstérkungsfaktor V wird das Signal geeignet verstarkt, um es mit hoher
Genauigkeit durch ein DigitalmultimeterIE in den Mef3computer einlesen zu konnen. Weil
nach fur die Bestimmung der Kriimmungsénderung des Siliziumwafers die
Positionsanderungen in Xx-Richtung ausschlaggebend sind, werden auch nur die beiden x-
Signale durch einen TiefpafoiItenE zusétzlich gegléttet. Durch den Tiefpal¥filter werden aus
der gemessenen Spannung alle Anteile mit einer Frequenz oberhalb von 10 Hz herausgefiltert.
Die Benutzung des Tiefpalifilters ist moglich, weil sich bei den durch die Aufdampf- oder
Heizraten vorgegebenen experimentellen Bedingungen die mechanischen Spannungen in den
Schichten sehr langsam mit der Zeit &ndern. Durch den Tiefpal¥filter werden hochfrequente
Storungen des HF-Generators und durch Vibrationen verursachte Stérungen eliminiert, so dal3
die Ortsaufl6sung verbessert wird, wie im nachsten Abschnitt gezeigt wird.

¥ Keithley ,DMM 2000
2 Oktavfilter , Ithaco 4302, Ithaca, 14850, New Y ork
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Abbildung 2.5: Schaltbild der Auswerteeletronik fur die positionsempfindlichen Detektoren

Zur Eichung der positionsempfindlichen Detektoren wird mit Mikrometerschrauben ein
2-dimensionales Punktraster auf der Flache der Detektoren mit Schrittweiten Ax und Ay von
50 pm durchfahren. Zunéchst kénnte man die Eichpunkte formal als Teil einer Abbildung
(x,y) = (U, ,U,) auffassen, wobei durch x undy Ortskoordinaten und durch Uy und Uy die

gemessenen elektrischen Spannungen bezeichnet werden. Aber die Eichpunkte lassen sich

auch als Teil der inversen Abbildung (U, ,U, ) = (X,y) beschreiben, die zur Auswertung der

Mef’daten bendtigt wird. Daher werden die Eichdaten entsprechend der inversen Abbildung
durch polynomiale Regression gegléttet und interpoliert, wobei fur die Abbildung der x-
Koordinate Polynome 3. Grades und fir die der y-Koordinate Polynome 2. Grades verwendet

wurden. Weil sich die 2-dimensionalen PSDs am Rand nichtlinear verhalten, ist dieses Aus-
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werteverfahren notwendig, um eine exakte Positionsmessung auch auf3erhalb des Zentrums
durchfihren zu kdnnen. Dabel ist zu beachten, dal? sich abhangig von der y-Position des La
serstrahls auf dem 2-dimensionalen PSD die Eichkurve fir die x-Achse andert. Daher wird
bei dem Auswerteverfahren aus den Mef3daten (Umess x» Umess y) Zunédchst die y-Position des
Laserstrahls bestimmt und abhéngig davon die passende Eichkurve zur Bestimmung der x-
Position gesucht. Der beschriebene Regressions- und Auswertealgorithmus wurde mit dem
Programm ,,Mathcad7“ so programmiert, dal3 die erreichte numerische Genauigkeit deutlich
hoher a's die im Experiment erreichte Ortsaufl 6sung des Detektors lag.

2.3 Auflésungsver mogen der Apparatur
Das Auflosungsvermdgen der Mel3apparatur ist durch die Positionsauflésung der ortsemp-
findlichen Detektoren begrenzt. Im Experiment wurde sogar ein etwas besserer Wert fur die

Ortsauflésung erreicht als der vom Hersteller angegebene Wert von +0,5 um, wie durch fol-

gende Messung verdeutlicht wird. In |Abbildung 2.6 ist die beim Wachstum einer amorphen

Zr-Al-Ni-Cu-Schicht auf Si(100) gemessene Krimmungsanderung K‘=%—% gegen die

Schichtdicke aufgetragen. Eine negative Steigung entspricht momentanen Druckspannungen

und eine positive Steigung momentanen Zugspannungen.

0,002 IIIIIIIIIIIIIIIIIIIII

0,000 e

-0,002 5 1
Ax=2,710"m

|

-0,004
L Ak

-0,006 |-

-0,008 |- Zr_AINi Cu,, auf Si(100)

=1.10°m™

x [M™]

Rauschen

_0010 IIIIIIIIIIIIIIIIIIIII
0 50 100 150 200
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Abbildung 2.6: Auflésungsvermdgen der Mef3apparatur am Beispiel einer Messung intrinsi-
scher Spannungen einer amorphen Zre3AlsNi14Cusg - Schicht auf S(100). Aufgetragen ist die
Krimmungsanderung x des Substrats als Funktion der Schichtdicke D.
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Nach Offnen der Blende (bei D=0) sind bei kleinen Schichtdicken bis 2 nm Zugspannungen
zu beobachten. Im weiteren Verlauf wachst die Schicht unter konstanten Druckspannungen
auf. Zur Bestimmung der Auflésung wurde im Bereich der konstanten Druckspannungen fir
Schichtdicken zwischen 100 nm und 200 nm ein linearer Fit in die Mef3kurve gelegt. Die da-
bei berechnete Standardabweichung fir den Wert des Achsenabschnitts von der Fitgeraden

wurde als Mal3 fur das Auflésungsvermogen gewahlt. Es ergibt sich eine Auflésung fir
Krimmungsanderungen von Ax =+27-10° m™. Dieser Wert entspricht einer Abstandsan-
derung der Strahlen von Ax=x033um und ener Kraft pro Einheitsbreite von
A(F/w)=+0,088 N/ m. Bei einem Vergleich des letzten Wertes mit Angaben fiir andere

Mel3apparaturen ist zu beachten, dafld bel der Berechnung der Kraft pro Einheitsbreite nach
die Substratdicke quadratisch eingeht. Durch eine Wahl von diinneren Sub-
straten ergibt sich daher ein wesentlich kleinerer Wert fir die aufgel 6ste Kraft pro Einheits-
breite. Auch das vor dem Schichtwachstum gemessene Rauschen der Positionssignale wurde

in eine vergleichbare Krimmungsanderung umgerechnet. Als Standardabweichung ergibt sich

dabei ein Wert von Ak qne = £1:10° m™.

2.3.1 Vergleich mit kapazitiven und anderen optischen M el3methoden

Bel ahnlichen optischen Melverfahren wurde im Experiment eine vergleichbare oder
schlechtere Auflésung als bei der beschriebenen Apparatur erreicht [41, 42, 45, 46]. Mit ka-
pazitiven Mel3methoden konnte eine &hnlich gute oder hohere Auflosung, wie z.B.
Ax=%2-10° m™ bei abgeschalteter und Ax =+2-10° m™ bei eingeschalteter Turbomole-
kularpumpe [47, 48] erreicht werden, wobel allerdings nur die Auslenkung des freien Sub-
stratendes mit einem Kondensator gemessen wurde [37]. Bei diesen Mef3verfahren kénnen
daher durch Temperaturschwankungen verursachte Verkippungen nicht korrigiert werden, so
dai3 keine Spannungsmessungen bei variabler Temperatur moglich sind. Auch bel Messungen
intrinsischer Spannungen kénnen solche Temperatureffekte grof3er as das eigentliche Mef3si-
gnal sein, wenn die dinne Schicht nur unter kleinen Spannungen aufwéachst. Um mit der ka-
pazitiven Methode direkte Krimmungsanderungen messen zu konnen, sind drei kapazitive
Abstandssensoren erforderlich. Im Vergleich zur optischen 2-Strahl-Methode ist der experi-
mentelle Aufwand dabei wesentlich grofder. Eine nach diesem Prinzip realisierte Apparatur
ermdglicht die Messung von temperaturabhangigen Spannungen [34], [49], [50] aber nicht
von intrinsischen Spannungen, weil die zu untersuchenden Schichten erst separat hergestellt

und anschlief3end in die Mef3apparatur eingebaut werden mussen. Fir in-situ-Messungen von
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intrinsischen Spannungen mit der kapazitiven Methode muf3 vor der Messung auf einem iso-
lierenden Substrat eine diinne Schicht als Kondensatorelektrode aufgebracht werden. Durch
eine Leermessung mul3 auferdem die temperaturabhéngige Spannungsanderung dieser
Schicht bestimmt werden, damit dieser Anteil von der eigentlichen Messung abgezogen wer-

den kann. Fur Messungen intrinsischer Spannungen von TiN-Schichten mit dieser kapazitiven

Methode wurde eine Auflésung von Ax =+15-10"° m™ angegeben [38].
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3 Relaxation mechanischer Spannungen in
a-Zr-Al-Ni-Cu-Schichten
Bel friheren Untersuchungen zur Spannungsrelaxation in diinnen amorphen CuTi-Schichten
wurden Experimente im Bereich des Glaslibergangs und der unterkihlten Schmelze durch
eine Kristallisation der Schichten verhindert [44]. Fir die Realisierung solcher Experimente
bieten sich Multikomponentengléser an. Die vorliegenden Untersuchungen sind an
Zr-Al-Ni-Cu-Glésern durchgefuhrt worden, weil diese sehr gute Glashildungseigenschaften
haben. Diese Legierungen wurden von Inoue und seinen Mitarbeitern entdeckt [6]. Fur die
Wahl eines 4-komponentigen Glases spricht, dal3 bei der Herstellung dinner Schichten die
richtige Zusammensetzung leichter erreicht werden kann als bei 5- oder 6- komponentigen
Glasern. Ein weiterer Vorteil dieser Legierung gegentiber den massiven Glasbildnern Vitre-
loyl und Vitreloy4 ist, dal3 diese keine giftige Komponente enthdlt. Aus unterschiedlichen
Legierungstargets mit den Zusammensetzungen ZrssAligNiigCuzs und ZrgsAl7 sNijoCuizs
wurden dunne Schichten durch Magnetronsputtern hergestellt. Diese massiven metallenen
Gléser besitzen beide einen grof3en Bereich der unterkihlten Schmelze von 86 K fir das
ZrssAl10Ni10CUs — Glas [51] und 127 K fur das ZresAl7sNingCuizs — Glas [52]. Die Span-
nungsmessungen sind an diesen beiden unterschiedlichen Legierungen durchgeftihrt worden,
um zu untersuchen, ob sich ihre unterschiedlichen Zusammensetzungen auf die Spannungs-

relaxation auswirken.

3.1 Schichtpraparation und Charakterisierung

3.1.1 Herstellung der Sputtertargets

Fur die Préparation der Zr-Al-Ni-Cu-Schichten wurden Legierungstargets aus den reinen
Elementen hergestellt. Es wurden dazu die Ausgangsmaterialien Zr (99,5 at.-%, sauerstoff-
frei), Al (99,999 at.-%), Ni (99,99 at.-%) und Cu (99,999 at.-%) zundchst im ,, Kupferboot*
unter Argonatmosphére (Ar 99,9999 vol.-%) induktiv aufgeschmolzen, legiert und eine halbe
Stunde lang homogenisiert. Das ,, Kupferboot” besteht aus einem mit Wasser gekiihiten Kup-
ferrohr mit geeigneten Vertiefungen, in die die Ausgangsmaterialien gelegt werden. Das Boot
wird vakuumdicht in ein Quarzrohr eingebaut und kann auf einen Druck von 10 mbar abge-
pumpt und anschlief3end mit reinem Argongas gefillt werden. Mit einer Hochfrequenzspule,
die das Quarzrohr umgibt, wird zunéchst ein Gettermaterial aus Titan aufgeschmolzen, um
den Anteil des Restgases weiter zu reduzieren. Unmittelbar darauf wird das Probenmaterial

zusammengeschmol zen und legiert. Das vakuumdichte Boot befindet sich auf einer bewegli-
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chen Schiene, so dal3 die Proben durch eine gezielte Verschiebung zum inhomogenen Ma-
gnetfeld der Spule bewegt und durchmischt werden konnen. Mit diesem Verfahren werden
kleine Proben mit einer Masse von 3 bis 4 Gramm hergestellt. Um aus diesen Proben ein
Sputtertarget zu erhalten, missen sie in die passende Form gebracht werden. Fir die Formge-
bung ist ein SpritzguRverfahren entwickelt worden, bei dem die legierten Proben unter reiner
Heliumatmosphére (He, 99,996 vol.-%) in einem einseitig verjingten Quarzglas zunachst mit
einer Hochfrequenzspule aufgeschmolzen und anschlief?end mit einem Uberdruck von etwa 1
bar in eine aus einem Kupferblock bestehende Guiform mit einem Durchmesser von 1 Zoll

und einer Dicke von 2 mm gespritzt werden.

3.1.2 Strukturanalyseder Legierungstargets und der Schichten
In Abbildung 3.1} und |Abbildung 3.4 werden die Rontgendiffraktogramme der Sputtertargets

und der diinnen Sputterschichten verglichen. Die massiven Spritzguf3proben sind abgesehen
von einem kleinen kristallinen Anteil amorph. Anscheinend hat die beim Spritzgul3verfahren
erreichte Abschreckrate nicht zur vollstandigen Amorphisierung ausgereicht. Fir die Her-
stellung der diinnen Sputterschichten spielt es aber keine Rolle, dal3 die Targets nicht voll-
sténdig amorph sind. Die diinnen Schichten wachsen trotzdem amorph auf, well die Teilchen
bei der Kondensation auf dem Substrat mit einer hohen Abkuhlrate abgeschreckt werden. Au-
erdem werden leichte Konzentrationsunterschiede von der Oberflache der Targets, die zwi-
schen der amorphen Matrix und den kristallinen Bereichen vorhanden sein kénnen, dadurch
ausgeglichen, dal? die Teilchen nach der Zerstaubung im Argongas gestreut werden. Entspre-
chend diesen Erwartungen weisen die Rontgendiffraktogramme der diinnen Sputterschichten
das fur amorphe Schichten typische breite Maximum auf. Bei eéinem Vergleich der Rontgen-
diffraktogramme in|Abbildung 3.1] muR beachtet werden, daf? die Statistik fur die Messung an

der diinnen Schicht aufgrund des geringeren Probenvolumens schlechter ist als fir die massi-
ve Probe. Bei den Messungen inAbbildung 3.2|f&llt auf, daR sich die Lage der Maximain den
Diffraktogrammen der Spritzguf3probe und der amorphen Schicht verschoben hat. Dieser Ef-
fekt ist vermutlich auf leichte Konzentrationsunterschiede zurtickzufihren, die im néchsten
Abschnitt ausfuhrlicher diskutiert werden. Die breiten amorphen Maxima der dinnen
Schichten konnen durch Lorentzfunktionen angepald werden kann. Aus den ermittelten

09-14

Halbwertsbreiten ergeben sich nach der Scherrerformel d,, = B.0050 Kohérenzléngen von

1,1 nm fur die Schicht mit dem geringeren und 1,7 nm fir die Schicht mit dem grofReren Zir-
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konanteil. Dieser Werte sind deutlich kleiner als der in [53] definierte Grenzwert von 2,5 nm

zur Unterscheidung zwischen amorphen und nanokristallinen Materialien.

Zr55AI10Ni10Cu25
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Abbildung 3.1: Vergleich des Rontgendiffraktogramms von einer Spritzgul3probe der Zusant
mensetzung ZrssAl10Ni10Cu2s mit einer entsprechenden diinnen Sputter schicht
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Abbildung 3.2 Rontgendiffraktogramme eines Legierungstargets mit der Zusammensetzung

ZrgsAl75Ni10Cu;7 5 und einer aus dem Target gesputterten diinnen Schicht
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3.1.3 Analyseder Schichtzusammensetzung

Als Methoden zur tiefenaufgel6sten Analyse der Zusammensetzung von dinnen Schichten
sind EDX (Energy Dispersive X-ray Analysis), AES (Auger Electron Spectroscopy), SIMS
(Secondary lon Mass Spectrometry), XPS (X-ray Photoemission Spectroscopy) und RBS
(Rutherford Backscattering Spectrometry) sehr verbreitet [54]. Zur Bestimmung der Zusam-
mensetzung und Reinheit der amorphen Sputterschichten wurden RBS-Messungen am |onen-
beschleuniger IONAS des I1.Physikalischen Institut4ZLI der Universitét Gottingen bei einer
Energie der a-Teilchen von 0,9 MeV und unter einem Ruckstreuwinkel von 165° durchge-
fahrt. Die Zr-Al-Ni-Cu-Schichten wurden auf HOPGEI- Substraten deponiert, die sehr glatt
sind, so dal3 die niederenergetischen Flanken in den RBS-Spektren nicht durch Rauhigkeiten
an der Schicht/Substrat —Grenzflache verbreitert werden. AulRerdem hat die Verwendung ei-
nes Kohlenstoffsubstrats den Vorteil, dal3 eine Analyse von leichten Elementen bis zu einer
minimalen Ordnungszahl von 12 besser mdglich ist, weil sich die riickgestreuten Anteile von

Schicht und Substrat nicht im gleichen Energiebereich Uberlappen.

Energy (MeV)

140‘2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 0.8
\ \ \ | |

N

10

Yield (#/uC/keV/msr)'/?

200 300 400 500 600 /00 800 900
Channel

Abbildung 3.3: RBS-Spektrum und RUMP- Smulation einer aus einem ZrssAl1oNi1gCuss-
Target gesputterten diinnen amorphen Schicht mit einer Dicke von 55 nm. Als Substrat ist
HOPG verwendet worden.

2 Felix Harbsmeier, Fabrizio Roccaforte, W. Bolse, 1. Physikalisches Institut der Universitat Gottingen

2 Highly oriented pyrolytic graphite, Advanced Ceramics Corp., CH-1260 Nyon, Schweiz
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Abbildung 3.4: RBS-Spektren und RUMP - Smulationen amorpher 55 nm dicker Zr-Al-Ni-

Cu-Xchichten, die aus einem ZrgsAl7sNigCuizs -Target nach einer Vorsputterzeit von
a) 3 Sunden b) 7,5 Sunden hergestellt worden sind.
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In Abbildung 3.3 und|Abbildung 3.4 ist die gemessene Ausbeute Y (, Yield*) an riickgestreu-
ten o-Teilchen gegen die Tellchenenergie aufgetragen. Jeder Kanal (,, Channel*) wird Uber

einen Eichfaktor und Offset, welche durch Messungen an Referenzproben aus reinem Zirkon,
Aluminium und Kohlenstoff bestimmt worden sind, in eine Teilchenenergie umgerechnet. In
den RBS-Spektren sind die Energien fur die hochenergetischen Flanken einzelner Elemente
eingetragen. Jede Flanke entspricht der Energie, bel der die Heliumionen an der Oberfléche
der elementaren Schicht zurlickgestreut wirden. Zur quantitativen Auswertung werden die
RBS-Spektren mit dem Programm ,,RUMP89* [55] simuliert. Dabel wird in der Simulation
die Zusammensetzung der Schicht iterativ variiert bis eine optimale Anpassung an das expe-
rimentelle Spektrum erreicht wird. Diese optimale Anpassung ist in den Spektren al's zusétzli-
che glatte Kurve dargestellt. In der folgenden Tabelle wird die Auswertung der RBS-
Messungen aufgelistet.

Anteil in Atom-% Zr Al Ni Cu Ar
Sputtertargetl 55 10 10 25 -
RBS-Spektrum: Schicht 14) 51,6 8,0 15,0 24,5 0,9
RBS-Spektrum: Schicht 1b) 51,5 8,0 15,0 24,6 0,9
Mikrosonde: Schicht 1) 55,7 6,7 150 (226 |-
Anteil in Atom-% Vqrsputter- Zr Al Ni Cu Ar
zeit
Sputtertarget2 65 75 10 175 |-
RBS-Spektrum: Schicht 2a) | 3,0h 622 |55 135 [180 |08
RBS-Spektrum: Schicht 2b) | 7,5h 624 |50 140 |180 |06
RBS-Spektrum: Schicht 2c) | 8,5h 62,2 55 145 |17,0 0,8
Mikrosonde: Schicht 2) 67,5 49 129 (14,7 -

Tabelle 1: Vergleich RBS-Analysen, Messungen mit der Elektronenstrahlmikrosonde

Die RBS-Untersuchungen ergeben, dal? sich beim Sputtern ein Gleichgewicht fir die Abtra-
graten der einzelnen Elemente eingestellt hat, weil sich auch nach langem Vorsputtern des

Targets von einigen Stunden die Zusammensetzungen der Schichten nicht gedndert haben.
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Ublicherweise miissen erstmals benutzte Legierungstargets vorgesputtert werden, bis nach
einiger Zeit ein stationdrer Zustand erreicht worden ist. Zunéchst éndert sich durch préferenti-
elles Sputtern die Zusammensetzung der Targetoberfléache, wobel sich die Elemente mit ge-
ringeren Sputterausbeuten an der Oberflache anreichern. Schliefdlich wird ein stationérer
Zustand erreicht, und die Zusammensetzung der Schicht entspricht der des Targets im Volu-
men, falls keine sekundéren Effekte eine Rolle spielen [56], [57], [58]. Die Genauigkeit fr
die Bestimmung der prozentualen Anteile der einzelnen Elemente aus den RBS-Spekiren liegt
bei +2% fir schwere und bel £5% fir leichte Elemente. Im Rahmen dieses Fehlers stimmt die
Zusammensetzung der Schicht mit der des Sputtertargets gut Uberein. Es besteht jedoch sy-
stematisch die Tendenz, dal? der Zirkon- und Aluminium-Anteil in den Schichten etwas ge-
ringer ist und die Summe aus Kupfer und Nickelanteilen héher liegt als beim Sputtertarget.
Eine Trennung der Kupfer- und Nickelanteile aus den RBS-Spektren ist nur grob durch die
RUMP-Simulation mdglich, weil die Flanken dieser Elemente sehr dicht zusammen liegen.
Als zusétzliches Element wird Argon mit einem geringen Anteil von unter 1% nachgewiesen.
Eine Deposition des zum Kathodenzerstduben benutzten Edelgases in der Schicht mit einem
Antell zwischen 1-3% wird bei diesem Herstellungsverfahren in der Regel beobachtet [59].
Aul¥erdem kann Sauerstoff nachgewiesen werden, der sich aber nur an der Schichtoberflache
befindet. Dieses Resultat deutet darauf hin, dal3 die Proben erst nach dem Ausbau aus der Va-
kuumapparatur an der Oberflache oxidiert sind. Daher wurde im Rahmen der Nachweisgrenze
von einem vernachlassigbaren Sauerstoffanteil ausgegangen. Zusétzliche bel Energien von 2
MeV am California Institute of Technology von T. Kacsich durchgefiihrte RBS-Messungen
an den Proben 1a) 1b), die hier nicht gezeigt werden, ergeben in guter Ubereinstimmung die

gleichen Tendenzen fur die Anteile der einzelnen Elemente.

Zum Vergleich wurden zusétzlich Schichten mit einer Dicke von 1 bzw. 2 um auf eine Gold-
folie bzw. auf ein KCI-Substrat gesputtert und im Institut fir Materialphysik der Universitét
Gottingen mit einer Elektronenstrahlmi krosondela analysiert. Die Messungen passen fir die
Elemente Aluminium und Nickel gut zu den RBS-Daten wéhrend sich fur Zirkon ein etwas
hoherer und fur Kupfer ein etwas niedrigerer Anteil ergibt. Der Fehler bel der Mikrosondena-
nalyse kann mit etwa 2% angegeben werden, so dal3 zusammen mit dem Fehler beim RBS
die Abweichungen zwischen den Messungen erklart werden kénnen. Zusétzlich wurde mit der

Mikrosonde auf einer Schicht eine ortsabhangige Messung der Zusammensetzung durchge-

B R. Wahle, Institut fir Materialphysik, Universitat Gottingen
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fahrt und dabei nachgewiesen, dal? die Schichten im Rahmen der lateralen Auflésung der Mi-

krosonde sehr homogen sind.

Als sekundére Effekte, die auch nach langerer Erosion des Targets zu Abweichungen zwi-

schen den Zusammensetzungen von Schicht und Sputtertarget fihren kénnen, kommen die
folgenden in Frage [56], [57], [58], [54], [31]:

a)

b)

d)

f)

9)

h)

Segregation: An der Targetoberflache bilden sich verschiedene Phasen, die sich vom Vo-

lumen unterscheiden.

Ruckstol3-Implantation: Leichte Elemente gelangen dadurch in eine tiefere Lage im Target

wéahrend sich schwere Elemente an der Oberfléche anreichern

Durchmischung durch Stof3kaskaden: Dadurch wird ein durch praferentielles Sputtern

hervorgerufener Konzentrationsgradient verringert

Diffusion: Der gleiche Prozef3 wie in c) findet bel einer Diffusion statt, die durch den lo-
nenbeschufld verstarkt sein kann, aber sonst nur auftritt, falls das Target nicht ausreichend
gekuhlt wird.

Richtungsabhéngigkeit des Sputteryields: Leichte Atome werden mehr senkrecht zur Tar-
getoberflache abgetragen wahrend ein hdherer Antell an schweren Atomen bei grofl3eren

Winkeln zur Normalen auftritt

Streuung der Teilchen im Argongas: Leichte Atome werden stérker als schwere gestreut,
so dal3 im Zentrum ein grof3erer Anteil an schweren Atomen abgelagert wird.

Redeposition: Bel hohen Arbeitsdriicken kdnnen Atome wieder auf das Target zurlickge-
streut werden und die Zusammensetzung der Targetoberflache verandern.

Unterschiedliche ,, sticking-K oeffizienten*: Leichte Atome werden an einer aus schwere-
ren Teilchen bestehenden Oberflache leichter reflektiert. Der , sticking Koeffizient* gibt
dabel den Bruchteil der physisorbierten Teilchen an, die an der Oberflache adsorbiert

bleiben.

Resputtering: Ein Abtrag an der Schichtoberfléche findet unter energiereichem Tellchen-
beschuld statt. Bei diesem Prozef3 spielt wie beim Sputterprozefd am Target die Masse und
Bindung der Teilchen in der Schicht eine Rolle. Der Effekt ist deutlich schwécher, wenn
nur neutrale Teilchen auf der Schicht auftreffen, als beim Beschul? durch negative lonen.
Solche negativ geladenen Teilchen kdnnen alerdings nur bel stark elektronegativen Ele-
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menten wie z.B. Sauerstoff auftreten, der von einem anderen Element mit schwacher

Elektronegativitat wie z.B. Yttrium ein Elektron aufnimmt.

Als Ursache fir den etwas geringeren Aluminiumanteil in den Schichten wéare eine unter-
schiedliche Streuung der Atome im Argongas denkbar. Dieser Prozef3 ist aber unwahrschein-
lich aufgrund des niedrig gewa&hlten Arbeitsdrucks wahrend der Herstellung. Auch
Resputtering sollte eine untergeordnete Rolle spielen, weil hochstwahrscheinlich keine nega-
tiven lonen erzeugt werden. Plausibler erscheint, dal3 eine starkere Reflexion der leichten Al-
Atome am Substrat auftritt.

WEell fur beide Schichttypen die Zusammensetzung nahe an der des jeweiligen Sputtertargets
lag und weil sie sich Uber lange Zeiten nicht veranderte, wurden die Untersuchungen an die-
sen Systemen fortgesetzt. Wie die in den néchsten Abschnitten gezeigten Messungen ver-
deutlichen, lassen sich Untersuchungen wie kalorimetrische Messungen und Analysen der
Relaxation von mechanischen Spannungen im Bereich des Glasiibergangs und der unterkuhl-
ten Schmelze an diesen Multikomponentenschichten durchfihren. Zur vereinfachten Darstel-
lung wurden basierend auf den RBS-Daten Mittelwerte gebildet und die Schichten werden im
folgenden als Zr5,AlgNi;sCuss und Zr g3AlsNi14Cuig-Schichten bezei chnet.

3.2 Intrinsische Spannungen

3.2.1 Messungen intrinsischer Spannungen

Fir eine Analyse der in den nachfolgenden Abschnitten[3.3 und[3.5 gezeigten Spannungsrela-
xationen von amorphen Zr-Al-Ni-Cu-Schichten bei variabler Temperatur ist es notwendig,
den anfanglichen Spannungszustand der Schichten unmittelbar nach der Herstellung zu ken-
nen. Denn es ist zu erwarten, dal3 je nach urspringlicher Verspannung eine unterschiedlich
starke Relaxation der mechanischen Spannungen stattfindet. Insbesondere deuten Messungen
an massiven Proben darauf hin, dal3 bei unterschiedlich groRem Druck sich die Glasiibergang-

stemperatur andert [60], [61]. Aus diesem Grund wurden bei jeder untersuchten Probe zu-

nachst die intrinsischen Spannungen gemessen. Die Messungen in [Abbildung 3.5 und

Abbildung 3.6 zeigen typische Spannungsverléufe wahrend des Wachstums von amorphen
Zrs52AlgNisCups- und ZrgsAlsNi4Cusg -Schichten. Zunadchst treten zu Beginn des Wachstums

starke Zugspannungen auf, die auch schon in friheren Messungen an durch Elektronenstrahl-
verdampfen hergestellten amorphen CuTi-Schichten beobachtet wurden [44], [43]. Diese
Zugspannungen sind unabhéngig von der Zusammensetzung der Sputterschichten und dem

gewdahlten Argondruck.
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Abbildung 3.5: Mechanische Spannungen wahrend des Wachstums amorpher Sputter schich-
ten bel Raumtemperatur mit einer Rate von 0,42 nm/s und bel einem Argondruck von

p, =7,8:10° mbar . Zusitzich sind die Temperaturanderungen wahrend der Messung und

die daraus berechneten thermischen Spannungen multipliziert mit der Schichtdicke aufgetra-
gen.
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Abbildung 3.6: Intrinsische Spannungen amorpher Zrg3AlsNi14Cusg — Schichten abhéngig vom
Soutterdruck: @) p,, = 7,8-10° mbar , Q = 0,47 nnVs, b) p,, =5-10" mbar , Q= 0,29nM/s
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Bei dem fir die meisten Proben gewahiten niedrigen Argondruck von p,, = 7,8-10"° mbar

wachsen die ZrspAlgNisCugs- und ZrgsAlsNisCusg-Schichten bis zu grof3en Schichtdicken
von 500 nm unter konstanten momentanen Druckspannungen von —0,18 GPa bzw. —0,19 GPa
auf. Diese Resultate lief3en sich in einer Serie von unabhangigen Messungen sehr gut repro-
duzieren. Sie belegen, dal3 der Mechanismus fur die Bildung von Druckspannungen von der
Schichtdicke unabhangig sein muR. In Abbildung 3.5]ist zusétzlich die wahrend des Schicht-

wachstums gemessene Substrattemperatur dargestellt. Aufgrund der Strahlungswarme der

Sputterquelle und der zusétzlich durch das Schichtwachstum deponierten Energie kommt es
zu einer kontinuierlichen leichten Erwérmung der Schicht um etwa 10 K. Aus der zeitlichen
Temperaturzunahme wurde das Produkt aus thermischen Druckspannungen und der aktuellen
Schichtdicke entsprechend [Gleichung 3.1]berechnet und in der Darstellung eingetragen.

D(t)

(0), D(t) = —Bf(TO)(af(TO)—Ots(TO))[T(t)D(t)— IT(D’)dD’J Gleichung 3.1

Dabel wurden die Temperaturabhéngigkeiten des Biaxialmodul B der Schicht und der Aus-
dehnungskoeffizienten von Film und Substrat o und o aufgrund der kleinen Temperaturén-
derungen vernachléssigt. Die thermischen Spannungen werden in Abschnitt genaver

erlautert. Im Vergleich zu den gemessenen integralen Druckspannungen F/w = <0>-D ist der

Effekt der thermischen Spannungen <0>m -D so gering, daid auf eine Korrektur durch Diffe-

renzbildung verzichtet wird. Nach Schlief3en der Blende kihlt die Probe ab, wodurch auf-
grund der thermischen Spannungen <0>m -D dieleichte Abnahme der Kraft pro Einheitsbreite

nach abgeschl ossenem Schichtwachstum verursacht wird.

Zu beachten ist hier, dal3 im Experiment die Kraft pro Einheitsbreite abhéngig von der Zeit t
gemessen wird. Aus der in situ gemessenen Wachstumsrate Q wird die Grofe D = Q- t
berechnet, die wahrend des Wachstums der realen Schichtdicke entspricht und vor bzw. nach
dem Schichtwachstum als eine um den Faktor Q umskalierte Zeitachse verstanden werden
muf3. Die vor der Messung dargestellte Ordinate gibt die Abstandsanderung der Laserstrahlen
an, die in Einheiten der Mel3groiRe , Kraft pro Einheitsbreite” umgerechnet wurde. Sie ist da-
her ein Mal3 fur die thermische Drift vor der Messung, die im Idealfall konstant gleich Null
bleiben sollte. Man erkennt, dal? diese Drift immer wesentlich kleiner als die spater gemesse-

ne integrale Spannung ist, was fir die Qualitdt der Messungen spricht. Nach der Messung ist
entsprechend die integrale Schichtspannung <0>-D abhangig von der umskalierten Zeit dar-
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gestellt. Beim Wachstum von amorphen Zr-Al-Ni-Cu-Schichten wird ab einem Gasdruck von
P, =5,0-10° mbar ein Wechsel von Druck- zu Zugspannungen beobachtet, wie in

dargestellt ist. Bei diesem Druck wéchst die Schicht ab einer Dicke von 2 nm
zunéchst unter leichten Zugspannungen und bei groferen Schichtdicken praktisch spannungs-
frel auf. Fur das Wachstum polykristalliner Sputterschichten ist dieser Effekt schon fur ver-
schiedene elementare Metallschichten nachgewiesen worden [59]. Diese Schichten wachsen
bei niedrigen Argondriicken unter Druckspannungen auf und ab einem bestimmten héheren
Argondruck erfolgt ein Ubergang zu Zugspannungen. Bei einem Argondruck zwischen
P, =7,85-10° mbar und p,, =1,2-:10° mbar andert sich der Spannungsverlauf nicht, wiein

IAbbildung 3.7|und Abbildung 3.8/deutlich wird.

0 _
-100 _
1| @ 7,85-10® mbar
E
> 200 7| () 9,0-10”° mbar
E 300 1| (© 1,0-10 mbar
(d) 1,1-10* mbar
-400 |
L (¢) 1L,2-10"* mbar
_500 l L1 L1 1 l L1 L1 1 l L1 1 L1 l L1 L1 1 l
0 60 120 180 240
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Abbildung 3.7: Zeitlicher Verlauf der intrinsischen Spannungen ener amorphen
ZrgsAlsNi4Cuig — Schicht bel verschiedenen Argondriicken. Das Wachstum wurde zu den
Zeitpunkten, die durch nach unten gerichtete Pfeile markiert sind, unterbrochen. Bel ge-
schlossener Blende wurde der Argondruck jewells erhoht und nach ca. 30 Minuten wurde die
Blende an den durch die nach oben zeigenden Pfeile wieder gedffnet.

Bel diesem Experiment wird das Schichtwachstum in Schritten von 500 nm unterbrochen, der
Argondruck wird jewells erhoht und es wird gewartet, bis sich ein Sputtergleichgewicht ein-
gestellt hat. Aus der Spannungsmessung kann geschlossen werden, dal? das Substrat keinen
starken Einfluf? auf die beobachteten Druckspannungen hat, weil die erste Schicht auf Si(100)
und ale néchsten Schichten einer amorphen Zr-Al-Ni-Cu-Schicht aufgewachsen wurden.
Ferner 183t sich feststellen, dal3 keine starken Spannungsrelaxationen nach dem Schlief3en der
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Blende erfolgten. Ahnliche Aussagen konnten auch fur das schrittweise unterbrochene
Wachstum amorpher Zr,0Cogy und Cuso Tizo-Schichten getroffen werden [48], [43], [39].

20 - ———7,85-10° mbar ]
o b 9,010° mbar |
——1,0:10" mbar

-20 ———1,110° mbar -

e, 1,2-10'2 mbar

F/w [N/m]
A
o
|

-100

Abbildung 3.8: Vergleich der abhangig vom Argondruck untersuchten mechanischen Span-
nungen aus Abbildung 3.7|.Die Schichtdicke wurde in dieser Darstellung jeweils fir den Be-
ginn des neuen Wachstums nach Offnen der Blende gleich Null gesetzt.

Man erkennt nach dem Schlief3en der Blende zwar jeweils einen leichten Anstieg im Verlauf

der F/w (t) — Kurven in JAbbildung 3.7] Dieser kann einerseits durch ein Abkiihlen der Probe

erklart werden. Andererseits mui3 einschrankend darauf hingewiesen werden, dai3 fur diese
Messung noch keine optimale Eichung der Sensoren vorlag. Es wurde lediglich eine Eichung
der x-Achse der PSDs unmittelbar vor der Messung durchgefihrt. Eine Drift in y-Richtung ist
bei der Messung intrinsischer Spannungen bei Raumtemperatur aber recht gering, jedoch
konnte aufgrund dieses Eichproblems eine Korrektur der parallelen Drift der beiden Laser-
strahlen nicht hinreichend gut funktioniert haben. Aul3erdem gab es zwischen Messung (a)
und (e) einen leichten Anstieg der Aufwachsraten von 3,6 A/s auf 4,0 A/s. Daher sollten die
leichten unsystematischen Abweichungen der Mef3kurven injAbbildung 3.8 nicht verwundern.
Auch die wahrend der Messung erreichte Aufldsung war noch nicht so gut wie bel den Mes-
sungen in {Abbildung 3.5{und @A bbildung 3.6}
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3.2.2 Modélefur Druckspannungen

3.2.2.a Oberflacheninduzierte Spannungen
Beim Wachstum polykristalliner und amorpher Schichten, die durch Elektronenstrahlver-

dampfen hergestellt wurden, wurden héufig Druckspannungen beobachtet [62], [63], [47],
[64], [48]. Basierend auf dem Resultat von Mays [65], dal3 der Gitterparameter in kleinen iso-
lierten Inseln aufgrund des ,, surface str&@‘ gegentber dem Wert einer massiven Probe ver-
kleinert ist, wurde zur Deutung der Druckspannungen ein Gitterexpansionsmechanismus
entwickelt [62], [63]. Falls keine Haftung der Inseln auf dem Substrat vorhanden wére, wirde
wahrend des weiteren Wachstums durch einen zunehmenden Inselradius der Gitterparameter
auf den Volumenwert ansteigen. Falls eine Adhé&sion vorhanden wére und die Inseln isoliert
waren, konnten diese auf dem Substrat abgleiten, so dal3 durch die Gitterdehnung keine Span-
nungen erzeugt wirden. Dagegen ist nach erfolgter Perkolation ein Abgleiten der Inseln nicht
mehr moglich und daher fihrt dann das weitere Inselwachstum zu kompressiven Spannungen,
die Uber die Gitterausdehnung vermittelt werden [62], [66].

Von Cammaratawird ein anderer Ansatz gewahlt, der basierend auf dem ,, surface stress’, der
an jeder freien Oberflache aufgrund fehlender Bindungspartner vorhanden ist, die Erzeugung
von kompressiven Spannungen auch beim Lagenwachstum erkléren kann [67]. Angenommen
wird dabel, dal3 keine starken Grenzflachenspannungen (,,interface stress*) zwischen Schicht
und Substrat auftreten und der Film erst ab einer Dicke Dg auf dem Substrat haftet. Stellt man
sich zunéchst eine freie Schicht ohne Unterlage vor, so wirde durch den surface stress f, der
aufgrund theoretischer ,first principles*-Rechnungen und experimenteller Untersuchungen

meistens ein positives Vorzeichen besitzt, eine Ausdehnung des Gitters erfolgen.
(o)=f] -1 Gleichung 3.2
¢ D D,
Falls die Schicht jedoch auf dem Substrat haftet, werden von ihr Druckspannungen <> auf
das Substrat Ubertragen, die sich bei einer Schichtdicke D entsprechend |Gleichung 3.2 be-

rechnen lassen. Eine genauere Herleitung und Diskussion dieser Formel &/t sich [67] und
[66] entnehmen.

2 Bewuft wurde hier der Begriff , surface stress* verwendet, der eindeutiger als , Oberflachenspannung® im Deutschen ist.
Denn mit der Oberfléchenspannung wird einerseits der surface stress f bezeichnet, der die aufgebrachte Arbeit A f de fir

die Dehnung de einer isotropen Oberflache A beschreibt. Andererseits ist die surface free energy Y gemeint, die eine bel
der Vergrofzerung einer Oberflache um das Fléchenelement dA aufgebrachte Oberflachenenergie 3 dA angibt, bei der aber

keine zusétzliche Dehnung der Oberflachenatome erfolgt.
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3.2.2.b Einflul3 von inertem Gas und Restgasanteil
Durch einen Einbau von Restgasatomen in eine diinne Schicht kénnen Druckspannungen ver-

ursacht werden [59], [68]. Die genauen Mechanismen fir dieses Problem sind noch nicht aus-
reichend bekannt, um quantitative Beschreibungen durchfiihren zu kénnen. Es wird jedoch
davon ausgegangen, dal3 es mehrere Beitrage flr eine Gitterdehnung gibt, wie das Einbauen
von Atomen unterschiedlicher Grof3en oder auch eine Reduzierung der Grenzflachenenergie
in einer Korngrenze durch Einbau von Fremdatomen bzw. durch eine chemische Reaktion,
wie z. B. eine innere Oxidation in Korngrenzen durch den Sauerstoffanteil des Restgases.
Das zuletzt genannte Modell konnte als inverses Korngrenzenrelaxationsmodell aufgefaldt
werden [68].

Fur eine Sputterdeposition von dinnen Schichten wird meistens ein inertes Gas verwendet.
Bel diesem Herstellungsverfahren ist in der Regel ein Einbau von inerten Gasatomen mit ei-
nem Anteil von typischerweise 1-3 at.-% in den Schichten unvermeidbar. Der Einbau von
Argonatomen in Sputterschichten wurde von einigen Autoren als Ursache fur die von ihnen
beobachteten Druckspannungen angesehen. Dagegen konnten Thornton und Hoffmann durch
systematische Untersuchungen an einer Serie von Sputterschichten, die aus verschiedenen
Elementen hergestellt wurden, diese Annahme widerlegen. Sie stellten fest, dal? es bel einer
Variation des Argongehalts zwischen 0,02 at.-% und 2 at.-% keine Korrelation mit den ge-
messenen Druckspannungen gab [68], [59]. Eindeutig war dagegen, dal3 mit zunehmender
Atommasse der Elemente des Sputtertargets ein grof3erer Anteil an Argonatomen in den
Schichten eingebaut wurde [69]. Begriindet wurde dieser Befund damit, dal3 durch eine hohe-
re Masse der Targetatome mehr Argonatome am Target in Richtung der dinnen Schicht re-
flektiert wurden und damit eine grofRerer Teilchenflu3 an Argonatomen auf der Schicht
auftraf. Aus diesen Untersuchungen konnten Thornton und Hoffmann schlief3en, dal3 eine
durch den Einbau der Argonatomen hervorgerufene Gitterdehnung eine untergeordnete Rolle
spielt und dagegen der Beschul3 der Schichten mit energiereichen Teilchen, der im folgenden
Abschnitt diskutiert wird, die Druckspannungen dominiert.

3.2.2.c Atomic Peening - Modéll
Beim Sputtern von diinnen Schichten bei niedrigen Gasdriicken beobachtet man gewohnlich,

dal’3 wahrend des Wachstums Druckspannungen entstehen. Bei stetiger Erhéhung des Gas-
drucks wird ein kritischer Wert erreicht, bei dem ein Ubergang von Druck- zu Zugspannun-

gen efolgt [59]. Als Ursache fur diese Druckspannungen wird das ,,Atomic Peening -
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Modell“ diskutiert, das qualitativ durch den in Abbildung 3.9|dargestellten Mechanismus be-

schrieben werden kann.

Target

]
A l O Target- © Elektron
A

Atom Abbildung 3.9: Schematische Dar-
stellung des , Atomic peening” -
Streuung an Modells: Energiereiche am Target

reflektierte Argonatome sputtern
Teilchen in der dinnen Schicht in
Vorwartsrichtung. Dadurch kommt
es zu einer kompressiven Dehnung
des Gitters.

Vorwarts-Sputtern

Beim Beschul’ des Targets mit Argonionen wird ein Teil davon in Form von neutralen Argo-
natomen reflektiert. Bei niedrigem Argondruck werden diese Atome nur schwach durch
Streuung an den Gasteilchen abgebremst und treffen deshalb mit hoher Energie auf der din-
nen Schicht auf. Dort finden Stof3prozesse mit den Atomen der Schicht statt, bei denen einige
Atome einen Impuls in Richtung des einfallenden Argonatoms erhalten. Dieser VVorgang wird
as ,Vorwarts-Sputtern® bzw. ,forward sputtering” bezeichnet. Er fihrt bel polykristallinen
Schichten dazu, dal3 die vorwartsgestreuten Atome in Korngrenzen oder auf Zwischengitter-
plétze gelangen, so dald das Gitter insgesamt gedehnt wird und Druckspannungen erzeugt
werden. Analog |83t sich fir amorphe Schichten annehmen, dal? durch den Einbau zusétzli-
cher Atome lokal der néchste Nachbar-Abstand vergrofiert wird.

Eine quantitative Beschreibung des ,, Atomic Peening - Modells*, basierend auf der Theorie
von linearen Stolkaskaden, wurde von Windischmann entwickelt [70], [68]. Als grundlegen-
de Annahmen gehen dabei ein, dal3 ein Bruchteil der Atome der diinnen Schicht durch eine
Serie von priméaren Stolken und sekundaren RickstoRen aus ihren energetisch niedrigeren
Ausgangspositionen getrieben werden, so dal3 Verzerrungen des Gitters entstehen. Bel niedri-

gen reduzierten Depositionstemperaturen T/T, < 0,25 (T, Schmelztemperatur) ist die atoma-



Relaxation mechanischer Spannungen in amorphen Zr-Al-Ni-Cu-Schichten 35

re Kinetik fur Massentransport und fur die Bewegung von Defekten so weit eingeschrankt,
dal3 diese Verzerrungen eingefroren werden. Daher flhren die entstandenen Spannungen im
Gitter zu einer elastischen Dehnung, die proportional zum Bruchteil der Atome angenommen
wird, die ihre Ausgangspositionen verlassen haben. Aus diesem Ansatz wird folgender Zu-

sammenhang angegeben:

Er M
o.=-k¢,E, Q mit Q=1_L W Gleichung 3.3
f

Dabel werden durch o die Druckspannungen, durch k eine Konstante, durch ¢ der lonenfluf3
der energiereichen Teilchen, d.h. der Argonatome, mit E, die Teilchenenergie und mit Q die
durch das Vorwartssputtern in die Schicht Ubertragene elastische Energie pro Mol bezeichnet,
die sich aus dem Biaxialmodul E;/(1-v) und dem Atomvolumen M/p des deponierten Mate-
rials ergibt. Die Druckspannungen sind daher proportional zum lonenflul® und aufgrund der
Energieabhangigkeit des Bremsvermdgens proportional zur Quadratwurzel der Energie. Da
durch wird impliziert, dal3 der Teilchenimpuls den , peening-Prozel3* bestimmt. In die Be-
rechnung der kompressiven Spannung aus der Schichtdehnung geht aufRerdem nach dem
Hookschen Gesetz der Biaxialmodul der Schicht ein. Ferner hangt die elastische Dehnung der
Schicht tUber das Atomvolumen M/p von der atomaren Anordnung ab. Zum Nachweis dieser
Abhangigkeit der Druckspannungen von dem Produkt Q aus Biaxialmodul und Atomvolumen
des Films wurden von Windischmann Mef3daten mit der theoretischen Beschreibung vergli-
chen. Dazu wurden experimentell bestimmte Druckspannungswerte verschiedener Autoren
gesammelt. Die untersuchten Schichten bestanden aus unterschiedlichen Elementen bzw.
Verbindungen und wurden alle durch ein Sputterverfahren hergestellt. Dabei wurden die
Spannungsdaten der Sputterschichten verwendet, die bei dem niedrigsten Arbeitsdruck herge-
stellt wurden. Fir die aus verschiedenen Elementen bzw. Verbindungen bestehenden Schich-
ten wurden aus bekannten Literaturdaten fur Biaxialmodul und Atomvolumen die Grofzen Q

berechnet. Die in|Abbildung 3.1 gezeigte Auftragung stellt die Druckspannungen abhangig

von Q dar. Esist eine Korrelation zwischen den Druckspannungen und der GrolRe Q festzu-
stellen, die deutlich grofer ist as sie bei einer Darstellung der Druckspannungen abhéngig
vom Biaxialmodul wére. Die in der Abbildung gezeigte Gerade soll nur die Korrelation zwi-
schen den Daten hervorheben. Die beobachtete Streuung der Mef3daten ist nicht verwunder-
lich, weil unterschiedliche Depositionsmethoden und —bedingungen benutzt wurden. Fir eine

genauere experimentelle Uberpriifung der Vorhersagen dieses quantitativen Modells miiRten
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die Teilchenenergien und die benutzten lonenflisse bekannt sein, die bei konventionellen

Sputtersystemen nicht ohne zusétzlichen Aufwand zu bestimmen sind.
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Abbildung 3.10: Abhangigkeit intrinsischer Druckspannungen vom modifizierten Biaxialmo-
dul Q fur aus verschiedenen Elementen hergestellte Sputterschichten [68] . ZusatZich sind die
bei einem niedrigen Argondruck gemessenen Druckspannungen der amorphen
ZrspAlgNi1sCuys -Schichten eingetragen. 1,0 dyn/cn? entsprechen 0,1 Pa.

3.2.3 Diskussion der intrinsischen Druckspannungen

Um zu vergleichen, ob das ,Atomic Peening - Model“ auch fir die untersuchten

Zr-Al-Ni-Cu-Schichten geeignet ist, wurden die bel einem niedrigen Argondruck von
p, =7,8:10° mbar gemessenen Druckspannungen in die Darstellung in |AbbLI_dung_3.ld

Ubertragen. Es zeigt sich, dal3 die Grofienordnung der Druckspannungen zu diesem Modell
paldt. Der fur die Schichten nachgewiesene Umschlag von Druck- zu Zugspannungen bei ei-
nem hoéheren Argondruck spricht ebenfalls fir den ,, peening” - Mechanismus, weil bei einem
hoheren Argondruck die energiereichen Argonatome stérker gestreut werden und deshalb mit
einer geringeren Energie und mit geringerem FluR auf der Schicht auftreffen. Eine Deutung
der Druckspannungen nach dem Modell von Cammarata konnte dagegen nicht die Abhangig-
keit der Spannungen vom Argondruck erklaren. Daher ist anzunehmen, dal? der surface stress
beim Wachstum der Sputterschichten nicht den Spannungsmechanismus dominiert. Auch ein
Spannungsbeitrag von Restgasatomen und Argonatomen ist nicht vollig auszuschlief3en. Doch

dieser sollte auch deutlich kleiner als der , peening-Effekt* sein, weil der Anteil an Verunrei-
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nigungen in den Schichten sehr gering ist, wie durch die RBS-Spektren in Abschnitt [3.1.3]
belegt wird.

3.24 Zugspannungsmodelle

3.2.4.a Korngrenzenrelaxationsmodell
Hoffman hat ein Korngrenzenrelaxationsmodell zur Deutung von Zugspannungen in polykri-

stallinen Schichten entwickelt [71], [72]. In diesem Modell wird angenommen, dal3 beim Zu-
sammenwachsen von Koérnern interatomare Wechselwirkungen auftreten, die eine Relaxation
der atomaren Abstande in den Korngrenzen bewirken. Zur quantitativen Beschreibung hat
Hoffman ein Korngrenzenpotential konstruiert, das aufgrund seines asymmetrischen Verlaufs
dazu fuhrt, dal3 insgesamt die attraktiven Krafte zwischen den Atomen in den Korngrenzen
Uberwiegen. Aufgrund der anziehenden Wechselwirkung wird im Mittel der Abstand der
Atome in den Korngrenzen durch einen Relaxationsprozefd verringert, so dald insgesamt
Zugspannungen in der Schicht entstehen. Dabel wird vorausgesetzt, dald eine Dehnung der
Korner durch deren Haftung auf dem Substrat begrenzt wird [73]. Folglich ist anzunehmen,
dal3 die Adhésionskréfte zwischen Schicht und Substrat stérker as die interatomaren Kréfte in
der Korngrenze sind [68]. Aus dem Modellpotential hat Hoffman den zu erwartenden mittle-
ren Relaxationsabstand <A> abgeschétzt, aus dem sich mit dem mittleren Korndurchmesser
<D> und dem Biaxialmodul E;/(1-vf) der Schicht folgende Abschétzung fur die Zugspannun-
gen ergibt:

o =t A8 Gleichung 3.4
f 1—Vf<> elcnung o.

3.24.b Kornwachstum
Auch durch Kornwachstum kdénnen Zugspannungen entstehen bzw. Druckspannungen abge-

baut werden. Basierend auf dem Korngrenzenrelaxationsmodell von Hoffman 183 sich die zu
erwartende Spannungsanderung abschétzen [73], [74], [75]. Allerdings tritt ein starkes Korn-
wachstum erst bei htheren Temperaturen auf.

3.24.c Einfriermodell
Zur Deutung von Zugspannungen beim Wachstum von amorphen Schichten wurde von Mos-

ke und Samwer ein Einfriermodell von Murbach und Wilman weiterentwickelt, das urspring-
lich als Zugspannungsmodell fir polykristalline Schichten vorgeschlagen wurde [64], [47]. Es
wird in diesem Ansatz angenommen, dal3 die Schicht durch das Auftreffen einzelner Atome
zunachst lokal aufgeheizt wird. Beim anschlief3enden Abkulhlen erstarrt das System ab einer
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Oberflachenglastemperatur und beim weiteren Abkihlen werden aufgrund der thermischen
Kontraktion Zugspannungen erzeugt. Weitere Diskussionen zum Einfriermodel| lassen sich in
[34], [76], [66] finden.

3.25 Diskussion der inneren Zugspannungen

Der theoretische Ansatz des Hoffman-Modells und dessen Anwendung zur Deutung von
Zugspannungen in amorphen TbCo- und CuTi-Schichten wird von Geyer ausfuhrlich disku-
tiert [66]. Die bei einem hohen Argondruck beobachteten leichten Zugspannungen in den
amorphen Sputterschichten konnten durch den gleichen Mechanismus erklart werden. Aller-
dings wéren genauere Untersuchungen der Mikrostruktur wie z. B. der Oberflachentopogra-
phie bei diesen Schichten notwendig, um einen Vergleich zu den bereits untersuchten

Systemen durchftihren zu kénnen.

3.3 Mechanische Spannungen bei zeitlich linearer Temper aturer hdhung

3.3.1 Berechnung von ther mischen Spannungen

Die Ursachen fur thermische Spannungen in diinnen Schichten sind in den meisten Falen
wesentlich einfacher zu deuten und besser verstanden als flr intrinsische Spannungen [75]. Im
Gegensatz zu den intrinsischen Spannungen sind die thermischen Spannungen nicht durch das
Schichtwachstum verursacht sondern durch die unterschiedlichen linearen thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten o und o von Schicht (engl. “film*) und Substrat. Unter der Annah-
me, dal3 die Schicht ideal auf dem Substrat haftet und das Substrat starr ist, ergibt sich fir die
infinitesimale Dehnung der Schicht:

de; = (af —as)dT Gleichung 3.5

Nach dem Hook’ schen Gesetz lassen sich die biaxialen Filmspannungen o; fir eine Tempe-
raturerhdhung von To auf T mit dem Biaxiamodul der Schicht B; folgendermal3en berechnen:

o, :_‘T[Bf (af —Ofs) dT’ Gleichung 3.6

To
Bel den untersuchten dinnen metallischen Schichten ist deren thermischer Ausdehnungs-
koeffizient groRer als der des Substrats, so dal3 Druckspannungen erzeugt werden, die ein ne-
gatives Vorzeichen besitzen. Dieses Gesetz fur die thermischen Spannungen ist nur im
elastischen Bereich gliltig, wo keine anderen Prozesse eine Spannungsrelaxation bewirken.

Bel polykristallinen Schichten treten beispielsweise abhéngig vom Spannungszustand und
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von der Temperatur verschiedene Relaxationsmechanismen auf, wie Versetzungsgleiten, Ver-
setzungsklettern oder Diffusionskriechen. Letzteres kann entweder Uber eine Diffusion ent-
lang von Korngrenzen oder durch das Volumen ablaufen [77].

3.3.2 Messung thermischer Spannungen

In Abbildung 3.11] it eine Messung von thermischen Spannungen in einer amorphen
ZrgsAlsNi4Cug — Schicht dargestellt. Die Probe ist zunéchst bei Temperaturen von 573 K,
593 K und 613 K jeweils 10 Minuten relaxiert worden, so dal3 beim Abkihlen keine Span-

nungsrel axationen sondern nur noch thermische Spannungen auftreten.
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Abbildung 3.11: Thermische Spannungen beim Abkuhlen einer 500 nm dicken amorphen
Zrg3AlsNi4Cuig — Schicht. Die Probe ist vorher auf Temperaturen oberhalb von 573 K gehei zt
worden. Die schwarze Kurve stellt eine Anpassung durch nicht-lineare Regression dar, durch
die der temperaturabhangige Ausdehnungskoeffizient der Schicht bestimmt worden ist.

Wie durch die in[Tabelle 3 aufgefiihrten Daten belegt wird, milssen fiir eine quantitative
Auswertung dieser Messung die Temperaturabhangigkeiten des Biaxiamoduls der Schicht
und der Ausdehnungskoeffizienten von Schicht und Substrat berticksichtigt werden. Die
Temperaturkoeffizienten fur diese Grolien werden in der Tabelle durch B,y,6 bezeichnet. Die
Temperaturabhangigkeit des Biaxiamoduls des Substrats wurde fir die Auswertungen aller
Messungen vernachlassigt, weil dessen Temperaturkoeffizient € im Vergleich zu den anderen

K oeffizienten um eine Grél3enordnung kleiner ist.
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Formel Wert bei Tp =293 K Temperatur- | Referenz
koeffizient

Bs ooy (T) = Bsgaon (To) (1- €(T = T,)) | Bsuony(To) =1805-10" Pa| ¢ = 8,3.10° K™ [78]

[79],
B,(T)=B,(T,) (- A(T-T,)) B (T,)=130400MPa | 3 =6,2-10" K™ (g0
T-T 5 =~4,0-10* K [[79]
as(T):ao_al'eXp['( l)] 3,1
B og (To) =2510° K™ ... 34-107° K
~ ag(Ty)(1+6(T-T,))
[79]
o (T,) =857-10° K™| 7 =7.0-10* K™
o (T)= o (T) 1+ 7(T-T,))
Messung

in
o, (T,) =86:10° K™ | y=16-10° K™ &fildunql

Tabelle 2: Vergleich von Literaturwerten fur die temperaturabh&ngigen Biaxialmoduli und
die linearen thermischen Ausdehnungskoffizienten von ZrgsAlsNiyCuig und S(100) mit
MefRergebnissen (in JAbbildung 3.11|dargestellt).

Der Biaxialmodul des Substrats geht in die Auswertung der Messungen Uber die Stoney-
Gleichung ein. Aus der Messung der thermischen Spannungen der amorphen
Schicht kann der thermische Ausdehnungkoeffizient o einschliefdlich seiner Temperaturab-
héngigkeit y bestimmt werden. Dazu wird die Messung mit[Gleichung 3.6 und den Daten fir
By, B, o, & aus[Tabelle 2 durch nicht-lineare Regression angepaldt. Benutzt wird dafir ein Al-
gorithmus von Mathcad?. Die numerisch ermittelte Anpassung der Messung ist in
durch die schwarze Kurve dargestellt. Die berechneten Fitparameter fir den Ausdeh-

% Die hier angegebene Temperaturabhangigkeit des Elastizitatsmoduls wurde durch , Vibrating Reed” - Messungen an diin-
nen amorphen ZrgsAl;5sCuy; s-Schichten ermittelt [80]. Alle anderen Daten sind aus Literaturwerten fir massive Reinele-
mente bestimmt worden [79]. Fir die ZrAINiCu-Legierungen wurden der Biaxiamodul und der lineare thermische

Ausdehnungskoeffizient durch Mittelung Uber die Volumenanteile der einzelnen Komponenten berechnet.



Relaxation mechanischer Spannungen in amorphen Zr-Al-Ni-Cu-Schichten 41

nungskoeffizienten o und den Temperaturkoeffizienten y sind in der letzten Zeile der Tabelle
eingetragen. Der Wert fur den Ausdehnungskoeffizienten stimmt gut mit dem Literaturwert
Uberein, der durch Mittelung der Ausdehnungskoeffizienten der elementaren Komponenten
unter Gewichtung ihrer Volumenanteile berechnet wurde. Die Gréf3enordnung des ermittelten
Temperaturkoeffizienten stimmt in etwa mit dem aus Literaturdaten grob abgeschétzten Wert
Uberein. Insgesamt 183t sich daher feststellen, dal? sich die 500 nm dicke amorphe Schicht wie

elne massive Probe ausdehnt.

3.3.3 Spannungsrelaxation

3.3.3.a Strukturelle Relaxation in amorphen L egierungen

Amorphe Legierungen, die durch schnelles Abschrecken hergestellt werden, besitzen im Aus-
gangszustand keine zeitlich stabile Struktur [21]. Wenn eine amorphe Probe nach der Her-
stellung ausgelagert wird, andern sich ihre physikalischen Eigenschaften, wie zum Beispiel
die Viskositét [81], [82] oder die Diffusion [83], [84], gewdhnlich bereits vor der Kristallisa-
tion. Diese Phanomene sind typisch fir eine strukturelle Relaxation von amorphen Materiali-
en. Der Begriff der ,strukturellen Relaxation® wird von Scherer Uber eine ,zeitabhéngige
Verénderung von physikalischen Eigenschaften® definiert [85]. Greer charakterisiert die
strukturelle Relaxation als , eine leichte Verdnderung von einer Struktur zu einer anderen in
einer einzigen amorphen Phase" [86]. Er weist darauf hin, dal3 einphasige kristalline Materia-
lien im Gegensatz zu den Glasern keine infinitesimal unterschiedlichen strukturellen Zusténde
besitzen. Eine strukturelle Relaxation tritt in alen glasartigen Materialien auf. Sie ist eine
intrinsische Eigenschaft des Glaszustands [21]. Egami klassifiziert die beobachteten Relaxati-
onsphdnomene, indem er die physikalischen Eigenschaften von amorphen Legierungen in
zwel Gruppen unterteilt. Im Experiment beobachtete Eigenschaften, die unterhalb der Glas-
Ubergangstemperatur Ty irreversibel sind, werden in die erste Gruppe und andere Eigenschaf-
ten, die unterhalb T4 dagegen reversibel sind, in die zweite eingeordnet. Hinzu kommt eine
dritte Gruppe, die aus einer Mischung der ersten beiden besteht. Zur zweiten Gruppe gehdren
physikalische Eigenschaften, deren Relaxation nach einiger Zeit endet. In diesem Fall spricht
Egami von einem ,, quasi-Gleichtgewichtszustand“. Seine Klassifizierung besitzt Gemeinsa-
menkeiten mit einer friher vorgeschlagene Klassifizierung nach topologischer (TSRO) und
chemischer (CSRO) Nahordnung.
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3.3.3.b Messung der Spannungsrelaxation
In Abbildung 3.12 und |Abbildung 3.13 sind Spannungsmessungen an dinnen

Zr-Al-Ni-Cu-Schichten mit unterschiedlichen Zusammensetzungen gezeigt, die bei einer zeit-
lich linearen Temperaturerhéhung gemessen wurden.
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Abbildung 3.12: Mechanische Spannungen in einer amorphen ZrgsAlsNip4Cuig — Schicht,
D = 500 nm, wéhrend zeitlich linearer Temperaturerhohung mit einer Heizrate von 20 K/Min
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Abbildung 3.13: Mittlere mechanische Spannung einer amorphen Zrs,AlgNi;sCuys-Schicht,
D = 500 nm, abhangig von der Temperatur. Die Heizrate betragt 20 K/Min.
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Fur die Darstellung von Spannungsmessungen bei variabler Temperatur ist eine Auftragung
der mittleren Spannungen der Schicht gegen die Temperatur sinnvoll. Fir das Verstandnis der
Spannungsrelaxation ist es wichtig, die intrinsischen Spannungen in der Schicht zu bertick-

sichtigen. Dazu wird jeweils aus der Messung intrinsischer Spannungen, die injAbbildung 3.5

bzw. [Abbildung 3.6 gezeigt ist, eine mittlere Schichtspannung (0,) berechnet. Der Wert fir

diese Anfangsspannung wird zu dem Mewert A((o)(T)) = (o)(T) - (o, fir die Span-

nungsanderung bel variabler Temperatur addiert. Die Messungen in [Abbildung 3.13 und

IAbbildung 3.13|werden in die folgenden Bereiche eingeteilt.

Bereiche (T), (T1), (T2): Thermische Spannungen

Bereich (R): Irreversible Spannungsrelaxation

Bereich (G): Bereich des Glasiibergangs

Bereich (U): Bereich der unterkiihlten Schmelze

Bereich (K): Kristallisation

In den Bereichen (T), (T1), (T2) treten hauptsachlich nur thermische Spannungen auf. Bei den
Bereichen (R), (G), (U), (K) mul3 immer berlicksichtigt werden, dal3 sich thermische Span-
nungen und andere zusétzliche Spannungsanderungen Uberlagern. In den Bereichen (R), (G),
(U) fuhrt eine strukturelle Relaxation zu diesen Spannungsanderungen. Im Bereich (K) kom-

men Spannungsanderungen aufgrund der Kristallisation hinzu.

Bis zu einer Temperatur von etwa 343 K werden in den Messungen keine signifikanten Span-
nungsrel axationen beobachtet. Aus der Steigung der <o>(T)-Kurve bestimmte Ausdehnungs-
koeffizienten stimmen gut mit den durch Mittelung von Volumenanteilen berechneten Werten
flr massive Proben Uberein. Fur die Zusammensetzung ZrezAlsNi4Cuig wird in der
berechnete Mittelwert flr eine Volumenprobe angegeben. Oberhalb von 343 K werden im
Bereich (R) irreversible Spannungsrelaxationen gemessen, die zu einem Abbau von Drucks-
pannungen fuhren. Bel der Spannungsmessung an der amorphen Zrs,AlgNiisCugs-Schicht in
IAbbildung 3.13|wird die irreversible Relaxation bei 650 K sehr klein, so da’ im Bereich (T2)

nur eine thermische Ausdehnung zu beobachten ist. Dagegen wird bei der Messung an der

amorphen ZresAlsNisCuig—Schicht inAbbildung 3.12 bis zum Glasiibergang nur ein Plateau

erreicht. Die Bereiche (G), (U) und (K) werden in den néchsten Abschnitten genauer be-

schrieben.
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3.3.3.c Vergleich von Spannungs- und kalorimetrischen M essungen
In JAbbildung 3.14] und [Abbildung 3.15 werden die im letzten Abschnitt gezeigten Span-

nungsmessungen mit differentiell kalorimetrischen Messungen (DSC-Messungen) verglichen.

Fur die DSC-Messungen wurden freie diinne Schichten prapariert, weil bel diesen die kalori-
schen Messungen des Glastibergangs genauer als bei beschichteten Substraten sind. Bei einer
Schicht auf einem Substrat flihren Untergrundbeitrége des Substrats zu einem starken Warme-
fluid (heat flow) in der DSC-Messung, die eine Detektion des Glastibergangs erschweren oder
sogar verhindern. Um fir die kalorischen Untersuchungen hinreichend grof3e Probenmassen
zu bekommen, wurden relativ dicke Schichten mit einer Dicke von 2-5 pum auf lonenkristalle
gesputtert. Die Schichten wurden anschlief3end mit destillierten Wasser vom Substrat abgel 6st
und mit Aceton und Ethanol im Ultraschallbad gereinigt.
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Abbildung 3.14: Vergleich zwischen Spannungs- und DSC-Messungen von amorphen
Zrg3AlsNi4Cuig — Sputterschichten. Die Probe fur die Spannungsmessung hat eine Schicht-
dicke von 500 nm. Fir die DSC-Messung ist eine 5um dicke Schicht auf einen KCI-Einkristall
gesputtert und anschlief3end mit destilliertem Wasser vom Substrat geldst worden. Die Masse
der Probe betragt 5,83 mg. Beide Messungen sind bei einer Heizrate von 20 K/min erfolgt.

Die DSC-Messung in Abbildung 3.15| erfolgte mit einer Perkin-ElImer DSC6. Die in
IAbbildung 3.14]gezei gte DSC-Messung wurden von Herrn z6llmein Kiel mit einer Perkin-
Elmer DSC7 durchgefihrt. In der Darstellung der DSC-Messungen wird ein endothermer

% \/olker Zollmer, Lehrstuhl fiir Materialverbiinde, Kiel
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Warmefluf mit einem positiven und ein exothermer Wéarmeflul? mit einem negativen Vorzei-
chen versehen. In[Tabelle 3{sind die Temperaturen fur den Glastibergang und die Kristallisa-
tion aufgelistet, die sich aus den DSC-Messungen ergeben. Die Glastibergangstemperatur
T ist als die Temperatur definiert, ab der das metallene Glas auf die Temperaturerhéhung
reagiert. Der Ubergang macht sich durch eine endotherme Anderung des Warmeflusses be-
merkbar. Die Temperatur T,"™* firr den Beginn des Glasibergangs wird durch eine Tangen-
tenkonstruktion ermittelt, bei der sich die gesuchte Temperatur aus dem Schnittpunkt von
zwel Tangenten ergibt, die an die Mefl3kurve im Bereich des Glasiibergangs angelegt werden.

Es ergeben sich Werte fur T,™™ von 637K fiir die ZresAlsNisCusg und 655K fir die
Zrs,AlgNisCups-Schichten bei Heizraten von 20 K/min bzw. 10 K/min. Der Bereich der un-
terkUhlten Schmelze ist durch die Kristallisation der Proben begrenzt, die sich bei der DSC-
Messung durch einen starken exothermen Warmeflufd bemerkbar macht. Die Kristallisation
setzt bei einer Temperatur von 714 KE bzw. 733 K ein. Bei gegebenen Heizraten kbnnen da-
her Experimente in der unterkiihlten Schmelze in einem Temperaturintervall von 77 K-86 K
durchgefuihrt werden. Im Vergleich zu den in angegebenen Literaturwerten fir mas-
sive Legierungen ist der Bereich der unterkiihlten Schmelze fur die diinnen Sputterschichten
kleiner, aber grofl3 genug, um Spannungsmessungen in der unterkiihlten Schmelze durchzuftih-
ren. Diese Abweichungen konnen durch Unterschiede in der Zusammensetzung erklart wer-
den. Aber auch die intrinsischen Spannungen der dinnen Schichten und die schnelle

Abkihlrate bei der Sputterdeposition fulhren zu Verénderungen von Tgund Ty .

In Abbildung 3.14| 14t sich eine sehr gute Korrelation zwischen den Spannungs- und DSC-

Messungen an den ZrgsAlsNi4Cuis-Schichten feststellen. Es treten deutliche Anderungen in
der Spannungskurve wahrend des Glasiibergangs im Bereich (G) und nur leichte aber signifi-
kante Anderungen bei der Kristallisation im Bereich (K) auf. Dabel stimmen die aus der DSC-
Messung ermittelten Anfangs- und Endtemperaturen beider Prozesse genau mit den Tempe-
raturen Uberein, bei denen sich der Verlauf der Spannungskurve andert. Durch die Span-
nungsmessung wird deutlich, dal3 wahrend des Glasiibergangs die Druckspannungen in der
Schicht sehr schnell abnehmen und beim Erreichen der unterkiihlten Schmelze fast vollstén-
dig abgebaut sind. In der unterkiihiten Schmelze steigen die mittleren Druckspannungen <c>

betragsméaliig linear mit der Temperatur an. Die Kristallisation in der Schicht fuhrt nur zu -

%" |n der Darstellung der DSC-Messung in Abbildung 3.14 ist der scharfe exotherme Peak der Kristallisation nicht vollstandig
gezeigt, well sonst der Glaslibergang nicht deutlich genug sichtbar wére. Eine Temperatur von 714 K fir den Beginn der
Kristallisation ergibt sich bel Betrachtung des ganzen Kristallisationspeaks durch eine Tangentenkonstruktion.
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nem leichten Abknicken der Spannungskurve, wobei der Betrag fur die Steigung der <o>(T)-

Kurve etwas grof3er wird.
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Abbildung 3.15: Spannungsmessung an einer amorphen Zrs,AlgNi;sCuzs-Schicht, D = 500
nm, 20K/Min im Vergleich zu einer DSC-Messung an einer 2um dicken amorphen
Zr5,AlgNi15Cuzs-Schicht,m = 1,46 mg, 10K/Min. Die Schicht wurde auf einen NaCl-Einkristall
gesputtert und anschlief3end mit destilliertem Wasser abgel 0st.
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Zrs3AlsNi14CU1s | ZrsoAlgNiisCUos | ZrspAlgNiisClos | ZresAl7s | ZrssAlqg
Sputterschicht | Sputterschicht | Sputterschicht NizoCly7s | NizoClizs
. h i
(Messung nicht amorpne | massiv
_ B4 .
gezeigh) ander | (casting)
[87] [51]
Heizrate 20 10 20 0 e
[K/Min]
T [K] 637 655 660 627 683
Tx [K] 714 733 746 751 769
(siehe Fulnote auf
skoj
TQO”H-TX [K] 77 78 86 124 86

Tabelle 3. Vergleich von Glasiibergangs- und Kristallisationstemperaturen fir Sputter-
schichten mit Literaturwerten fir amor phe B&nder und massive Proben

Eine ausfuhrliche Darstellung der Spannungsmessungen bei der Kristallisation erfolgt im Ab-
schnitt Die Spannungsmessung an einer amorphen ZrspAlgNiisCuss-Schicht in
IAbbildung 3.15|ergibt zusammen mit der entsprechenden DSC-Messung die gleichen Resul-

tate. Ein wichtiger Unterschied bel dieser Messung ist, dal’ bereits vor dem Glasibergang die
irreversible Spannungsrelaxationen (Bereich R) vollstdndig abgeschlossen sind, so dal3 im
Bereich (T2) nur thermische Spannungen gemessen werden. Diese Annahme wird dadurch
bestétigt, dal3 die Kurvensteigung im Bereich (T2) gut zu der Steigung palét, die wahrend des
Abkuhlens der Probe gemessen wird. Zu diesen thermischen Druckspannungen kommt beim
Glaslbergang ein Relaxationsprozel3 hinzu, der zu einem Abbau von Druckspannungen fuhrt.
Durch die Uberlagerung beider Anteile macht sich der Glasilbergang bei dieser amorphen
Legierung durch ein Abknicken der Spannungskurve bemerkbar. Die Spannungsmessungen
an den ZrgzAlsNisCuig und Zrsp,AlgNisCugs-Schichten bestdtigen daher beide, dal3 beim
Glaslbergang ein Relaxationsprozefd zu einem Abbau von Druckspannungen fuhrt. Dieser
Prozef3 wird beim Erreichen der Glastibergangstemperatur schnell genug, um im Experiment

nachgewiesen werden zu kénnen. Durch die Heizrate des Experiments wird die Zeitskala vor-
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gegeben, die fir die Untersuchung des Relaxationsprozesses zur Verfligung steht. Die bei
einer Heizrate von 20K/Min durchgefihrten Experimente ermdglichen eine Untersuchung von
langsamen Relaxationsprozessen auf Zeitskalen in der Grofienordnung von 10 bis 100 Sekun-
den.

3.3.3.d Diskussion der Spannungsrelaxation
Eines der bekanntesten theoretischen Modelle zur Beschreibung der Relaxation in Glésern ist

das , Freie-Volumen-Modell* von Cohen und Turnbull [85]. Die im letzten Abschnitt be-

schriebenen Spannungsrel axationen werden zunachst im Rahmen dieses Modells diskutiert. In

IAbbildung 3.16/ist ein Schema fiir die Anderung des reduzierten freien Volumens x in einem

Glas wahrend des schnellen Abkuihlens und anschlief3enden kontinuierlichen Heizens gezeigt.
Diese Darstellung stammt von van den Beukel [88].

A

T

Abbildung 3.16: Reduziertes freies Volumen abhéngig von der Temperatur fir ein Glas, das
schnell abgeschreckt und anschlief3end kontinuierlich geheizt wird (Nach [88])

Durch die mit xo beschriftete schwarze Gerade wird ndherungsweise die Temperaturabhan-
gigkeit fur den metastabilen Gleichgewichtswert des reduzierten freien Volumens beschrie-
ben. Beim schnellen Abschrecken des Glases ist die Kinetik zwischen den Punkten A und B
zunéchst schnell genug, um das freie Volumen im Gleichgewicht zu halten. Bel tieferen Tem-
peraturen kann der Gleichgewichtswert xe nicht mehr erreicht werden und zwischen den

Punkten B und C wird ein UberschuRvolumen x, eingefroren. Dieses UberschuRvolumen ent-



Relaxation mechanischer Spannungen in amorphen Zr-Al-Ni-Cu-Schichten 49

spricht dem gleichen Wert, den eine Probe im Gleichgewicht bei der fiktiven Temperatur T;
hétte. Beim kontinuierlichen Heizen der Probe strebt das freie Volumen zwischen den Punk-
ten C und D in Richtung des Gleichgewichtswertes. Die Gleichgewichtskurve wird schlief3-
lich geschnitten, weil die Kinetik des Glases zu langsam ist, um der Temperaturerhohung zu
folgen. Zwischen D und E ist das freie Volumen kleiner als im Gleichgewicht und daher
nimmt in diesem Bereich das reduzierte freie Volumen mit der Temperatur zu. In diesem Be-
reich findet der endotherme Glasiibergang statt. Schliefdlich wird bei E die Gleichgewichts-
kurve erreicht. Die Probe folgt dann solange diesem Verlauf, bissie kristallisiert.

Die irreversiblen Spannungsrel axationen, die in den Spannungsmessungen unterhalb der Gla-
stemperatur beobachtet werden, konnen nach der Freie-Volumen-Theorie gedeutet werden.
Beim Aufheizen der amorphen Schicht wird das UberschuRvolumen im metallenen Glas ab-
gebaut. Bei diesem Prozef3 steigt die Dichte in der Schicht an, so dal3 die Druckspannungen in
der Schicht abgebaut werden. Durch Dichtemessungen und Messungen der Positronenver-
nichtung in massiven metallenen Zrys7Tig3CuzsNi1pBey7s5- und ZresAl7sNigCuszs- Glésern
wird bestétigt, dal? beim Heizen das UberschulRvolumen abgebaut wird [22], [23]. Aus den
Spannungsmessungen an den amorphen Schichten kann die relative Volumenanderung fur die
irreversiblen Relaxation abgeschétzt werden. Die quantitative Berechnung von Volumenande-
rungen mit [Gleichung 3.7 wird im nachfolgenden Abschnitt[3.4.3] genauer beschrieben. Es

ergibt sich fir das Ausheilen des Uberschuvolumens eine V olumenabnahme um -0,2 %. Fir

Dichtemessungen an amorphen ZrgsAl; sNijoCuy7 s-Bandern wird fir eine irreversible Relaxa-
tion eine Zunahme der Dichte um +0,1% bei einer Mef3genauigkeit von etwa +0,2% genannt
[23]. Die Abweichungen zwischen den Spannungs- und Dichtemessungen liegen im Bereich
des angegebenen Fehlers. Die grofderen Volumenanderungen in den dinnen Schichten kénn-
ten auch dadurch verursacht sein, dal3 bei der Herstellung der Proben in den diinnen Schichten
aufgrund der héheren Abkuhlrate mehr freies Volumen eingefroren wird als bei amorphen

Bandern.

Die in den Spannungsmessungen beim Glasiibergang beobachtete starke Abnahme der

Druckspannungen 183 sich nicht mit dem Verlauf des reduzierten freien Volumens in

IAbbildung 3.16|erklaren. Nachdem die Gleichgewichtskurve durchlaufen ist, miite wahrend

des Glasiibergangs wieder freies Volumen eingebaut werden. Nach diesem Modell mifiten
beim Glasiibergang durch den Einbau von freiem Volumen Druckspannungen in den dinnen

Schichten erzeugt werden, falls keine zusétzlichen Relaxationsprozesse ablaufen.
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Eine Moglichkeit zur Deutung der Spannungsmessungen im Bereich des Glasiibergangs wére,
dal’ beim Erreichen der Glastemperatur ein Flief3prozel einsetzt, der zu einem Abbau der
Druckspannungen fuhrt. Dieser Flie3prozeld wird erst ab der Glastemperatur schnell genug,
um im Experiment beobachtet zu werden. Fir einen Flief3prozel3 spricht, dal? die Spannungen
beim Glaslibergang fast vollstandig abgebaut werden. Die Abnahme von Druckspannungen

durch den Flief3prozed mufite starker als der Beitrag des freien Volumens sein.

Nach Erreichen der unterkiihlten Schmelze wird in den Spannungsmessungen eine Zunahme
von Druckspannungen mit steigender Temperatur festgestellt. Diese Druckspannungen konn-
ten aufgrund von thermischer Ausdehnung der unterkiihiten Schmelze verursacht sein. Eine
FlUssigkeit, die sich auf einem Substrat befindet kann auch Spannungen auf die Unterlage
Ubertragen, wie Berechnungen von Spaepen zeigen [89]. Spaepen berlicksichtigt in seiner
Betrachtung Beitrdge von Oberflachen- und Grenzflachenspannungen. Er berechnet die
Krimmung eines Substrats, die durch die Kapillarkréfte eines fliissigen Tropfens erzeugt
wird. Auch bel einer glatten fllissigen Schicht auf einem Substrat treten Kapillarkréfte auf, die
Spannungen auf die Unterlage Ubertragen konnen.

3.4 Kristallisation

3.4.1 Spannungsédnderungen bel Kristallisation
Beim Vergleich von DSC- und Spannungsmessungen im letzten Abschnitt wird bereits er-
wahnt, dal3 mit der einsetzenden Kristallisation von amorphen Zr-Al-Ni-Cu-Schichten nur

geringe Anderungen im Verlauf der Spannungskurven verbunden sind. Zur Verdeutlichung

der bel der Kristallisation ablaufenden Prozesse werden in |Abbildung 3.17|zwel unterschied-

lich durchgefiihrte Spannungsmessungen verglichen. Die rote Kurve beschreibt den Verlauf
der mechanischen Spannungen einer amorphen Zrg3AlsNii4Cug-Schicht, die bei der Tempe-
ratur Ty kristalisiert wird, weiter bis 753K geheizt wird, 10 Minuten bei dieser Temperatur
gehalten wird und anschlief3end abkuhlt. Durch die blaue Kurve wird eine Spannungsmessung
an einer vergleichbaren Schicht beschrieben, die wahrend der gesamten Temperaturbehand-
lung amorph bleibt. Beim direkten Vergleich der Messungen fallt auf, dal’d beim Abkuhlen der
kristallisierten Schicht deutlich stérkere Zugspannungen als bei der amorphen Probe entste-
hen. Diese Zugspannungen konnen sogar so stark sein, daf3 die diinne Schicht vom Substrat
abplatzt.
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Abbildung 3.17: Mechanische Spannungen wahrend und nach der Kristallisation einer amor-
phen Zre3AlsNi14Cuig-Schicht (D = 500 nm), dargestellt durch die rote Kurve. Im Vergleich
dazu wird durch die blaue Kurve eine Spannungsmessung gezeigt, bel der eine
Zrg3AlsNi14Cuig-Schicht (D = 500 nm) wahrend der gesamten Temper atur behandlung amor ph
bleibt. Bei der kristallisierten Schicht treten beim Abklhlen deutlich starkere Zugspannungen
als bel der amorphen Probe auf. Die Heizrate betragt 20 K/min und die Abkuhlrate
-20 K/min.

3.4.2 Strukturanalysevor und nach der Kristallisation
Fir eine Interpretation der im letzten Kapitel diskutierten Spannungsmessungen ist eine
Strukturanalyse an den untersuchten Schichten notwendig. In[Abbildung 3.18 ist das Ront-

gendiffraktogramm fir eine Zre3AlsNiqCusg-Schicht dargestellt, die bei Temperaturen von
573 K, 593 K und 613 K schrittweise jeweils 10 Minuten lang ausgel agert worden ist. Durch
die Messung wird bestétigt, dal? die Schicht nach dieser Auslagerung vollstandig amorph ge-
blieben ist. Denn aus der Weitwinkelbeugung ergibt sich das fur amorphe Schichten charakte-
ristische breite Maximum. In der Messung sind keine Anzeichen fur kristaline Anteile
festzustellen. In|Abbildung 3.19 und|Abbildung 3.2 sind Rontgendiffraktogramme von kri-
stallisierten ZrgsAlsNisCuig und Zrsp,AlgNisCugs-Schichten gezeigt. Durch diese Messung

wird nachgewiesen, da sich bel der Kristallisation die intermetallischen Phasen Zr,Cu,
ZrCu, ZryNi und Zr3Al bilden. Die gleiche Phasenbildung wird in der Literatur auch fur die
Kristallisation von massiven ZrssAl10CusoNis-Proben angegeben [8].



Relaxation mechanischer Spannungen in amorphen Zr-Al-Ni-Cu-Schichten 52

Intensitat [w.E.]

20 25 30 35 40 45 50 55
206 [Winkelgrad]

Abbildung 3.18: Rontgendiffraktogramm fur eine Zreg3AlsNi14Cuig-Schicht (D = 500 nm) nach
Auslagerung bis 613 K. An der Probe sind zuvor die in{Abbildung 3.17 durch die blaue Kurve
dargestellten Spannungsmessungen durchgefihrt worden.

o Zr,Cu
A o ZrCu
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Abbildung 3.19: Rontgendiffraktogramm einer Zrg3AlsNi4Cusg-Schicht (D = 500 nm) nach
Kristallisation. Die Probeist vorher bei der in}Abbildung 3.17|gezei gten Spannungsmessung
auf eine Temperatur von 753K geheizt und 10 Minuten lang ausgelagert worden. Bei 714 K
hat die Kristallisation eingesetzt.

Im Rahmen der Nachweisgenauigkeit der Rontgenbeugung ist auszuschlief3en, dal3 zwischen
Schicht und Substrat eine Interdiffusion mit anschlief3ender Silizidreaktion ablauft, weil in
den Diffraktogrammen der kristallisierten Proben keine Reflexe einer bekannten Silizid-Phase
zugeordnet werden kdnnen. Noch deutlicher wird fir die bei 613 K ausgelagerte Probe ge-
zeigt, dal3 sich keine Silizid-Phase gebildet hat, weil in dem Diffraktogramm keine kristalli-
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nen Reflexe vorhanden sind. In diesem Zusammenhang muf3 beachtet werden, dal? die diinnen
Schichten bel der Herstellung auf die nattrliche Oxidschicht der Silizium -Einkristalle depo-
niert werden. Diese Siliziumoxidschicht wirkt als Diffusionsbarriere gegen die Diffusion von
Atomen der Schicht in das Silizium, so dal3 eine Silizidbildung gehemmt wird.

]
o ZQCu
o ZrCu
A ZrZNi
A
o v ZI‘3A|
]

Intensitat [w.E.]
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Abbildung 3.20: Rontgendiffraktogramm einer ZrspAlgNiisCusgs-Schicht (D = 500 nm) nach
Kristallisation.

3.4.3 Diskussion der Spannungsanderungen bel der Kristallisation

Die geringfigigen Spannungsdnderungen bei der Kristallisation der amorphen
Zr-Al-Ni-Cu-Schichten deuten darauf hin, dal3 beim Kristallisationsprozef3 nur kleine Volu-
menanderungen auftreten. Eine quantitative Abschatzung der relativen Volumenanderung
AV/IV aus der gemessenen mechanischen Spannung ¢ kann nach [Gleichung 3.7]durchgefiihrt
werden, dieim Anhang[6.1] hergeleitet wird.

o

AV
7:_(2—4vf )E—f Gleichung 3.7

Aus der Gleichung folgt, dal3 fir die Berechnung der Volumenadnderung neben der mechani-
schen Spannung der Schicht auch deren Elastizitdtsmodul E; und Poisson-Zahl v benttigt

werden. Aus der Arbeit von Kempen ergibt sich, dal3 der Wert des Elastizitdtsmoduls von
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amorphen ZrgsAl75Cuyz 5 - Schichten nach Relaxation und Kristallisation um etwa 80% ange-
stiegen ist [80]. Unmittelbar bel der Kristallisation nimmt er um etwa 15% zu. Dieser Beitrag
muf3 daher berlcksichtigt werden, wobei angenommen wird, dal3 er fir die amorphen
Zrg3AlsNi4Cuig-Schichten in der gleichen Grofdenordnung liegt. Die Poisson-Zahl fir die

Querkontraktion kann naherungsweise als konstant angenommen werden. Aus der in

Ibbildung 3.17] gezeigten Spannungsmessung ergibt sich dann eine relative Volumenande-

rung von -0,3 % zwischen der unrelaxierten amorphen und der abgekihlten kristallisierten
Schicht. Ohne Beriicksichtigung der unterschiedlichen Elastizitdtsmoduln der kristallinen und
amorphen Schichten ergibt sich ein Wert von -0,4 %. Zum Vergleich kann aus der in der Ab-
bildung gezeigten blauen Spannungskurve die Volumenénderung fur die irreversible Relaxa-
tion einer amorphen Schicht abgeschétzt werden. Durch Ausheilen von UberschuRvolumen
nimmt das Volumen um -0,2 % ab. Bel der Berechnung wird eine Zunahme des Elastizitéts-
moduls von der unrelaxierten zur relaxierten Probe um 55 % angenommen [80]. Ohne diese
Korrektur fur den Elastizitatsmodul ergibt sich ein Wert von -0,26 %. Die Genauigkeit fur die
Bestimmung der Spannungsanderungen ist fur das vorliegende Experiment mit einem Wert
von Ac =+0,35M PaEI sehr grof3. Nach liegt die Auflésungsgrenze fir Volu-

menanderungen damit bei 4-10°°.

In der Literatur wird fur die Dichtednderung von amorphen ZrgsAl;sNijoCus7s-Béndern eine
Zunahme der Dichte zwischen einer unrelaxierten und einer kristallisierten Probe um 0,5 %
bei einer Mel3genauigkeit von etwa +0,2 % angegeben [23]. Fur amorphe ZrgoAl10Cusp- bzw.
ZrssAl10CugNis -Spritzgul3proben wird ein Dichteunterschied von 0,30 % bzw. 0,44 % ge-
nannt [8]. Die Werte fir die dinnen Sputterschichten, die amorphen Bander und die Spritz-
gul3proben liegen daher in der gleichen GrofRenordnung. Fir das spezifische Volumen des
massiven Glasbildners Vitreloyl wird in der Literatur ein Unterschied von etwa 1% zwischen
kristallinen amorphen Proben angegeben [90]. Alle Daten fur die Multikomponentenglaser
bestétigen, dal3 diese sehr dicht gepackt sind. Die hohe Packungsdichte ist ein charakteristi-
sches Merkmal flr gute massive metallene Glasbildner.

Be konventionellen metallenen Glasern mit einer hdheren kritischen Abkuhlrate als die zu-
letzt genannten, wird ein grofRerer Dichteunterschied festgestellt, der zwischen 2-3 % liegt [8].

Die grundsétzlich unterschiedlichen Kristallisationseigenschaften zwischen massiven und

28 Zur Besti mmung der Aufldsungsgrenze wird die Abkuhlkurve in eéinem Temperaturintervall von 523 K-623 K
durch lineare Regression angepasst. Die dabei berechnete Standardabweichung fir den Wert des Achsenab-
schnitts von der Fitgeraden wird als Mal3 fir das Aufldsungsvermogen gewéahit.
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konventionellen metalenen Glasbildnern werden durch einen Vergleich der vorliegenden
Messungen mit Spannungsmessungen an bindren Cu-Ti-Schichten aus der Arbeit von
v. Hulsen deutlich [44]. Bei amorphen CusoTizo-Schichten ist die Kristallisation mit pl6tzlich
einsetzenden starken Zugspannungen verbunden, die durch den grofReren Dichteunterschied
zwischen den amorphen und kristallinen Schichten erklért werden. Im Unterschied zu den
Zr-Al-Ni-Cu-Schichten liegen die Glas- und Kristallisationstemperaturen von amorphen
Cu-Ti-Schichten sehr dicht zusammen [76]. Daher ist davon auszugehen, dal3 vor der Kristal-
lisation kein Glaslibergang ablauft. Ein neues Resultat der Spannungsmessungen an den
Zr-Al-Ni-Cu-Schichten ist, dal3 unmittelbar bel der Kristalisation nur geringfiigige Span-
nungsanderungen gemessen werden. Daraus kann geschlossen werden, dal3 die V olumenande-
rungen beim Kristallisationsprozef3 sehr klein sind. Das leichte Abknicken des
Spannungsverlaufs nach der Kristallisation kann auch durch unterschiedliche elastische Kon-
stanten und Ausdehnungskoeffizienten der kristallinen Schicht gedeutet werden.

3.5 Viskositatsmessungen

3.5.1 Berechnungder Viskositét aus der isothermen Spannungsrelaxation

Wie im Abschnitt [3.3.3.9 bis|3.3.3.c| diskutiert wurde, ist die Relaxation von mechanischen

Spannungen sowohl Temperatur- als auch zeitabhangig. Bel diinnen amorphen Schichten wird
sie durch deren Viskositéat bestimmt, weil der Abbau der Spannungen durch einen Flief3prozef3
erfolgt. Daher kann durch Messung des Flief3ens die Viskositét der Schicht ermittelt werden.
Um eine Separation zwischen der Zeit- und der Temperaturabhangigkeit der Viskositdt zu
erreichen, ist es sinnvoll, die Spannungsrelaxation einerseits bei konstanter Temperatur in
Abhangigkeit von der Zeit zu messen, und sie andererseits wahrend eines schnellen Heizpro-
zesses zu untersuchen. Um diese Bedingungen zu realisieren, wird von Witvrouw und Spae-
pen ein stufenférmiger Heizprozeld benutzt, der durch eine zeitlich wechselnde Abfolge von

Heizvorgangen und isothermen Zwischenschritten besteht [27].

Fir die Messungen an den Zr-Al-Ni-Cu-Schichten wird ein &hnliches in |Abbildung 3.21| dar-

gestelltes Temperaturprofil gewahlt, wobei die einzelnen Heizschritte aber dadurch verbessert

worden sind, dal3 die Proben definierter mit linearen Temperaturrampen geheizt werden.
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Abbildung 3.21: Gemessene Probentemperatur abhangig von der Zeit fur einen stufenférmi-
gen Heizprozel3

Nach Witvrouw und Spaepen ist fur den isothermen Flief3prozel3 folgender Zusammenhang
zwischen der Viskositét 1 und der Spannungsrelaxation gegeben, der im Anhang|[6.2] herge-
leitet und diskutiert wird:

”{i) = _Eij‘ x Gleichung 3.8
o, 6 1-v, 5 n(t’) g s

Diese Gleichung gilt nur fur homogenes Newton’ sches Fliefl3en, das bel relativ hohen Tempe-
raturen (2/3 T¢ < T < Tg) und niedrigen Schubspannungen (c < 10 G, G: Schermodul) beob-
achtet wird [91]. Im Gegensatz dazu tritt bel starken Schubspannungen bzw. niedrigen
Temperaturen inhomogenes Flief3en auf, bei dem die plastische Dehnung in wenigen diinnen
Scherbandern lokalisiert ist [92]. Fur den Schermodul G der untersuchten
Zr-Al-Ni-Cu-Schichten ist kein Literaturwert bekannt. Der Wert wird in der gleichen GrolRen-
ordnung liegen wie der Schermodul G=3,310°Pa fir das massive
Zr412Ti135CU10Ni 12 5Bes0 5-Glas [93]. Die Bedingungen fir homogenes Flief3en sind fir dieim
néchsten Abschnitt dargestellten Messungen erflllt, weil die Experimente bei Temperaturen
oberhalb 2/3 T4 durchgefuhrt werden und die Spannung in der Schicht kleiner ist als der aus
Omax = 102 G abgeschatzte Maximalwert von 330 MPa. In wird durch 1 die
momentane Viskositét bezeichnet. Dabel wird deren Zeitabhangigkeit durch strukturelle Re-

laxation des Glases in einen metastabilen Gleichgewichtszustand verursacht. Fur Silikatglaser
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und auch fir aus der Schmelze abgeschreckte metallene Glaser wird die in|Gleichung 3.11]
angegebene lineare Zeitabhangigkeit der Viskositét festgestellt [94]. Fur die Silikatglaser wird

als mikroskopische Ursache fur dieses Gesetz eine bimolekulare Vernichtung von Paaren un-
geséttigter Bindungen angesehen [26]. Die ungeséttigten Bindungen werden allgemeiner auch
as , flow defects’ bezeichnet. Aufgrund der gleichen beobachteten linearen Zeitabhangigkeit
der Viskositét wird der Begriff des,, bimolekularen Modells* auch auf metallene Glaser Uber-
tragen, obwohl in diesem Fall ein anderer mikroskopischer Mechanismus die Viskositét be-
stimmt. Spaepen geht davon aus, dald as ,flow defects’ in metalenen Glésern
Dichteschwankungen auftreten [92]. Unabhangig von der mikroskopischen Struktur der ,, flow
defects* wird angenommen, dal3 die Viskositat umgekehrt proportional zur Konzentration der
»flow defects’ ist:

/S No, N: Konzentrationen der ,, flow defects’ _
- NoM: Viskositdten zum Zeitpunkt 0 bzw. t Gleichung 3.9
Bel einer bimolekularen Vernichtung von , flow defects* ist die zeitliche Abnahme der Kon-

zentration dn/dt proportional zum Quadrat der Konzentration:

dn

-
Als Losung von[Gleichung 3.10 ergibt sich mit[Gleichung 3.9 eine lineare zeitliche Zunahme
der Viskositét:

—kn? Gleichung 3.10

n=n,+nt, i=const(t) Gleichung 3.11

Es ergibt sich nach dem Einsetzen von|Gleichung 3.11 in|Gleichung 3.4 und Integration der

folgende Zusammenhang zwischen Spannungsrel axation und Viskositét:

o 1 E 1 [ n ]
Inf—| = == —In 1+—t Gleichung 3.12
(Go] 61-v; 11 Mo o

Denkbar ware nach Witvrouw und Spaepen auch ein ,unimolekulares Modell“, bei dem die

Viskositét exponentiell zunimmit:

n=n,exp(kt) Gleichung 3.13

Dann ergibt sich folgendes Zeitgesetz:

(o} 1 Ef 1
In(o_—()] = _El—vf 770k(l—exp(—k'f)) Gleichung 3.14
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Witvrouw und Spaepen zeigen, dal’ der bimolekulare Ansatz die Spannungsrelaxation von
diinnen amorphen Pd-Si-Schichten besser beschreibt als dieses unimolekulare Modell [27].

3.5.2 Viskositat der Zr-Al-Ni-Cu — Schichten

In Abbildung[3.2.1]ist die Relaxation von mechanischen Spannungen in einer 500 nm dicken
amorphen ZrgsAlsNi4Cuig-Schicht abhéngig von der Zeit dargestellt, die wéahrend eines stu-
fenformigen Heizprozesses gemessen wird. Fur die Bestimmung der Viskositét wird die
Spannungsentwicklung wahrend der isothermen Zwischenschritte benétigt. Dieser durch die

gestrichelte Linie markierte Bereich ist a's vergrof3erte Graphik in der Abbildung eingezeich-
net.
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Abbildung 3.22: Relaxation von mechanischen Spannungen in einer amorphen
Zrg3AlsNi14Cuig-Schicht, D = 500 nm, abhangig von der Zeit (rote Kurve) fir einen stufen-
formigen Heizproze (blaue Kurve). Der durch die gestrichelte Linie markierte Bereich wird
in vergroferter Form unten rechts dargestellt. In diesem Graphen ist der Spannungsverlauf
fur die abwechselnden isothermen Zwischenschritte und linearen Heizrampen dargestellt.

Beim Vergleich zwischen der durch die rote Kurve dargestellten Spannungsrelaxation mit
dem durch die blaue Kurve beschriebenen Temperaturverlauf falt auf, dald die Druckspan-
nungen in der Schicht wahrend der isothermen Zwischenschritte weiter abgebaut werden.
Wahrend der linearen Heizprozesse von 573 K auf 593 K bzw. von 593 K auf 613 K werden
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zunachst Druckspannungen aufgrund der thermischen Ausdehnung beobachtet. Ab einer be-
stimmten Temperatur kommt aber ein Relaxationsvorgang hinzu, der zu einem Abknicken
bzw. zu einer Umkehr des Spannungsverlaufs fuhrt. Es ist davon auszugehen, dal3 dieser Re-
laxationsprozess irreversibel ist, weil die diinne Schicht nicht vor der Messung bei der Glas-
Ubergangstemperatur relaxiert worden ist. Belm Heizen auf eine hohere Temperatur kénnen
deshalb wieder irreversible Spannungsrelaxationen einsetzen, sobald fir diese eine ausrei-
chend hohe Aktivierungsenergie vorhanden ist. Denkbar wére auch, dafl3 anelastische Relaxa-
tionsbeitrége vorhanden sind. Ein anelastisches Relaxationsverhalten ist fir massive amorphe
Zr-Al-Cu-Schichten in der Nahe des Glastibergangs nachgewiesen worden [95], [96]. Um
anelastische Beitrége in den dinnen Schichten durch Spannungsmessungen nachweisen zu
koénnen, muften zunéchst ale irreversiblen Spannungsrelaxationen abgeschlossen sein. Die
Probe mifdte also zunachst bei htherer Temperatur durch Auslagerung relaxiert werden. An-
schliefRend wirde man abwechselnd die Temperatur schnell verringern und erhohen und dabei
die Spannungsrel axationen messen. Anelastische Beitrége miifdten sich dann durch eine Kohl-
rausch-Williams-Watts-Funktion beschreiben lassen [95], [85].

00 -

Abbildung 3.23: Natirlicher Logarithmus der normierten Spannungen in Abhangigkeit von
der Zeit bei konstanten Temperaturen von 573 K und 593 K. Die farbigen Kurven stellen An-
passungen der Mef3kurven dar, die mit [Gleichung 3.12|entsprechend dem bimolekularen Mo-
dell durch nicht-lineare Regression berechnet werden.
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Temperatur | Fitparameter | Fitparameter B¢ [MP4q] i[Pq] 1, [Pa-s]
[K] A B [V/s] (aus[Tabelle 2)
573 -0,183 0,152 82100 77-10 5,0-10"
593 -0,192 0,216 82400 7,2.10% 33-10"
Verwendete Anpassung: Die gesamte Viskositét er-
p gibt sich zu:
In(—) = Aln(1+B-t)
o :
’ n=1,+1t,
1 = const(t)

Tabelle 4: Experimentell bestimmte Werte fir die temperatur- und zeitabhangige Viskositat

Zur Berechnung der Viskositéat wird in |Abbildung 3.23| der natirliche Logarithmus der nor-

mierten isothermen Spannungsrel axation gegen die Zeit aufgetragen. Der Nullpunkt der Zei-
tachse ist jewells fir den Zeitpunkt gewahlt worden, an dem die konstante Temperatur
erreicht wird. Eine Anpassung der Mefkurven ist mit dem bimolekularen Modell entspre-
chend Gleichung 3.12| durchgefiihrt worden. Mit dem Programm ,, Origi n5.dE“ sind durch
nicht-lineare Regression die in[Tabelle 4 aufgelisteten Fitparameter A und B berechnet wor-
den. Aus den Fitparametern ergeben sich die in der Tabelle aufgefiihrten Werte fir die an-

fangliche Viskositdt 1o und ihre zeitliche Anderung dn/dt. Die Anpassung fiir die gemessene

Spannungsrelaxation ist injAbbildung 3.23|durch die farbigen Kurven dargestellt.

3.5.3 Auswertung und Diskussion der Viskositatsmessungen

In Ubereinstimmung mit Witvrouw [27] 14t sich feststellen, dal? die Relaxationsmessungen
gut durch das bimolekulare Modell angepaldt werden kénnen. Eine Anpassung nach dem uni-
molekularen Modell, die im folgenden nicht dargestellt worden ist, hat eine deutlich schlech-
tere Korrelation zwischen der Modellkurve und den Mef3daten ergeben. Die Messungen
konnen durch das bimolekulare Modell deutlich besser als durch den unimolekularen Ansatz
beschrieben werden. In [Abbildung 3.24 werden durch die roten Punkte die in auf-
gelisteten Daten fur die zeitliche Zunahme der Viskositét dn/dt in einer Arrhenius-Auftragung

dargestellt. Diese Werte werden mit Literaturdaten aus [27] fur amorphe Pd;gSi,-Schichten

verglichen, die durch die blaue Kurve beschrieben werden. Die Daten fur die

2 Microcal Software, Inc. Northampton, MA 01060 USA




Relaxation mechanischer Spannungen in amorphen Zr-Al-Ni-Cu-Schichten 61

Zrg3AlsNi4Cupg-Schichten passen beziglich des absoluten Wertes und beziiglich der Tempe-
raturabhangigkeit gut zu den Literaturwerten. Die Aktivierungsenthalpie fir dn/dt, die fir die
amorphen Pd;sSiz-Schichten 0,09 eV betrégt, liegt fur die ZrezAlsNi4Cuig-Schichten unge-
fahr in der gleichen Grof3enordnung.

i | ! | ! | ! | ! | ! | i
‘T 10" | -
e - -
5 | ]

1=y )

© i _ Pd788|22 |

i = Zr ALNi Cu, i

1010 | 1 | 1 | 1 | 1 | 1 |

1,6 1,8 2,0 2,2 2,4 2,6
1000/T [K]

Abbildung 3.24: Vergleich der Temperaturabhangigkeit fir die zeitliche Zunahme der Visko-
sitat dn/dt fur ZresAlsNi4Cuig-Schichten (rote Punkte) mit Daten aus [27] fur amorphe
Pd7sS 2>-Schichten (blaue Kurve)

Ein Vergleich der Viskositdten n fur die dinnen Schichten mit Literaturdaten fir das massive

metallene Glas Vitreloy4 (V4) ist in |Abbildung 3.25 veranschaulicht. Die durchgezogene

blaue Kurve stellt eine Anpassung fir Gleichgewichtsviskositdten von Vitreloy4 [97], [98]
mit einer Vogel-Fulcher-Tammann — Gleichung dar. Durch die runden offenen Mef3punkte
sind Viskositéaten fur V4 aufgetragen, die nicht im metastabilen Gleichgewicht sondern bei
konstanter Heizrate gemessen wurden. Die Werte fur die Viskositédten der amorphen
Zrg3AlsNi4Cuig-Schichten (rote Punkte) passen am besten zu diesen Daten. Dieses Ergebnis
ist zu erwarten, weil die Schicht vor der Messung nicht in ein metastabiles Gleichgewicht
relaxiert worden ist. Untersuchungen an V4 haben gezeigt, dal3 amorphe Proben, die knapp
unterhalb der Glastemperatur ausgel agert werden, nach hinreichend langer Relaxationszeit ein
metastabiles Gleichgewicht erreichen. Die Viskositéatswerte ndhern sich dabei einem Maxi-
malwert und liegen auf der von der unterkihlten Schmelze extrapolierten Vogel-Fulcher-
Tammann-Kurve [98]. Fir Temperaturen, die um 30K bzw. 40 K unterhalb von Ty liegen,

wird fUr die Relaxationszeiten eine Grofdenordnung von 1000s bzw. 10000s angegeben. Im
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Vergleich zu diesen langen Relaxationszeiten sind die Mefizeiten fir die Viskositétsmessun-
gen in jAbbildung 3.23|deutlich kleiner. Daher ist eéine Annahme, daR die Viskositét entspre-

chend dem bimolekularen Modell linear mit der Zeit zunimmt, erfdllt. Flr 1&ngere Mel3zeiten
kann dieser einfache Ansatz nicht mehr angewendet werden. Bei weiteren Messungen der
isothermen Spannungsrel axationen von amorphen Zrg3AlsNi4Cusg-Schichten, die im Bereich
des Glasiibergangs und der unterktihlten Schmelze durchgefiihrt wurden, erfolgte eine Kri-
stallisation der Schichten. Der Zeitpunkt der Kristallisation konnte in den Messungen nicht
genau festgestellt werden, weil dabei nur kleine Volumenanderungen auftraten. Aus diesem
Grund sind diese Ergebnisse nicht in einer Auswertung berticksichtigt worden. Die amorphen
Zrg3AlsNi4Cupg-Schichten besitzen eine geringere Stabilitét als der massive Glasbildner V4,
wodurch Experimente in der unterkiihlten Schmelze nur fur sehr kurze Mef3zeiten mdglich

sind.
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Abbildung 3.25: Vergleich der Viskositaten der amorphen ZrgszAlsNij4Cuis-Schichten (rote
Punkte) mit Literaturwerten fir das massive Glas Vitreloy4. Die durchgezogene blaue Kurve
stellt eine Anpassung fir Gleichgewichtsviskositaten mit einer Vogel-Fulcher-Tammann —
Gleichung dar. Durch die runden offenen Mef3punkte sind Viskositaten fir V4 aufgetragen,
die bel konstanter Heizrate gemessen wurden.
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4  Entmischung und Nanokristallisation in
amorphen Ta-Si-N-Schichten

Die Entwicklung effizienter Diffusionsbarrieren ist eine wichtige Aufgabe fir die Realisie-
rung von stabilen elektrischen Kontakten zwischen Kupfer - oder Aluminium - Leiterbahnen
und auf Silizium basierenden integrierten Schaltkreisen [99]. Terndre amorphe dinne
Schichten, die ein Ubergangsmetall enthalten, zeichnen sich als geeignete Diffusionsbarrieren
aus [100]. AuRerordentlich gute Eigenschaften als Barrieren gegen eine Cu- oder Al-
Diffusion besitzen diinne amorphe TagsSi14Nsp und TayeSi14N4e-Schichten aufgrund ihrer ho-
her Kristallisationstemperaturen von 1220 K, ihrer chemischen Stabilitét als Nitride und der
amorphen Struktur [13], [14], [30]. Ein Vorteil der amorphen Struktur ist, daf3 die Schichten
keine Korngrenzen besitzen, die schon bei moderaten Temperaturen as Diffusionspfad wir-
ken kénnten. Die Fragestellung, welche Mechanismen zum Versagen der Diffusionsbarrieren
bei hohen Temperaturen fuhren, ist nicht nur fur technologische Anwendungen dieser Mate-
rialien notwendig sondern auch aus wissenschaftlicher Sicht interessant. Einige physikalische
Aspekte dieser Mechanismen sind noch nicht vollstandig aufgeklart worden. Untersuchungen
an Dioden mit Si/TagsSi14N50(120nm)/Cu(500nm)-K ontakten haben gezeigt, dal3 die Barrieren
erst ab einer Temperatur, die knapp unterhalb der Kristallisationstemperatur von Ty = 1220 K
liegt, nach einer Auslagerungszeit von 30 Minuten versagen [14]. Aktuelle Untersuchungen
an Si/TagsSi1aNso(30nm)/Cu(100nm) —Strukturen haben ebenfalls gezeigt, dal3 es schon bei
einer Temperatur von 1050 K, also deutlich unterhalb von Ty, zur Bildung einer CusSi-Phase
kommt [18]. Diese Ergebnisse deuten darauf hin, daf3 auf3er der Korngrenzendiffusion ein
anderer Mechanismus die Funktionsweise der Barrieren begrenzt.

Die thermische Stabilitdt von amorphen Legierungen kann durch eine Phasenseparation ein-
geschrénkt sein, wie sie bei dem massiven metallenen Glas Vitreloyl beobachtet wird [28],
[29]. Nach der Entmischung bildet sich in Vitreloyl eine nanokristalline Phase. Aufgrund der
strukturellen Ahnlichkeit der diinnen Ta-Si-N-Schichten mit den massiven metallenen Glasern
liegt nahe, dal3 dhnliche Prozesse auch in diesen Multikomponentenschichten ablaufen kon-
nen. Um eine Entmischung in den amorphen Ta-Si-N-Schichten nachzuweisen und die Kri-
stallisation zu untersuchen, wurden Kleinwinkelstreuexperimente mit Rontgenstrahlung
((A)SAXS) beim DESY in Hamburg und mit Neutronen (SANS) beim Argonne National
Laboratory in Chicago durchgefiihrt. Erganzend dazu erfolgten Messungen am Transmission-

% Deutsches Elektronen-Synchrotron
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selektronenmikroskopEI des 1V. Physikalischen Ingtituts in Goéttingen und Experimente mit
Rontgenweitwinkelbeugung. Die TaySi1aNss-Schichten fur diese Untersuchungen wurden
von T. Kacsich und S. Gasser aus der Arbeitsgruppe von M.A. NicoletE prapariert. Amorphe
dinne Schichten mit dieser Zusammensetzung sind nicht nur zur Herstellung von stabilen
elektrischen Kontakten fur integrierte Schaltkreise interessant, die auf Silizium basieren. Sie
sind auch geeignet, um einen stabilen elektrischen Kontakt fir thermoelektrische Kuhlvor-
richtungen aus Bi;Tes zu redisieren [30]. Ein Kontakt mit dem Aufbau
Bi,Tes/TawSi1aN4s(100nm)/Cu ist deutlich stabiler as ein Kontakt, bei dem eine polykristal-
line metallische Zwischenschichten aus Pd, Pt oder Ni;V o3 as Barriere verwendet wird.

Neben den Analysen zur Nanostruktur der amorphen Schichten wurden Messungen makro-
skopischer mechanischer Spannungen durchgefiihrt. Dabel wurden die mechanischen Span-
nungen wahrend des Schichtwachstums und die Spannungsrelaxation bei variabler
Temperatur untersucht. Um die Spannungsmessungen durchfihren zu kénnen, wurde ein Ver-
fahren fur die Herstellung amorpher Ta-Si-N-Schichten entwickelt, das im folgenden Ab-
schnitt genauer erlautert wird.

4.1 Herstellung amorpher Ta—Si-N-SchichtenEI

4.1.1 Reaktives Magnetronsputtern

Ein Ubliches Sputterverfahren zur Herstellung von Nitrid- oder Oxidschichten basiert auf der
Verwendung reaktiver Gase, wie z.B. Stickstoff oder Sauerstoff, die mit dem inerten Gas ge-
mischt werden. Bei reaktiven Sputterprozessen kann abhéngig von den gewahlten Prozel3pa-
rametern das reaktive Gas direkt mit der Oberflache des Targets reagieren [102]. Unabhangig
von der Zusammensetzung der Oberfléche des Targets fuhrt der lonenbeschuld gewdhnlich
dazu, da’ hauptsachlich keine Molekile sondern einzelne Atome abgetragen werden [54].
Eine anschlief3ende Rekombination der Teilchen in der Gasphase Uber Zwei-Teilchen-Stélze
findet nicht statt, weil die Energie, die bel der Reaktion der Stol3partner frel wirde, nicht ab-
gegeben werden konnte. Zu dieser chemischen Reaktion kommt es erst an der Oberflache des
Substrats. Zum Beispiel findet beim reaktiven Sputtern von Titannitrid hauptsachlich eine
heterogene chemische Reaktion an der Oberflache des Substrats statt, die Uber eine Dissozia
tion und Chemisorption der Stickstoffmolekiile ablaufen kann [54]. Der Stickstoff- bzw. Sau-

31 M. Seibt, IV. Physikalisches Institut der Universitét Géttingen
%2 CdliforniaInstitute of Technology, Pasadena, USA

%3 Die Experimente in den Abschnitten 4.1, 4.3.2 und 4.4.3 wurden im Rahmen der Betreuung der Diplomarbeit von Herrn
C.U. Pinnow durchgefiihrt [101].
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erstoffanteil in reaktiv gesputterten Schichten héngt nicht nur von den Prozel3parametern
Druck, Gasdurchfluf3 und Temperatur, sondern auch von dem Aufbau der Prgparationskam-
mer ab. Freie Metalloberflachen in der Apparatur wirken dabei als Pumpe fir das reaktive
Gas. Daher kénnen die Parameter fur die Herstellung von Nitrid- oder Oxidschichten mit der

gewlnschten Zusammensetzung bel verschiedenen Praparati onsanlagen unterschiedlich sein.

Die Herstellung amorpher Ta-Si-N-Schichten erfolgt in der in Abschnitt beschriebenen
Préparationsanlage durch reaktives Sputtern eines TasSis-Targets (gesintert, Rein-
heit at-99,5%)@ in einem Gasgemisch aus Argon und Stickstoff. Diese Herstellungsmethode
wird in [13], [14] und [100] genauer beschrieben. Das Verhdltnis der Molekularfliisse von

Argon und Stickstoff kann tber die in |Abbildung 2.1] skizzierten Durchflulregler auf einen

festen Wert geregelt werden. Durch Variation des Stickstoffpartiaflusses kénnen diinne
Schichten mit unterschiedlichem Stickstoffgehalt hergestellt werden. Die Zielsetzung der im
folgenden gezeigten Untersuchungen war, geeignete Prozef3parameter zu finden, um die
Schichten in der Zusammensetzung TaupSi14N4s herzustellen. Fir den Sputterprozef’ wurden
zunichst ahnliche Werte fiir Gesamtdruck (3,0-10° mbar), Argon- (50sccm) und Stickstoff-
durchfluf3 (5 sccm) gewdhlt, wie sie in den Arbeiten von Reid und Kacsich angegeben werden
[200], [30]. Anschlieffend wurden Schichten bei unterschiedlichem Stickstoffpartialflufd her-
gestellt und es erfolgte eine RBS-Analyse zur Bestimmung ihrer Zusammensetzung.

4.1.2 RBS-Analyse

Die Zusammensetzung und Reinheit der bel verschiedenen Stickstoffpartialfliissen herge-
stellten Ta-Si-N-Schichten wurde durch RBS-Messungen am |onenbeschleuniger IONAS des
I1. Physikalischen Instituts@ der Universitdt Gottingen bestimmt. Die Messungen erfolgten
unter den gleichen Bedingungen, die in Abschnitt[3.1.3 angegeben sind. In [Abbildung 4.1]bis
IAbbildung 4.4] sind exemplarisch vier RBS-Spektren von Ta-Si-N-Schichten dargestellt, die
bei Stickstoffpartialflissen zwischen 6% bis 8% auf HOPG-Substrate gesputtert wurden. In

den RBS-Spektren kénnen die drei am starksten ausgeprégten Flanken den Elementen Tantal,
Silizium und Stickstoff zugeordnet werden. Die Massen der Elemente sind so unterschiedlich,
dai3 jeweils keine niederenergetische Flanke eines Elements mit der hochenergetischen Flanke
eines leichteren Elements Uberlappt. Dadurch wird die Auswertung der RBS-Spektren durch
eine RUMP-Simulation erleichtert.

% CHEM CO GmbH, 63628 Bad Soden-Salmiinster
% Fabrizio Roccaforte, Sankar Dhar, I1. Physikalisches Institut der Universitat Gottingen
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Abbildung 4.1: RBS Spektrum und RUMP-Smulation einer amorphen Ta-S-N-Schicht, her-
gestellt bel einem Stickstoff-Partialfluf3 von 6%
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Abbildung 4.2: RBS Spektrum fiir eine Ta-S-N-Schicht, hergestellt bei einem Stickstoff-
Partialflu® von 7%
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Abbildung 4.3: RBSSpekirum einer bei einem Stickstoff-Partialfluld von 8% hergestellten
amorphen Ta-S-N-Schicht
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Abbildung 4.4: RBS Spektrum einer amor phen Ta-S-N-Schicht, hergestellt bei einem Stick-
stoff-Partialflufd von 9%
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Diese Anpassung der RBS-Spektren mit der RUMP-Simulation ist in den Graphen a's zusétz-
liche glatte Kurve dargestellt. Der Vergleich zwischen den gemessenen und den simulierten
Spektren ergibt, dal3 eine gute Anpassung der Messungen moglich ist. Als weitere Elemente
koénnen in den Spektren die Elemente Sauerstoff und Argon nachgewiesen werden. Diese
Elemente sind bei der Simulation der Zusammensetzung berticksichtigt worden. Daraus ergibt
sich ein Argonanteil von 1% und ein Sauerstoffanteil von etwa 5%. An der hochenergetischen
Flanke fur Sauerstoff liegt der Wert fur die gemessene Ausbeute (Yield) etwas hoher as im
simulierten RBS-Spektrum. Dieser Unterschied kann auf eine nachtrégliche Oxidation der
Probenoberfléche zuriickgeftihrt werden, die erst beim Ausbauen der Proben aus dem Vaku-
um abgelaufen ist. Fir diese Deutung spricht, dal3 der Sauerstoffanteil in tieferen Lagen der
Schicht niedriger as an der Oberflache ist. Der Anteil an Verunreinigungen ist bei den
Ta-Si-N-Schichten grofRer als bei den Zr-Al-Ni-Cu-Schichten. Mégliche Ursachen dafir sind
eine geringere Reinheit des TasSi3-Sputtertargets von at-99,5 %, eine Herstellung der Schich-
ten bei kleineren Wachstumsraten und zusétzliche Sauerstoffanteile im verwendeten Stick-
stoffgas. Durch die Verunreinigungen wird die Qualitét der amorphen Ta-Si-N-Schichten
nicht grundsdtzlich eingeschrénkt. Nach  Literaturangaben  besitzen  amorphe
Ta-Si-N-Schichten mit einem Argon- und Sauerstoffanteil von jewells 3% sehr gute Eigen-
schaften als Diffusionsbarrieren [13], [14], [17], [100].

Die Abhangigkeit der ZusqammensetzungEI der Schichten vom Stickstoffpartialflufd ist in
IAbbildung 4.5| dargestellt. In der Abbildung sind die Anteile fiir die Referenzprobe mit der

Zusammensetzung TaySi1uN4s as gestrichelte Linien eingezeichnet. Es ist zu erkennen, dali3
mit zunehmendem Stickstoffpartialflufd der Siliziumanteil deutlich schwécher als der Tanta-
lanteil abnimmt. Fir hohe Partialfliisse nimmt der Stickstoffanteil in den Schichten deutlich
langsamer zu. Eine Séttigung des Stickstoffanteils bei hohen Partialfllissen wird in verschie-
denen terndren TM-Si-N-Schichten (TM = Ta, Ti, W, Mo) beobachtet und kann durch die
terndren Gleichgewichts-Phasendiagramme gedeutet werden [17], [15]. Beim Erreichen der
Séttigung liegen die Zusammensetzungen der Schichten in den Phasendiagrammen jeweilsim
Bereich der TMSi — SisN, -Konoden [103]. Aus[Abbildung 4.5 geht hervor, daR bei eéinem
partiellen Durchflul3 von 6% die gewtinschte Zusammensetzung am besten erreicht wird. Mit
diesem DurchfluR sind die in Abschnitt[4.d untersuchten Schichten hergestellt worden. Sie

besitzen die Zusammensetzung TasSi11N4s. Im Rahmen der moglichen Fehler von 2% fir

% Fiir einen besseren Vergleich zu den Literaturangaben sind die Anteile der Elemente Ta, Si, N so normiert worden, daik sie
insgesamt 100% ergeben.
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schwere und +5% fur leichte Elemente wird die Zusammensetzung der Referenzprobe gut

erreicht.
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Abbildung 4.5. Zusammensetzung amorpher Ta-S-N-Schichten abhangig vom Stickstoff-
Partialflul3. Die Daten sind aus den RBS-Messungen bestimmt worden. Durch die gestrichelte
Linieist die Zusammensetzung der angestrebten TauoS 14N46-Schicht gekennzei chnet.

4.2 Mechanische Spannungen in amor phen Tay;Si;1Ngg-Schichten

4.2.1 Intrinsische Spannungen

Fur eine Anwendung von amorphen Ta-Si-N-Schichten a's Diffusionsbarrieren in Computer-
chips ist es wichtig, dal3 keine grof3en Spannungen in den Schichten auftreten, die zu einem
Abplatzen der Schichten vom Substrat fihren kénnen. In den meisten Féllen wachsen diinne
Schichten unter inneren Spannungen auf. Daher ist eine Messung der intrinsischen Spannun-
gen eine notwendige Charakterisierung fur den Herstellungsprozel3. Die intrinsischen Span-
nungen kénnen durch geeignet gewdahlte Prozef3parameter wie Gasdruck und Molekularfluld
beeinflul®t oder durch eine nachtragliche Temperaturbehandlung relaxiert werden. In

Abbildung 4.6 ist eine Messung intrinsischer Spannungen einer amorphen TasSi1iNag-

Sc:hichtEI dargestellt. Die Schicht wéachst bis zu einer Dicke von 170 nm unter momentanen
Druckspannungen auf, die zwischen —0,22 GPa und —0,30 GPa liegen. Diese Werte fur intrin-
sische Spannungen sind kleiner als Literaturwerte von —0,6 GPa fur amorphe TagsSi14Nso-

37 Nach Messungen mit Rontgenweitwinkel beugung sind diese Schichten vollstandig amorph.
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Schichten [100] und —0,4 GPa fir Tas,Si 17N21-Schichten@. Diese Abweichungen sind aber
nicht verwunderlich, weil fir die Herstellung neben der Zusammensetzung auch andere De-
positionsbedingungen gewahlt worden sind.
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Abbildung 4.6: Intrinsische Spannungen einer amor phen Tau; S 11N4g-Schicht beim Wachstum
auf S(100) bei einer Rate von 0,035 nnvs.

Bel dieser Messung intrinsischer Spannungen wird eine geringere Auflésung als bei den Mes-
sungen an amorphen Zr-Al-Ni-Cu-Schichten in Abschnitt[3.3 erreicht. Das grofRere Rauschen
in der Spannungsmessung wird hauptsachlich durch e ektrische Stérungen des HF-Generators
verursacht, der mit einer hheren Leistung von 300W betrieben wird. Die bei Wachstum der
Schichten auftretenden Druckspannungen kdnnen durch das in Abschnitt diskutierte
»Atomic Peening - Modell“ gedeutet werden. Allerdings wird der Mechanismus dadurch ver-
andert, dal3 auch energiereiche Stickstoffatome auf der Schicht auftreffen konnen.

4.2.2 Spannungsrelaxation

Untersuchungen von Dauksher haben gezeigt, dal3 mechanische Spannungen in amorphen
Tae2Si17N21-Schichten durch zyklische Heizprozesse bis zu einer Temperatur von 743 K weit-
gehend abgebaut werden kénnen [104]. Es wird gezeigt, dal3 diese Schichten benutzt werden
konnen, um spannungsfreie Rontgenmasken herzustellen. Aus der Literatur ist aber noch kei-
ne Untersuchung zur Spannungsrelaxation in amorphen Ta-Si-N-Schichten bei hohen Tempe-

% Fiir diese Schichten wird ein Argongehalt von 1% angegeben.
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raturen oberhalb von 970 K bekannt. Eine Untersuchung bel hohen Temperaturen steht in
direktem Zusammenhang mit Fragestellungen zur thermischen Stabilitét der dinnen Schich-

ten. In |Abbildung 4.7 ist eine Messung der mechanischen Spannungen einer amorphen

TaySi11N4g-Schicht dargestellt, die mit einer Heizrate von 20 K/min bis zu einer Temperatur
von 1073 K linear geheizt wird. Die Schicht wurde zuvor mit einer Wachstumsrate von
0,17 nm/s auf einem Si(100) Substrat deponiert. Die mittleren intrinsischen Spannungen der
Schicht sind aus der Messung in [Abbildung 4.6 auf einen Wert von -280 MPa abgeschatzt

worden.
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Abbildung 4.7: Mittlere mechanische Spannungen in einer amorphen Tas;S11Nas-Schicht,
D = 500 nm auf einem S (100)-Substrat, abhangig von der Temperatur. Die Schicht wird mit
einer Heizrate von 20 K/min erwarmt.

Die Messung kann in die 6 beschrifteten Bereiche unterteilt werden. In den Bereichen (T,),
(T2) und (T3) bestimmen hauptséchlich thermische Spannungen den Spannungsverlauf. Wei-
terhin geht aus der Messung hervor, dald zwei verschiedene Relaxationsprozesse (R1) und
(R2) bei verschiedenen Temperaturen auftreten. Der Relaxationsprozel3 bei tiefen Temperatu-
ren zwischen 410 K und 515 K kompensiert ungefahr die thermischen Spannungen und endet
bei 510 K. Bis zu einer Temperatur von 600 K sind insgesamt nur geringe Spannungsrelaxa
tionen erfolgt. Dieses Resultat stimmt gut mit Aussagen aus der Arbeit von Dauksher Uberein.
Die Spannungsrelaxation bei grof3en Temperaturen zwischen 600 K und ab 950 K ist dagegen
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deutlich ausgepréagter. Ab 910 K nimmt sie wieder ab und 950 K nehmen die Druckspannun-
gen linear mit der Temperatur zu. Durch die blau gestrichelte Linie wird hervorgehoben, daf3
die Druckspannungen ab 1050 K deutlich starker werden als die thermische Ausdehnung.
Dieser Bereich zwischen 1050 K und 1073 K ist durch (E) gekennzeichnet. Die Span-
nungsanderungen bei diesen Temperaturen werden in Zusammenhang mit einer Entmischung

gebracht, auf die in dem nachsten Kapitel genauer eingegangen wird.

4.3 Srukturanalyse

Zur Untersuchung der Entmischung und Nanokristallisation wurden amorphe TaseSi14Nases-
Schichten mit einer Dicke von jeweils 750 nm beidseitig auf 50um dicken Si(100)-Wafern
deponiert. Anschlief3end wurden die Probe bei Temperaturen zwischen 1073 K und 1273 K
unter Ar-Schutzgasatmosphére ausgelagert. RBS-Untersuchungen haben gezeigt, dald die
Schichten bel diesen Auslagerungstemperaturen keinen Stickstoff verlieren [100].
Zur Analyse der Nanostruktur der Schichten erfolgten Untersuchungen mit Transmissionse-
lektronenmikroskopie (TEM), energiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDXIE) und Weit-
winkel rontgenbeugung (X RD'E).

4.3.1 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) und EDX-Analyse

Die mikroskopischen Untersuchungen an den dinnen Ta-Si-N-Schichten wurden mit einem
hochaufldsenden  Transmissionselektronenmikroskop der Firma Philips vom Typ
»,CM200-FEG-UT* am IV. Physikalischen Institul'ﬂ der Universitdt Gottingen durchgefihrt.
Fur die Durchfihrung von ,, plan-view" -Anaysen wurden aus den Proben dinne Folien durch
mechanisches Polieren und nachfolgendes lonendiinnen prapariert. Die Proben wurden in der
Ebene durchstrahlt, um die mikroskopischen Aufnahmen direkt mit Ergebnissen aus Klein-
winkelstreuexperimenten vergleichen zu kénnen. zeigt eine Hellfeldaufnahme
und |[Abbildung 4.9] eine Dunkelfeldaufnahme einer TasuSi1sN4s-Schicht, die bei 1073 K fiir
eine Stunde lang ausgel agert wurde. In beiden Bildern ist eine Struktur zu erkennen, die einen
Korrelationsabstand von etwa 3 nm bis 4 nm besitzt. In der Hellfeldaufnahme hat die Struktur
ein diffuses welliges Muster wahrend sie im Dunkelfeld schérfer erscheint.

% Energy Dispersive X-ray Spetroscopy
40 X -ray diffraction
41 M. Seibt, IV. Physikalisches Institut der Universitat Gottingen
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a) 1073 K

Abbildung 4.8: Hellfeldaufnahme
einer bel 1073 K fur 1 Sunde aus-
gelagerten TaspS 14N46-Schicht

Abbildung 4.9: Dunkelfeld-
Aufnahme der gleichen Probe wie
in Abbildung 4.8

Abbildung 4.10: Beugungsbild der
bei 1073 K ausgelagerten Schicht.
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In diesen Bildern und in anderen hochaufgel 6sten Aufnahmen mit einer stéarkeren Vergrofile-

rung sind nur ungeordnete Strukturen zu erkennen, woraus geschlossen werden kann, dal3 die

Probe amorph ist. Durch die breiten diffusen Ringe im Beugungsbild in Abbildung 4.10|wird

diese Aussage bestétigt. Aus den hochauflésenden TEM-Aufnahmen fir die bel einer Tempe-
ratur von 1173 K ausgelagerten Ta-Si-N-Schicht wird ersichtlich, daf3 die Probe Nanokristalle
mit einer Grof3e von 2 nm enthalt. Besonders deutlich ist ein Nanokristall im rechten oberen
Teil des Bildesin|Abbildung 4.11] zu erkennen. [Abbildung 4.1 macht deutlich, daf? eine hohe
Dichte von Nanokristallen in der Probe vorhanden ist, die in der Dunkelfeldaufnahme als

helle und dunkle Flecken erscheinen. Im Beugungsbild in{Abbildung 4.13 sind aufgrund der

Nanokristalle mehrere Beugungsringe vorhanden. Die einzelnen Beugungsringe erscheinen
wegen der kleinen Korngréfl3en etwas diffus. Neben den kleinen Kristallen konnen im Elek-
tronenmikroskop noch grébere Strukturen nachgewiesen werden. Diese Strukturen sind in der
in Abbildung 4.14] gezeigten ST EM<_Aufnahme als kreisformige Objekte zu erkennen. Sie

haben eine Grof3e von etwa 75 bis 100 nm. Zur qualitativen Analyse der Zusammensetzung

der Probe wurden EDX-Messungen durchgefuhrt. Dazu wurden Rontgenspektren an 30 ver-

schiedenen Positionen entlang der in|Abbildung 4.14 skizzierten gestrichelten Linie von links

nach rechts aufgenommen. Das in |Abbildung 4.15| gezeigte Rontgenspektrum wurde an der

ersten Position aufgenommen. Fur eine Auswertung der EDX-Spektren werden die Ta-LB-,
TaM{- und Ta-My-Linien benutzt, weil diese nicht mit Linien anderer Elementen Uberlap-
pen. Eine Schwierigkeit, die bei der EDX-Analyse der Ta-Si-N-Schichten auftritt, ist die fol-
gende: Die TaaMa-Linie Uberlappt mit der Si-K-Linie, die als einzige fur Silizium im EDX
Spektrum vorhanden ist. AuRerdem ist eine EDX-Analyse fir ein leichtes Element, wie Stick-
stoff im vorliegenden Fall, sehr ungenau. Fur eine quantitative Analyse mifdten zun&chst
Eichmessungen mit Standard-Proben erfolgen und es miif3te ein Auswerteverfahren entwickelt
werden, dai’ Uberlappende Anteile im Spektrum entfalten kann. Zur qualitativen Beschreibung
des Tantalgehalts in der Probe werden fur jedes aufgenommene EDX-Spektrum die Flachen
der TalLp-Signale bestimmt. Zusétzlich wird die Summe der Flachen der TaM{- und
Ta-My-Signale gebildet. Die Werte fir die Fldchen sind in Abhangigkeit von der Position der
Sonde in |Abbildung 4.16 dargestellt. Beim Vergleich zu |Abbildung 4.14]ist eine deutliche
Korrelation zwischen dem Verlauf der aufsummierten Zahlraten und den Intensitdten im
STEM-Bild festzustellen.

42 Scanning Tranmission Electron Microscopy
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b) 1173 K

Abbildung 4.11: Hochaufltsende
TEM-Aufnahme von TauS 14Nas,
ausgelagert bei 1173 K fur 1h. Die
Probe enthalt einige Nanokristalle,
wie z.B. im Bild rechts oben

Abbildung 4.12:  Dunkelfeld-
Aufnahme der gleichen Probe. Die
Nanokristalle sind als helle und
dunkle Flecken zu erkennen.

Abbildung 4.13: Beugungsbild der
bei 1173 K ausgelagerten Probe.
Im Bild sind mehrere Beugungs-
ringe zu sehen.
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Zahlrate

Summe der Zahlraten [w.E.]

Ta-Mg|| Ta-Mo, Si-K Ta -Lo, Cu-Ka

800 cy-L -
Cu-Kp

600 .

oK Ta-LB,

1 Ta-My ’ Ta-LB,
400
200 4

0 N—Kloc
0

L ——— Ta-My
///.\‘. S V\_\ und Ta-M¢
: \/ N
\'\.,, P

1 5 10 15 20 25 30

Nummer der Position

1173 K

Abbildung 4.14: STEM-Aufnahme
von TayS14Ngs, ausgelagert bei
1173 K fir 1h.

Entlang der gestrichelten Linie
wurde eine ortsabhangige EDX-
Analyse durchgefiihrt

Abbildung 4.15: Rontgenspektrum
der Probe. Die TaL -, Ta-M¢- und
Ta-My-Linien Uberlappen nicht mit
Linien anderer Elemente. Die
Ta-Ma~ und die S-K-Linien
Uberlappen miteinander. Die Cu-
Linien im Spektrum stammen von
einem Cu-Netz, auf dem die Probe
fixiertist.

Abbildung 4.16: Qualitative orts-
aufgelste Analyse entlang der in
Bbbildung 4.14 | dargestellten ge-
trichelten Linie. Die summierte
Zahlrate um das TalLfS-Maximum
und die von den Ta-M{- und
Ta-MyxMaxima zusammen auf-
summierten Zahlraten sind abhan-
gig von der Position dargestellt.
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c) 1273 K

Abbildung 4.17: Hochauflésende
TEM-Aufnahme(HRTEM) von
TapS14Ns , ausgelagert  bel
1273 K fur 1h

Abbildung 4.18: HRTEM-
Aufnahme von der gleichen Probe
wiein JAbbildung 4.17|

Abbildung 4.19: Dunkelfeld-
Aufnahme eines grofReren Proben-
bereichs

Abbildung 4.20: Beugungsbild der
bei 1273 K ausgelagerten Probe
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Daher kann angenommen werden, dal3 in den kreisformigen Objekten ein erhohter Tantal ge-
halt vorliegt. Fur einen chemischen Kontrast sprechen auch die in Abschnitt [a.4 gezeigten
Messungen mit Kleinwinkelstreuung. Fir die bei einer Temperatur von 1273 K ausgelagerten
TaywSi1uNs-Schichten sind hochauflésende  TEM-Aufnahmen in |Abbildung 4.17 und
Abbildung 4.18| abgebildet. Die beiden Bilder wurden in verschiedenen Bereichen der Probe
aufgenommen. Im ersten Bild ist ein Korn mit einer Grofe von etwa 15 nm erkennen. Die

Nanokristalle im zweiten Bild sind mit einem Durchmesser von etwa 4 nm deutlich kleiner. In
Abbildung 4.19|ist die Dunkelfeldaufnahme eines groReren Bereichs gezeigt. Aus dem Bild
geht hervor, dai3 die grofReren Kristalle raumlich voneinander getrennt und von kleinen Nano-
kristallen umgeben sind. Im Beugungsbild der bei 1273 K ausgelagerten Probe in
sind die Beugungsringe etwas schérfer als bei der Aufnahme der 1173 K-Probe in

Abbildung 4.13| Diese entstehen durch Beugung an den kleinen Nanokristallen. Aus den La-

gen der Reflexe kann geschlossen werden, dal? die Nanokristalle aus einer kubischen TaN-
Phase bestehen. Aul3erdem sind in der Aufnahme scharfe Beugungspunkte zu erkennen, die
den groferen Kornern zugeordnet werden konnen. Eine weitere Charakterisierung der Pha-
senbildung bel der Nanokristallisation erfolgt im néchsten Abschnitt, in dem Messungen mit

Rontgen-Weitwinkel beugung erlautert werden.

4.3.2 Rontgendiffraktometrie

Eine weitere Strukturanalyse an TauSi1sNge-Schichten erfolgte durch Rontgen-
Weitwinkelbeugung (XRD). Ein Vergleich der Diffraktogramme fiur die Ausgangsprobe und
die im Temperaturbereich von 1073 K bis 1273 K ausgel agerten Proben ist in]Abbildung 4.21]

dargestellt. Die Proben wurden um einen Winkel von 6 + 4° gegen den Primérstrahl ver-
kippt, um Reflexe vom Si(100)-Substrat zu verhindern. Aus einem Diffraktogramm an einem
unbeschichteten Silizi umsubstralﬁ, das um den gleichen Winkel zusétzlich verkippt wird,
geht hervor, dal3 durch das Substrat im Bereich von 60° bis 80° ein Untergrund in Form eines

breiten Maximums verursacht wird. Von den injAbbildung 4.21] gezeigten Mefkurven wurden

diese Untergrundintensitéten des Substrats abgezogen. Der Kurvenverlauf fur die Ausgangs-
probe zeigt das fur amorphe Materialien typische breite Maximum. Nach den Diffraktogram-
men kann auch fir die bei 1073K und 1123 K ausgelagerten Schichten im Rahmen der
Nachweisempfindlichkeit geschlossen werden, dald diese vollstdndig amorph sind. In der

Messung fur die bei 1173 K ausgelagerte Probe ist auf der rechten Seite des breiten Maxi-

43 Diese Messung ist in [101] aufgefiihrt.
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mums ein asymmetrischer Kurvenverlauf festzustellen. Bei einem Winkel 26 von etwa 60,5°
kann ein kleines breites Maximum nachgewiesen werden. Diese Resultate werden von Pin-
now als stark verbreiterte TaN-Reflexe gedeutet [101]. Diese Aussage wird durch die im
letzten Abschnitt gezeigten TEM-Messungen bestétigt, die an der gleichen Probe durchge-
fahrt wurden. Aus den Diffraktogrammen der bel Temperaturen von 1223 K und 1273 K aus-
gelagerten Proben ergibt sich, dal3 die Schichten kristallisiert sind. Die scharfen kristallinen

Reflexe konnen einer hexagonalen TasSiz-Phase zugeordnet werden. Die Indizierung der Re-

flexe ist in|Abbildung 4.21) eingetragen. Neben den scharfen Reflexen sind zusétzlich breitere
Reflexe bei Winkeln von 35,9°, 41,6° und 60,5° zu erkennen, die ebenfalls wieder einer kubi-
schen nanokristallinen TaN-Phase zugeordnet werden kénnen. Mit der Scherrerformel lassen
sich Teilchengréf3en fur die Ausdehnung der Korner senkrecht zum Substrat abschétzen. Es
ergeben sich fir die TasSiz-Phase Korngréf3en von 16 nm bis 20 nm und fur die TaN-Phase
2,5nm bis 3,5 nm [101]. Diese Werte passen gut zu den Teilchendurchmessern innerhalb der

Schichtebene, die durch die TEM-Messungen bestimmt wurden.
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Abbildung 4.21: Rontgendiffraktogramme von TaspS 14N4s-Schichten, die 1 Sunde lang bel
den angegebenen Temperaturen unter Argonatmosphére ausgelagert wurden. Fir die kristal-
linen Proben (1223 K und 1273 K) sind die Indizes fir eine hexagonale TasS3-Phase einge-
tragen. Zusétzlich sind bei 35,9°, 41,6° und 60,5° breite Reflexe als Untergrund zu erkennen,
die einer kubischen TaN-Phase zugeordnet werden kénnen.
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4.4 Rontgenkleinwinkelstreuung und Kontrastvariation
4.4.1 Theoretische Grundlagen

4.4.1.a Strukturanalyse mit Kleinwinkelstreuung (SAXS)
Die Methode der Rontgenkleinwinkelstreuung (Small Angle X-Ray Scattering ,, SAXS") wird

zur Untersuchung nicht-periodischer Strukturen mit einer Grof3enskala von 1 nm bis 100 nm
eingesetzt [105]. Wenn die Strukturen nur aus einer reinen Dichtevariation bestehen, wie z.B.
Poren, Risse, Versetzungen oder Oberflachenrauhigkeiten, werden sie als topol ogische Inho-
mogenitéten bezeichnet. Variieren sie hingegen nur in ihrer Zusammensetzung, werden sie
chemische Inhomogenitéten genannt. Als Rontgenkleinwinkelstreuung wird diffus elastische

Streuung monochromatischer Rontgenstrahlung unter kleinen Streuwinkeln $<5° bezeich-

net. FUr die Streuintensitét einer Probe mit mehreren Atomsorten mit Index j gilt:

2

| (6): l,-T- IZ“J- (F)-f, -exp(—i QF) der |- do Gleichung 4.1
Vo dQ,,

n;: Teilchenzahldichte fir Element j, f;: Atomformfaktoren

Q: Streuvektor, 1,: Leuchtdichte, T: Transmission der Probe
do
dQ,

: Thomson - Wirkungsguerschnitt

Eine haufig benutzte Methode zur quantitativen Auswertung von Kleinwinkelstreuexperi-
menten basiert auf dem Zweiphasenmodell. In dem Zweiphasenmodell werden homogen zu-
sammengesetzte Teilchen mit einem Volumen V angenommen, die sich in einer homogenen
Matrix befinden. Der Streukontrast ergibt sich dann aus der Differenz der unterschiedlichen
Streul angendi chten zwischen Teilchen und Matrix zu:
An, = 3, (nf™" —n/™) Gleichung 4.2
j

Aus dieser Naherung fur Einzelteilchen ergibt sich nach [105] der Wirkungsquerschnitt zu

do

d_Q: N -Anf-VZ-Sl-ci)(Q) Gleichung 4.3

Dabel wird durch N die Anzahl der Teilchen, durch S; der Strukturfaktor des Teilchens und
durch ¢ eine Interferenzfunktion bezeichnet. In der Gleichung geht der Streukontrast quadra-

tisch ein, so dal’ im Streuexperiment nicht entschieden werden kann, ob die Matrix oder das
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Teilchen eine groflere Streuldnge besitzt. Fir den Strukturfaktor kugelformiger Teilchen gibt
es abhangig vom Betrag Q des Streuvektors unterschiedliche Verlaufe. Fir Q-R <2 gilt das
Guinier-Gesetz:

S(Q)= exp{— Q 5R ) Gleichung 4.4

Fur QR > 5 fallen die lokalen Maxima des Strukturfaktors nach dem Porod-Gesetz mit Q*
ab:

A
S(Q)=277 Q" Gleichung 4.5

Dabel wird durch A die Oberflache des Teilchens bezeichnet. Falls die Teilchen regellos ver-
teilt sind, ist die Interferenzfunktion gleich 1. Haufig sind die Teilchen in der Probe jedoch
korreliert angeordnet, wie z.B. bei sehr dichter Packung. Dann muf3 die Interferenzfunktion
berticksichtigt werden, die bel ausgepragter Korrelation zu einem Maximum in den Streukur-
ven fuhrt. In eéinem von Haubold beschriebenen Modell harter Kugeln wird angenommen, dal3
sich um eine Ausscheidung mit Radius R ein entleerter Hof bildet, so dal3 sich in einem Um-
kreis mit Radius R kein weiteres Teilchen aufhalten kann. Die Teilchen sind dann so ange-
ordnet wie fiktive harte Kugeln mit einem Radius R/2 [105]. Nach dem ,Harte-Kugel-
Modell“ von Guinier und Fournet [106], [107] ergibt sich dann fir die Interferenzfunktion der
folgende Ausdruck:

1
 148¢V[5(QR)

Dabei wird durch V das AusschlieBungsvolumen, durch S(Q,R) der Einteilchen-

#(Q) Gleichung 4.6

Strukturfaktor fiir eine Kugel mit Radius R und durch die GroRRe ¢ der Packungsparameter
der fiktiven harten Kugeln bezeichnet. Haufig besitzen die untersuchten Strukturen unter-
schiedlich grof3e Teilchenradien. Bei solchen polydispersen Teilchen wird zur Berechnung
des Streuquerschnitts Uber ihre GroRRenverteilung gemittelt. Haufig wird fur Strukturmodelle

als Grolzenverteilung P(R) eine Lognormalverteilung angenommen:

In*(R/ r
L1 exp(—%j . [P(RdR=1 Gleichung 4.7
o 0

P(R):ﬁ.?o'.

Ro: Maximum der Verteilung o. Breiteder Verteillung
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Gaul3- oder Lorentzfunktionen sind fir eine Beschreibung der GréRenverteilung ungeeignet,
weil bei diesen Verteilungsfunktionen auch unphysikalische negative Radien vorkommen.
Falls die Tellchen in der Probe regellos vertellt sind (¢ =0), ergibt sich der Streuquerschnitt

Zu:

do t
d—Q:Anf-N-IVZ(R)-Sl(R)-P(R)'dR Gleichung 4.8
0

4.4.1.b Kontrastvariation mit Synchrotronstrahlung (ASAXS)
Bel Proben, die verschiedene Arten von Streuern, wie z.B. Ausscheidungen und Poren ent-

halten, kann fir Messungen mit klassischer Kleinwinkelstreuung die Interpretation erschwert
sein. Dieses Problem taucht gerade dann auf, wenn die unterschiedlichen Streuer die gleiche
Grofe besitzen. Durch Nutzung der anomalen Rontgenkleinwinkelstreuung (ASAXS) ist eine
Unterscheidung zwischen Streubeitrégen von chemischen und von topologischen Inhomoge-
nitéten moglich, so dal? eine detaillierte Analyse des Streukontrasts durchgefihrt werden
kann. In der Nahe einer Absorptionskante, wie z.B. der L-Kante streuen die L-Elektronen

resonant und der Atomformfaktor andert sich um bis zu 20%:
f(E.Z)=f+ f(E)+if"(E), f=2 Gleichung 4.9

Durch Messung der anomalen Kleinwinkelstreuung bel verschiedenen Energien E1, E2, die
unterschiedlich nah an der Absorptionskante liegen, kann fir die Untersuchung chemischer
Strukturinhomogenitédten, wie z.B. Ausscheidungen, der Untergrundstreubeitrag separiert
werden. Dabel wird ausgenutzt, dald der Streukontrast der topologischen Inhomogenitéaten
zwischen den Energien E1 und E2 praktisch unverandert bleibt, weil dieser durch den Uber die
Probe gemittelten Formfaktor bestimmt wird. Dagegen éndert sich die Differenz der Streul an-
gendichten zwischen einer Ausscheidung und der Matrix zwischen E1 und E2. Allerdings ist
dieses nur dann der Fall, wenn ein Konzentrationsunterschied zwischen Ausscheidung und
Matrix fur das chemische Element besteht, an dessen Absorptionskante die Kontrastvariation
durchgefuihrt wird. Das Verfahren der Kontrastvariation wird ausfihrlich in [105] beschrie-
ben.
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4.4.2 Experimentelles zur Kleinwinkelstreuung

Die Experimente mit Rontgenkleinwinkelstreuung wurden beim DESY in Hamburg an der
JUSIFAM beamline im HASYLAB® durchgefiihrt. In [Abbildung 422 ist schematisch der
Aufbau der Apparatur und der Verlauf des Strahlengangs gezeigt:

2 Dilt, POSITION- SUTS WITH PRIMARY FIEZO DORIS
SENSITIVE MWPC BEAM HEIGHT BEAM MONTOR MONITOR
258 x 256 PD(ELS MONITOR MONITOR TV-CAMERA DETECTOR DETECTOR

| N g/ |

FLUORESCENCE SAMPLES APERTURE- FLUORESCENCE  MONOCHROMATOR  SUITS WITH

DETECTOR sUT SCREEN CAYSTALS BEAM HEIGHT
REFERENCE o
SCATTERERS : ONITOR

fe— 03-3m } asm I 25 m

Abbildung 4.22: Schematischer Aufbau des Kleinwinkel streuinstruments ,, Jusifa“ (Die Zeich-
nung stammt aus [105]). Skizziert ist der Verlauf des Srahlengangs mit Monochromatisie-
rung, Kollimation, Srahlendiagnostik fir Srahllage und Strahlintensitéat. Die an der Probe
unter kleinen Winkeln gestreute Rontgenstrahlung wird mit einem 2-dimensionalen ortsemp-
findlichen Detektor gemessen.

Die Synchrotronstrahlung wird durch Bragg-Reflexion an zwei Siliziumeinkristallen mono-
chromatisiert. Durch den Drehwinkel der Kristalle wird die Energie der Photonen vorgegeben.
Die Energie kann zwischen 4,8 keV und 30 keV bel einer Energieunschérfe von 1-2eV veran-
dert werden. Die Priméarstrahlung wird durch drel Kreuzblenden kollimiert. Mit einem
2-dimensionalen ortsempfindlichen Gasdetektor wird die an der Probe unter kleinen Winkeln
gestreute Rontgenstrahlung gemessen. Mit dem 2-dimensionalen ortsempfindlichen Detektor
kann die Streuintensitétsverteilung wesentlich schneller als mit einem punktférmigen Detek-
tor bestimmt werden, so dal3 Anisotropien im Streuquerschnitt ausgemessen werden kénnen.
Alle im folgenden gezeigten Streukurven sind in den absoluten Einheiten , electron units pro
TayeSi1aNss-Komplex“ (verkirzt: e.u./TaSIN) geeicht. Die Eichung erfolgt im Experiment
durch stark streuende Referenzproben (glassy carbons). Bei der Eichung in absolute Einheiten

4 Jiilich’ s user-dedicated small angle scattering facility
45 Hamburger Synchrotron-Strahlungs-Labor
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wird der gemessene Streuquerschnitt auf den Thomson-Streuwirkungsquerschnitt ro? eines
freien Elektrons normiert, wobei durch ro der klassische Elektronenradius bezeichnet wird.
Fur die Umrechnung in makroskopische Streuquerschnitte, bei denen der Streuquerschnitt auf
das Probenvolumen normiert ist, ergibt sich dann mit der Dichte p, der Molmasse M der Pro-

be und der Avogadrokonstanten N, folgender Umrechnungsfaktor:

do) _ p:N,-17 (do
aQ . M lda Gleichung 4.10

4.4.3 Temperaturabhangigkeit der Entmischung und Nanokristallisation

44.3.a SAXSMessungen
Zur Auswertung der Kleinwinkelstreuexperimente werden die radialen Streuquerschnitte

durch azimutale Mittelung der gemessenen 2-dimensionalen Streubilder berechnet. In
Abbildung 4.23 sind die radialen Streuquerschnitte amorpher TasSi1sNae-Schichten in Ab-

héngigkeit vom Betrag des Streuvektors gezeigt. Die Untersuchungen sind an der Ausgangs-
probe und an Schichten durchgefiihrt worden, die bel Temperaturen von 1073 K bis 1273 K
eine Stunde lang ausgelagert wurden. In allen Streukurven ist bei kleinen Q-Werten Bereich
um 0,01 A und auch bei groRen Q-Werten oberhalb von 0,25 A™ eine schnelle Abnahme
des Streuquerschnitts mit zunehmendem Streuvektor zu beobachten. Zwischen diesen Gebie-
ten durchlduft der Streuquerschnitt ein lokales Maximum oder ein Plateau, das auf Korrelatio-
nen zwischen den Streuzentren der Probe zurlickzufiihren ist. Aus der Messung an der
Ausgangsprobe geht hervor, dal3 in dieser Inhomogenit&ten vorhanden sind, weil bei einem Q-
Wert von 0,31 A™ ein Korrelationsmaximum in der Streukurve vorhanden ist. Der Streukon-
trast ist aber deutlich geringer als bel den ausgelagerten Proben. In den Streukurven der bei
1073 K, 1123 K und 1173 K ausgelagerten Proben sind ausgepragte Korrelationsmaxima zu
erkennen, die bei kleineren Q-Werten von 0,23A™, 0,22A™ und 0,18 A™ liegen. Bei den
Streukurven der kristallinen Schichten, die bel 1223 K und 1273 K ausgel agert wurden, kon-
nen 2 Korrelationsmaxima bei unterschiedlich grof3en Q-Werten erkannt werden. Bei der bei
1273 K ausgelagerten dunnen Schicht ist das Maximum bel hohen Q-Werten nur in Form

eines Plateaus zu erkennen. Die Maxima bei kleinen Streuvektoren sind deutlicher in den

Mefkurven in |Abbildung 4.23| zu sehen. Bei diesem Experiment wird die Probe gegen den

Primérstrahl verkippt und die Kleinwinkelstreuung abhangig vom Winkel ¢ zwischen Probe
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und der Normalen zum Primérstrahl gemessen. Bel einem senkrechten Einfall des Primar-

strahls sind in den 2-dimensionalen Streubildern bei kleinen Q-Werten Anisotropien vorhan-

den, wie in Abbildung 4.25|zu sehen ist. Diese Anisotropien tauchen erst in den Streubildern

der kristallinen Proben auf. Im jeweiligen Streubild sind dem Korrelationsring diese Ani-
sotropien Uberlagert, so dald sich bel der azimutalen Mittelung kein Maximum ergibt. Die
Anisotropien verschwinden aus den Streubildern, wenn die Proben um mehr als 5° verkippt
werden, so dal? bel kleinen Q-Werten die Korrelationsmaxima in den radialen Streukurven zu
erkennen sind. Bel einer Sektor-Auswertung der Streubilder fur ¢=0°, bei der eine Mittelung
in einem Winkelausschnitt aulerhalb der anisotropen Bereiche erfolgt, kann ebenfalls das

K orrel ationsmaximum nachgewiesen werden.
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Abbildung 4.23: Streuquerschnitte fir Tay S 14N46s-Schichten, die bei Temperaturen zwischen
1123 K und 1273 K eine Stunde lang ausgelagert wurden. Im Vergleich dazu ist eine Messung
an der Ausgangsprobe gezeigt.
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Abbildung 4.24: Streuquerschnitte fur kristalline TayoSi14Nss-Schichten bei verschiedenen
Kippwinkeln zwischen der Probe und der Normalen zum Primérstrahl
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Abbildung 4.25. Zweidimensionale Streubilder flr Tas S 14Nss-Schichten, ausgelagert bel
1223 K und 1273 K. Der Primarstrahl trifft senkrecht auf der Probe auf (¢=0). Zusétzich
zum Korrelationsring sind Anisotropien bei sehr kleinen Q-Werten zu erkennen.

4.4.3.b Verschiebung der Ta-L,;-Absorptionskante
Fur Experimente mit anomaler Rontgenkleinwinkelstreuung an den Ta-Si-N-Schichten ist die

Ta-Lj-Absorptionskante gut geeignet, die bel einer Energie von 9881 eV liegt. Fur die Ele-
mente Silizium und Stickstoff liegen die Absorptionskanten bei so niedrigen Energien, dal3 sie
an der Jusifa-beamline nicht untersucht werden kénnen. Zur Durchfihrung der Kontrastvaria-
tion mul3 zunéchst die Absorptionskante der Probe ausgemessen werden. Durch Messung der
Probentransmission 1 in Abhéngigkeit von der Energie kann mit Kenntnis der Probendicke D

Uber das Lambert-Beer-Gesetz t = exp(-u-D) der lineare Absorptionskoeffzient W(E) bestimmt

werden. In|Abbildung 4.26 sind Messungen der Absorptionskanten einer TasoSi1aN4s-Schicht,
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die 4h bei 1073 K ausgelagert worden ist, und einer Ta-Folie gezeigt, die as Referenz benutzt
wird. In dem Graphen ist das Produkt aus Absorptionskoeffizient und Probendicke gegen die
Energie aufgetragen. Dabel sind die y-Achsen fir die beiden Messungen so angepaldt worden,
daid in der Darstellung die Ordinatenwerte fir die Maxima (bei Energien von 9984,5 eV und
9985 eV) und fur die Mefl3punkte vor der Absorptionskante (im Bereich von 9870 eV) auf
gleicher Hohe liegen. Es ergibt sich, dal3 die Absorptionskante der Ta-Si-N-Schicht im Ver-
gleich zu der Kante der Tantalfolie um +0,4 eV verschoben ist. Die Ta-Si-N-Schichten weisen
demnach eine chemische Verschiebung der Absorptionskante auf. Diese Verschiebung kann
auf die starke chemische Bindung zwischen Tantal und Stickstoff zurlickgeftihrt werden. Ob
eventuell auch die Bindungen zum Silizium einen Einflufd haben, kann nicht durch die Mes-
sung nicht entschieden werden. Die im folgenden gezeigten ASAXS-Experimente sind immer
bezlglich der verschobenen Absorptionskante durchgefiihrt worden.
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Abbildung 4.26: Chemische Verschiebung der Absor ptionskante

4.4.3.c Messung mit anomaler Kleinwinkelstreuung (ASAXS)
Die Messungen an der Tal-Kante erfolgen bel den drel Energien E; =9682eV,

E,=9834 eV, E3=9876 eV. Fir die Wahl der Energien im Vorkantenbereich sind Cromer-
Libermann-Rechnungen fir freie Atome durchgefihrt worden [105]. Nach diesen Rechnun-

gen nimmt an der Ta-L-Kante der Realteil des atomaren Streufaktors f (E) = Z + f (E)

von E; nach E, um —3,0 Elektronen und von E, nach Ez um -4,7 Elektronen ab. Die héchste
Energie E; ist etwas niedriger als die Energie der Ta-L,,, - Kante gewahlt worden, weil bei

einer Messung unmittelbar an der Absorptionkante die angeregte Fluoreszenz so intensiv
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wird, daR sie die Kleinwinkelstreuung tberdeckt. Exemplarisch ist in JAbbildung 4.27| eine

ASAXS-Messung an einer TaySi1uN4e-Schicht gezeigt, die zuvor bei 1123 K eine Stunde
lang ausgelagert worden ist.
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Abbildung 4.27: Anomale Kleinwinkelstreuung vor der Ta-L,-Kante, gemessen bei den Ener-
gien E; = 9682 eV, E, = 9834 eV, E3 = 9876 eV. Die TaspS14N46-Schicht wurde vor der Mes-
sung bei 1123 K eine Sunde lang ausgelagert.

Aus den Messungen geht hervor, dal3 der Streuquerschnitt mit zunehmender Energie syste-
matisch abnimmt. Diese Energieabhangigkeit kann durch einen Konzentrationsunterschied im
Tantalgehalt zwischen den Teilchen und der amorphen Matrix erklért werden. Um eine Sepa-
ration zwischen chemischen und topologischen Inhomogenitéten durchzufihren, wird die
Differenz zwischen den bei E; und E; gemessenen Streuquerschnitten gebildet.
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Abbildung 4.28: Aus den ASAXS-Messungen ber echnete separierte Streukurven
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Diese Separation ist fur die ASAXS-Messungen von allen Proben durchgefiihrt worden. Die

separierten Streukurven sind in|Abbildung 4.29 dargestellt. Durch einen Vergleich zwischen

den separierten Streukurven und den SAXS-Kurven in[Abbildung 4.23 wird deutlich, da3 sich

nur die Streuintensitét aber nicht der Verlauf der Streukurven andert. Daraus kann geschlos-
sen werden, dal3 der grofite Anteil der Kleinwinkelstreuung durch chemische Inhomogenitéten
hervorgerufen wird. Die zuvor gezeigten TEM- und XRD-Untersuchungen belegen, dal die
amorphen Ta-Si-N-Schichten bis zu einer Temperatur von 1123 K keine kristallinen Anteile
enthalten. Der Vergleich der Resultate ergibt daher, dal3 bel diesen Temperaturen in den
Schichten ein Entmischungsprozefd ablauft. Bel hoheren Temperaturen ab 1173 K lauft die

Entmischung der Bildung von Nanokristallen voraus.

Zur quantitativen Auswertung von Streukurven gibt es verschiedene Modelle, wie zum Bei-
spiel das in Abschnitt[4.4.1] beschriebene Zwei-Phasen-Modell. Unabhéngig von einem be-
simmten Modell konnen aus der Paar-Abstandsverteilungsfunktion p(r) quantitative
Informationen, wie z.B. die Dimensionen der Streuobjekte, berechnet werden. Sie ist mit dem
differentiellen makroskopischen Streuquerschnitt 1(Q) durch folgende Gleichung verknipft
[107], [108]:

1
272

p(1) == =5 [1(Q)-(Q-R)-sin(Q-R) dQ Gleichung 4.11

In einem verdinnten System kann die Paar-Abstandsverteilung als Histogramm der Absténde
innerhalb eines Partikels interpretiert werden [108]. Bei dichten Systemen hat die p(r) - Funk-
tion aufgrund von Interferenzen zwischen den einzelnen Partikeln einen anderen Verlauf.
Durch die Interferenzen wird p(r) in einem bestimmten Bereich negativ und es folgen Oszil-
lationen um den Nullpunkt. Aus der p(r)-Kurve kann aus dem Abzissenwert fir das erste lo-
kale Minimum der maximale Partikeldurchmesser Dpa und aus dem Abzissenwert fur das
zweite lokale Maximum der Korrelationsabstand dyor zwischen den Partikeln bestimmt wer-
den [109]. Bel den entmischten bzw. kristalisierten Ta-Si-N-Schichten sind die Teilchen
dicht gepackt, wie durch die TEM-Bilder in Abschnitt bestétigt wird. Daher kdnnen aus
den ASAXS-Messungen die Grofen der Strukturen nach dem zuletzt genannten Verfahren
berechnet werden. Ein Vergleich der Teilchengrofen, die durch die verschiedenen Methoden

bestimmt worden sind, folgt im néchsten Abschnitt.
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4.4.4 Vergleich der GrofRen der Strukturen

In der folgenden Tabelle sind die Grof3en der Strukturen angegeben, die aus den ASAXS-,
TEM- und XRD- Untersuchungen bestimmt worden sind. Die Bestimmung der maximalen
Teilchendurchmesser Dy max Und Korrelationsabstdnde dor erfolgt durch Berechnung der
Paar-Abstandsverteilungsfunktion aus den ASAXS-Daten. Diese Berechnung wird in [101]
ausfuhrlich beschrieben. Alle Angaben fur die Durchmesser D; beziehen sich auf die kleinen
Strukturen. Die durch die verschiedenen Methoden bestimmten Daten kénnen direkt mitein-
ander verglichen werden. Die Durchmesser D, beziehen sich auf die grof3en Nanokristalle der
kristallinen Schichten bzw. auf die grof3en Strukturen der bel 1173 K ausgel agerten Probe.

Strukturgroflen
) i krecht
StrukturgrofRen in der Ebene der Schicht SenKrecht 2Ur
SchichtIa
Methode: ASAXS TEM XRD
Tempe- Dimax | Okor |Di[nm]| dikor |D2[nm] | Dy [nm] | D2 [nm]
ratur Phase [nm] [nm] [nm]
1073 K amorph 19 2,7 15-2,0 | 3,0-4,0 15
1123 K amorph 1,9 2,9 1,7
1173 K | krigtalin (TaN) 2,2 3,5 2,0 75-100 2,1 -
/amorph
1223 K kristallin 2,5 52 2,0-3,0 | 16-20
TaN /TaSis
1273 K kristallin - 8,0 3,0-4,0 15 2,5-40 | 16-20
TaN / TaSis (Platea)

Tabelle 5: Vergleich der Teilchengrof3en der ausgelagerten Ta-S-N-Schichten, die durch
ASAXS, TEM und XRD bestimmt worden sind.

Wahrend die ASAXS- und TEM- Untersuchungen Aussagen tber Strukturgréf3en liefern, die
paralel zum Substrat liegen, ergibt sich aus der Auswertung der Rontgendiffraktogramme mit

der Scherrer-Formel eine Abschdtzung der Kohérenzlangen bzw. der Korngrofien senkrecht

“6 Die angegebenen Werte fiir die anorphen Schichten sind Koharenzl&ngen.

4 Dieser Wert ist eine Abschatzung mit 2t/Qorr , Wobei fiir Qyqrr aUS der Lage des Plateaus in der Streukurve bestimmt wird.
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zum Substrat. Ein Vergleich der Mef3ergebnisse zeigt, dal3 die Abmessungen der Strukturen in
beiden Richtung gleich grol? sind. Es handelt sich daher um Strukturen mit einer isotropen
Ausdehnung. Die Nanokristalle lassen sich deshalb auch in guter Naherung als kugelformige
Teilchen beschreiben. Insgesamt stimmen die Grofen der Strukturen, die durch die verschie-
denen Untersuchungsmethoden bestimmt worden sind, im Rahmen der Mef3genauigkeit gut
Uberein. Zu beachten ist dabei, dal’ bei TEM-Messungen immer deutlich kleinere Ausschnitte
einer Probe untersucht werden wéahrend bel ASAXS- und XRD-Messungen tber einen grof3e-
ren Probenbereich gemittelt wird. Ein Vorteil von Untersuchungen mit Transmissionsel ektro-
nenmikroskopie ist, daf3 aus den TEM-Bildern direkte Aussagen Uber die Grof3e, Form und
innere Struktur von Teilchen gemacht werden konnen. Bei Experimenten mit Kleinwinkel-
streuung wird dagegen ein Modell bendtigt, um aus den gemessenen Streukurven quantitative
Angaben Uber die Struktur der Teilchen zu erhalten. Um richtige Modellannahmen zur Inter-
pretation von ASAXS-Messungen zu erhaten, sind erganzende TEM-Untersuchungen hilf-
reich. Die Methode der Kleinwinkelstreuung hat den Vorteil, da? strukturelle Anderungen in
einer Probe mit einer sehr grofien Empfindlichkeit nachgewiesen werden kdnnen. Zur Unter-
suchung von Frihstadien von Entmischungsvorgangen ist diese Methode daher besonders gut

geeignet.

445 Zetabhangigkeit der Entmischung

Zur weiteren Analyse der Entmischungskinetik sind ASAXS-Messungen an TaseSi14Naes-
Schichten durchgefihrt worden, die fur unterschiedlich lange Zeiten bei einer festen Tempe-
ratur von 1073 K ausgelagert worden sind. Das gewéhlte Zeitfenster liegt dabel zwischen 20
und 600 Minuten. Eine Strukturanalyse mit Réntgenweitwinkel beugundE hat gezeigt, dal3 die

Schichten im Rahmen der Nachweisgrenze auch nach langen Auslagerungszeiten von

600 Minuten vollstandig amorph sind. In Abbildung 4.29] sind vier Beispiele der durchge-

fuhrten ASAXS-Messungen gezeigt, die an der Ta-L;-Kante durchgefiihrt worden sind. In
den Melkurven sind wieder deutliche Korrelationsmaxima bei Q-Werten im Bereich von
0,22 A zu erkennen. Es ergibt sich bei allen Messungen eine systematische Tendenz firr die
Energieabhangigkeit: Je néher die Energie an der Absorptionskante liegt desto kleiner wird
der Streuquerschnitt. Die blauen Kurven stellen die separierten Streukurven dar, die aus der
Differenz der Streuquerschnitte bei den Energien E; und E3 berechnet werden. Die separierten
Streukurven zeigen wieder qualitativ den gleichen Verlauf wie die bei fester Energie gemes-

“8 Diese Messungen werden in der Arbeit nicht gezeigt.
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senen Streukurven. Daher wird der Streukontrast durch chemische Inhomogenitéten im Tan-
talgehalt hervorgerufen. Daraus kann geschlossen werden, dal3 bel einer Temperatur von
1073 K ein Entmischungsprozef3 ablauft, der zu Fluktuationen in der Tantalkonzentration
fahrt. AulRerdem konnen aus den separierten Streukurven die Bruchteile der ausgeschiedenen
V olumina abgeschétzt werden [109]. Diese Abschétzung wéare ohne Separation der Streukur-

ven nicht moglich.
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Abbildung 4.29: ASAXS-Messungen an TasoS14N46-Schichten, die bei 1073 K unterschiedlich
lange ausgelagert worden sind. Die blauen Kurven stellen die separierten Streukurven dar.

Alle separierten Streukurven fallen nicht nur bei grof3en Q-Werten schnell ab, wie es nach
dem Porod-Gesetz erwartet wird, sondern auch bel sehr kleinen Streuvektoren kann an die
Messungen gut ein Q*-Gesetz angepal’t werden. Durch die Separation ist ausgeschlossen, daf?
Porositéten oder Oberflachenrauhigkeiten diesen Verlauf verursachen. Daher kommen fir die
Deutung des Verlaufs bei kleinen Q-Werten nur chemische Inhomogenitéten in Frage, die
groRRer als 80 nm sind. Die Kleinwinkelstreuung von solchen grof3en Partikeln liegt bei so
kleinen Q-Werten, dal3 in dem Q-Intervall, das fur das Experiment zuganglich ist, nur der Po-
rod-Bereich dieser Teilchen liegt. Teilchen in dieser Grof¥enordnung sind in den TEM-
Untersuchungen nur an einer bei 1173 K ausgelagerten TaypSi14N46-Schicht gefunden worden.
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Moglicherweise ist in den anderen Proben der Kontrast im TEM zu gering, um die groberen

Strukturen nachzuweisen. Die beschriebene Separation der Streukurven ist fir alle Proben

durchgefihrt worden. In Abbildung 4.30|sind die separierten Streukurven der unterschiedlich

lange ausgelagerten TaypSi1sN4s-Schichten zusammengefaldt. Die Streukurve der fur 20 Mi-
nuten ausgelagerten Schicht weist ein deutlich schwéacheres Korrelationsmaximum auf als die
Streukurven der fir léngere Zeiten ausgelagerten Proben. Die Erwartung, dal3 die Streuquer-
schnitte der Proben systematisch mit der Auslagerungszeit zunehmen, ist bel diesen Messun-
gen nicht erflllt. FOr kurze Auslagerungszeiten zwischen 20 und 100 Minuten ist diese
Tendenz noch halbwegs erfillt, wenn die Messung der 30 Minuten lang ausgel agerten Probe
aul3er acht gelassen wird. FUr léngere Auslagerungszeiten sind starkere Schwankungen in den
Streuquerschnitten vorhanden.

= 20 min = 30 min 40 min 50 min
70 min e 80 min = 90 min 100 min
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Abbildung 4.30: Separierte Sreukurven von TaseS 14N46-Schichten, die bei 1073 K fur eine
Zeitdauer von 20 min bis 600 min ausgelagert worden sind.

Durch die statistischen Fehler der Streuexperimente kdnnen diese Abweichungen nicht erkléart
werden, weil diese deutlich geringer a's die beobachteten Schwankungen sind. Veranderun-
gen der Strahlintensitét des Synchrotrons werden durch Referenzmessungen mit glassy car-
bons korrigiert. Mit dieser Korrektur liegt der relative Fehler fur die Bestimmung der
absoluten Strahlintensitét unter 10%. Denkbar wére auch, dal3 die Proben im Ausgangszu-
stand unterschiedliche Strukturen haben. Die TaspSi14Nag-Schichten wurden bei der Herstel-
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lung auf Siliziumwafern mit einem Durchmesser von 2 Zoll deponiert. Abweichungen in der
Schichtdicke oder Zusammensetzung in der Mitte des Wafers im Vergleich zum Randbereich
sollten sehr gering sein. Vor der Auslagerung der Proben ist das Temperaturprofil des ver-
wendeten Ofens sehr genau ausgemessen worden. Daher kdnnen nur geringe Abweichungen

zwischen den Auslagerungstemperaturen der einzelnen Proben aufgetreten sein.

Eine deutlich bessere Systematik kann fur die Lage der Korrelationsmaxima festgestellt wer-
den, die sich mit zunehmender Auslagerungszeit zu kleineren Q-Werten verschieben. Aus den
Werten Qmax, bel denen der Streuquerschnitt ein lokales Maximum aufweist, kann die Korre-

lationslénge aus der reziproken Grofe 2m/Qmax abgeschétzt werden. Diese Grof3e ist in

Abbildung 4.31] in Abhangigkeit von der Auslagerungszeit aufgetragen. Es ergibt sich, daR

der Korrelationsabstand nur sehr langsam mit der Zeit zunimmt. Fir den Verlauf Korrelati-
onsabstandes A als Funktion der Zeit kann ein Zeitgesetz der Form A ~ t* angepaldt werden. In
der doppelt logarithmischen Auftragung ergibt sich bei dieser Anpassung aus der Steigung der

Geraden ein sehr kleiner Wachstumsexponent von o, ~ 0,05.
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Abbildung 4.31: Doppelt logarithmische Auftragung des Korrelationsabstands 277Qmax In
Abhangigkeit von der Auslagerungszeit.
4.4.6 Kleinwinkelneutronenstreuung
Die Modelle zur Analyse von Experimenten mit Kleinwinkelneutronenstreuung sind sehr

dhnlich zu denen fur die Kleinwinkelrontgenstreuung, wie z.B. das 2-Phasenmodell in Ab-
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schnitt Unterschiedlich ist nur die Wechselwirkung mit der Materie. Wéhrend die
Rontgenkleinwinkel streuung an den Elektronenhillen der Atome abléuft, findet der Streupro-
zel3 bel Neutronen Uber eine Wechselwirkung mit den Atomkernen statt. Die Streuldngen der
Atomkerne unterscheiden sich gewohnlich sogar fir verschiedene Isotope und variieren unsy-
stematisch mit der Ordnungszahl. Die Messungen mit Kleinwinkel neutronenstreuung (SANS)
werden an Stapeln von dinnen TasxSi14Nas-Schichten durchgefuhrt. Dazu werden 750 nm
dicken Schichten auf beiden Seiten eines 50 um dicken Si(100)-Substrats gesputtert. Es wer-
den 4 Schichtstapel verwendet, um ein hinreichend grof3es Probenvolumen fir die Neutronen-
streuung zu erhalten. Alle experimentellen Details zur verwendeten Apparatur for die
Neutronenstreuung werden in [110] ausfiihrlich beschrieben. In|Abbildung 4.32 sind SANS-
Messungen an kristallinen Ta-Si-N-Schichten gezeigt, die bei Temperaturen von 1223 K und

1273 K eine Stunde lang ausgelagert worden sind.
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Abbildung 4.32: SANS-Messungen an Sapeln von TayeS 14N46-Schichten. Eine Probe besteht
aus 4 beidsaitig beschichteten Sliziumwafern. Die Sliziumwafer sind 50 pum dick und die
Schichtdicken betragen 750 nm auf jeder Seite. Die Proben sind bei 1223 K und 1273 K aus-
gelagert worden.

Untersuchungen der Kleinwinkelneutronenstreuung von Schichtstapeln, die bel niedrigeren
Temperaturen zwischen 1073 K und 1173 K fir 1 Stunde ausgelagert worden sind, weisen
einen sehr schwachen Streukontrast mit schlechter Statistik auf. Fir die SANS-Experimente
an diesen Proben reicht das Probenvolumen bzw. der Streukontrast nicht aus, um signifikante

Aussagen machen zu kénnen. In den Messungen der kristallinen Proben ist jeweils ein Kor-
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relationsmaximum zu erkennen, dal3 bei einem Q-Wert von 0,15 A liegt. Die Lage der Kor-
relationsmaxima stimmt gut mit den aus SAXS-Messungen bestimmten Werten in |Abbildung
Uberei n.

4.5 Diskussion der Untersuchungen an den Ta-Si-N-Schichten

Die Untersuchungen mit anomaler Kleinwinkelstreuung ergeben, dal3 amorphe TaySi14Nas-
Schichten nach Auslagerung bei einer Temperatur von 1073 K chemische Inhomogenitéten
enthalten. Durch die Untersuchungen mit Transmissionselektronenmikroskopie und Ront-
genweitwinkelbeugung ist nachgewiesen worden, daf3 sich in den Schichten keine kristallinen
Anteile befinden. Daraus |a3t sich folgern, dal3 die chemischen Inhomogenitéten durch eine
Entmischung der amorphen Phase verursacht werden. Fir die in den TEM-Bildern in
IAbbildung 4.8| und |Abbildung 4.9 beobachteten Strukturen |83t sich ein dhnlich grolRer Kor-
relationsabstand abschétzen, wie fir die entsprechende ASAXS-Messung (siehe [Tabelle 5).

Daher kann angenommen werden, dal3 der Kontrast in den TEM-Bildern von den chemisch

entmischten Bereichen hervorgerufen wird. Aus den ASAXS-Messungen kann das Vorzei-

chen fiir den Streukontrast nicht bestimmt werden, weil dieser entsprechend [Gleichung 4.3

guadratisch in den Streuquerschnitt eingeht. Aufgrund der ASAXS-Messungen an der Ta-L -
Kante kann zunéchst nur die Aussage getroffen werden, dal3 sich der Tantalgehalt der ausge-

schiedenen Teilchen vom Anteil der amorphen Matrix unterscheidet.

Ein Modellansatz zur Beschreibung der Entmischung wird in diesem Abschnitt erlautert. Es
wird vorgeschlagen, dal3 die Entmischung vorwiegend Uber eine Diffusion von Silizium-
Atomen ablauft. FUr eine Silizium-Diffusion sprechen folgende Griinde. In den Bereichen,
aus denen die Siliziumatome herausdiffundieren, steigt die Teilchendichte der Tantalatome,
waéhrend sie in den Gebieten, wo Silizium angereichert wird, abnimmt. Daher kann mit die-
sem Modellansatz der Streukontrast in den ASAXS-Messungen qualitativ erklart werden. Fr
diesen Diffusionsprozel spricht auerdem, dal3 die kleinen Siliziumatome deutlich bewegli-
cher als die grol3en Tantalatome sein sollten. Ein weiteres Argument fur die Silizium-
Diffusion ist, dald sich bei der Nanokristallisation, die der Entmischung bei Temperaturen
oberhalb von 1173 K nachfolgt, eine Ta-N-Phase bildet. Die Bildung der Ta-N-Phase wird in
den Bereichen begunstigt, in denen der Siliziumgehalt bel der Entmischung abnimmt. Das zur
Bildung der Ta-N-Phase benttigte stochiometrische Verhdltnis liegt nah an dem Verhéltnis
der Tantal- und Stickstoffanteile der amorphen TaspSi14N4s-Schicht. Daher kann sich diese

Phase beim Herausdiffundieren von Silizium leicht bilden. Ein weiteres Argument fir den
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vorgeschlagenen Entmischungsprozeld stammt aus TEM-Untersuchungen von Lee [18]. Bel
den Untersuchungen an Si/TaggSigNs(30nm)/Cu(100nm) —Strukturen, die bei 1023 K und
1048 K ausgelagert worden sind, wird beobachtet, dal? sich an der Grenzflache zwischen der
Diffusionsbarriere und der Kupferschicht eine CusSi-Phase gebildet hat. Die Bildung dieser
Phase wird durch ein Herausdiffundieren von Silizium aus der Diffusionsbarriere gedeutet.
Die in dieser Arbeit gezeigten ASAXS-Untersuchungen bestétigen diese Annahme fir
Schichten mit einer ahnlichen Zusammensetzung. Daher ist auch fur die amorphen
TageSigNs,-Schichten eine Entmischung bei Temperaturen im Bereich von 1023 K zu erwar-
ten, bei der Silizium ausgeschieden wird. Das herausdiffundierende Silizium reagiert dann an
der Grenzflache zur Kupfer-Schicht und es bildet sich CuzSi. Der Modellansatz soll alerdings
nicht ausschlief3en, dald auch andere Mechanismen, wie z.B. eine Stickstoff-Diffusion, fur den
Entmischungsproze3 eine Rolle spiden. Der Entmischungprozel3 in den amorphen
TaypSi14N4s-Schichten, der bei Temperaturen von 1073 K und 1123 K beobachtet wird, kann
Uber Keimbildung und Wachstum oder auch Uber eine spinodale Entmischung ablaufen. Im
folgenden wird kurz erlautert, wie ein spinodaler Entmischungsprozef? ablaufen kénnte und

wie durch diesen die MefRresultate gedeutet werden konnten. In jAbbildung 4.33 ist schema-

tisch ein Schnitt der freien Energie aus dem terndren Zustandsdiagramm von Ta-Si-N abge-
bildet.

0°F

Freie Energie

TaSiN Ta SiN
XY z uv w
Zusammensetzungy —
Abbildung 4.33: Schematische Darstellung eines Schnitts der freien Energiekurve aus dem

ternaren Zustandsdiagramm von Ta-S-N im Bereich einer Mischungsliicke. Der Bereich der
Soinodalen ist im oberen Teil des Bildes markiert.

Es wird vorausgesetzt, dal3 eine Mischungsl ticke vorhanden ist und dal3 bel gegebener Tempe-
ratur die anféngliche Zusammensetzung der Schicht innerhalb der Spinodalen der Mi-
schungslticke liegt. Bei der spinodalen Entmischung kommt es zur Bildung zweier amorpher
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Phasen TaSiyN, und Ta,SiyNy. Aufgrund der Mef3resultate konnen die Zusammensetzungen
der beiden Phasen nicht genau angegeben werden. Es kann nur die Aussage getroffen werden,
dal3 die Tantalkonzentrationen der Phasen unterschiedlich sind. Nach der linearen Theorie von
Cahn und Hilliard zur spinodalen Entmischung wird ein linearer Zusammenhang zwischen
1/A* und der Temperatur T erwartet, wobei durch A die Wellenlénge der Konzentrationfluk-
tuationen angegeben wird [111]. Mit der Annahme, dal3 die durch die ASAXS-Messungen
bestimmten Korrelationsabstande dyor einer fr die spinodale Entmischung charakteristischen

Wellenlange A entsprechen, ist eine Auftragung von 1/A* gegen die Auslagerungstemperatur

moglich, die inAbbildung 4.34gezeigt wird.

amorph
A panokristallin

0,00 1 | 1 | 1 | 1 | 1 | 1 | |~~‘|
200 400 600 800 1000 1200 1400 1600

Temperatur [K]

Abbildung 4.34: Auftragung des reziproken Quadrats der Wellenl é‘mgéE gegen die Auslage-
rungstemperatur. Als Wellenléange A wird dazu der Korrelationsabstand dyorr benutzt, der aus
den ASAXS-Messungen bestimmt worden ist.

Durch die in der Darstellung eingetragene Gerade wird ein linearer Verlauf angedeutet, der
nach der Cahn-Hilliard-Theorie zu erwarten ware. Um sichere Aussagen Uber die Tempera-
turabhangigkeit von 1/A? zu erhalten, miissen allerdings noch weitere Untersuchungen bei
verschiedenen Temperaturen erfolgen. Untersuchungen am massiven Glas Vitreloyl haben
den von der Cahn-Hilliard-Theorie beschriebenen Verlauf bestétigt [112]. Fir die Zeitabhan-
gigkeit der Entmischung wéare nach Cahn und Hilliard eine kontinuierliche Zunahme des

Streuquerschnitts mit zunehmender Auslagerungszeit zu erwarten. Dieser Verlauf konnte

durch die inJAbbildung 4.30 gezeigten Untersuchungen zur Zeitabhangigkeit der Entmischung

nicht bestétigt werden. Es kann anhand der vorliegenden Resultate nicht geklart werden, wo-

49 Zu beachten ist bei dieser Darstellung, daf die zeitliche Verschiebung des K orrel ationsmaximums nicht beriicksichtigt
worden ist. Bei 1073 K andert sich 1/A? zwischen Auslagerungszeiten von 20 und 60 Minuten um 0,012 nm’2,
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durch die fluktuierenden Streuguerschnitte entstehen. Eine genauere Uberpriifung der Zeitab-
hangigkeit der Entmischung konnte mit einem in-situ-Experimente erfolgen, bei dem alle
Messungen an einer Probe durchgefihrt werden. Die Probe mifite dabei in der Mef3apparatur
far die Kleinwinkelstreuung auf Temperaturen von 1073 K geheizt werden kénnen. Solche
Experimente lief3en sich mit einer Strahlungsheizung oder mit der in der vorliegenden Arbeit
beschriebenen Direktstrom-Heizung realisieren. Ein Vortell dieser Experimente ware, dal3 an
derselben Probe die zeitliche Anderung des Streuquerschnitts gemessen werden konnte. Au-
[3erdem konnte die Entmischung auch bel sehr kurzen Auslagerungszeiten untersucht werden.

Nach der linearen Theorie von Cahn und Hilliard ist die Wellenlange der Konzentrations-
fluktuationen zeitunabhangig. Daher wére bei einem Experiment mit Kleinwinkelstreuung
keine Verschiebung des Korrelationsmaximums mit zunehmender Auslagerungszeit zu er-
warten. Eine Verschiebung des Korrelationsmaximums zu kleineren Q-Werten mit zuneh-

mender Zeit wird dagegen in [113] vorgeschlagen. Diese Tendenz konnte fur die zeitliche

Entmischung der amorphen Ta-Si-N-Schichten nachgewiesen werden. Nach |Abbildung 4.31]

ergibt sich fur das Zeitgesetz ein sehr kleiner Exponent von 0,05. Fir eine spinodale Ent-
mischung werden nach [113] kleine Exponenten von 0,21 fir die zeitliche Verschiebung des

K orrel ationsmaximum erwartet.

Die ASAXS-Messungen haben gezeigt, dal3 amorphe TaseSi14N46-Schichten bereits nach der
Herstellung chemische Inhomogenitéaten aufweisen. Moglicherweise kommt es bei der Depo-
sition der Schichten bereits zu einer Entmischung. Bei dieser Entmischung wirden einerseits
Konzentrationsfluktuationen mit Wellenlangen in der Grof3enordnung von 2 nm entstehen.
Andererseits ware denkbar, dal3 sich bel der Entmischung zusétzlich langwellige Fluktuatio-
nen bilden. Die Wellenlangen dieser Strukturen wéren so grof3, dal3 von diesen in den Streu-
kurven nur der Porod-Bereich zu sehen ware. Durch diesen Ansatz konnte der Verlauf der
Streukurve von der Ausgangsprobe in der Weise gedeutet werden, daR das Q*-Gesetz bei
kleinen Q-Werten von den grof3en Strukturen und das leichte Korrelationsmaximum bei gro-
Ben Q-Werten von den kleinen quasiperiodischen Inhomogenitdten hervorgerufen wird. In
einem theoretischen Modell von Atzmon wird eine Phasenseparation diskutiert, die beim
Wachstum dinner Schichten auftritt [114]. Nach diesem Modell 18uft die Phasenseparation
Uber eine spinodale Entmischung ab, bel der analog wie bel der spinodalen Entmischung fir
massive Materialien Konzentrationsfluktuationen mit einer bevorzugten Wellenlénge entste-
hen. Neben dieser Struktur konnen an der Oberfléche der Schicht aber auch andere mit grofi3e-
ren Wellenlangen entstehen. Beim Wachstum der amorphen TauSi 14N 46-Schichten konnte ein



Entmischung und Nanokristallisation in amorphen Ta-Si-N-Schichten 100

ahnlicher Entmischungsprozef? ablaufen, wie er in dem Modell beschrieben wird. Allerdings
kann aufgrund vorliegender Experimente nicht entschieden werden, ob bei der Herstellung
der Schichten ein Entmischungsvorgang auftritt, der Gber eine spinodale Entmischung abl &uft.
Nach diesem Ansatz kénnten die grof3en runden Objekte in der bei 1173 K ausgelagerten
Tay0Si14N46-Schicht, die in dem STEM-Bild in[Abbildung 4.14 gezeigt werden, schon seit der

Herstellung vorhanden sein. Fir die Strukturbildung kénnen beim Wachstum von amorphen

Schichten allerdings auch andere Mechanismen eine Rolle spielen, die in [66] diskutiert wer-
den. Zum Beispiel werden an der Oberflache von bindren amorphen CuyTii1-Schichten hi-
gelartige Strukturen in einer dhnlichen GroRRenordnung wie bel der TEM-Aufnahme der
TaupSi14N4s-Schicht beobachtet [44], [115]. Gegen eine Strukturbildung wahrend des Wachs-
tums der TaypSi14N4s-Schichten spricht aber, dal? solche Strukturen in den TEM-Bildern von
Schichten, die bel 1073 K und 1273 K ausgelagert worden sind, nicht beobachtet werden.
Eine andere Deutung fur die Bildung der grof3en Strukturen ware, dal3 im Zustandsdiagramm
eine zweite Mischungsliicke existiert. Falls die amorphe Ta-Si-N-Legierung innerhalb der
zugehdrigen Spinodalen l&ge und dabei die Temperatur von 1173 K nah unterhab der kriti-
schen Temperatur lage, konnten sich langwellige Strukturen bilden. Bei hoheren Temperatu-
ren oberhalb der kritischen Temperatur T. wirde dieser Entmischungsprozel3 nicht mehr
stattfinden.

Die bei 1273 K ausgelagerte Schicht enthdlt Korner mit einem deutlich kleineren Durchmes-
ser als die Strukturen bel 1173 K. Es bilden sich eine kubische TaN- und eine hexagonae

TasSiz-Phase. Die Bildung dieser Phasen ist nach dem ternaren Gleichgewichtsphasendia-

gramm, das in |Abbildung 4.35 dargestellt ist, nicht zu erwarten. In dem Phasendiagramm ist

die Zusammensetzung TaySi1sN4s durch einen Punkt gekennzeichnet. Eine im Vergleich zu
massiven Proben anders ablaufende Phasenbildung bei der Kristallisation ist in dinnen
Schichten nicht ungewdhnlich. Wahrend fir massive Proben gewohnlich eine hexagonale
TaN-Phase gefunden wird, kann bei diinnen TaN-Schichten die Bildung einer kubischen Pha-
se beobachtet werden [116]. Vermutlich findet vor der Kristalisation der Schicht eine Ent-

mischung statt, bel der sich zundchst zwel verschiedene amorphe Phasen bilden. Die

Phasenseparation konnte (iber eine spinodale Entmischung, wie sie in [Abbildung 4.33| skiz-

ziert ist, ablaufen. Aus den beiden amorphen Phasen wirden dann die beobachteten nanokri-
stalinen Phasen entstehen. Mit diesem Ansatz konnten auch die Abweichungen zum

Gleichgewichtsphasendiagramm erklart werden.
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12N,

Abbildung 4.35: Schematisches terndres Phasendiagramm von Ta-S-N bel 1273 K
(Nach [100]).

Aus der in|Abbildung 3.29 gezeigten Messung der Spannungsrelaxation von einer amorphen
TaySi11N4g-Schicht geht hervor, dald ab einer Temperatur von etwa 1050 K deutlich stérkere

Druckspannungen in der Schicht erzeugt werden, as aufgrund von thermischen Spannungen
zu erwarten ware. Der Bereich, ab dem die Spannungskurve abknickt, ist durch die Beschrif-
tung ,, (E)“ gekennzeichnet. Diese Spannungsénderung liegt im gleichen Temperaturbereich,
in dem die Entmischung in den Schichten nachgewiesen wird. Daher ist die Schluf3folgerung
sinnvoll, dal3 die Spannungsanderungen in der Schicht durch eine Entmischung verursacht
werden, die ab einer Temperatur von 1050 K einsetzt. Die zusétzlichen Druckspannungen
werden dadurch erzeugt, dal3 sich unmittelbar bei der Entmischung das spezifische Volumen
der Schicht vergrofert. Durch den angenommenen Entmischungsprozef3, bei dem die Siliziu-
matome aus der amorphen Matrix herausdiffundieren, kann die beobachtete Volumenzunah-
me erklart werden. Wahrend die Siliziumatome schnell aus der Matrix diffundieren, sind die
Tantalatome deutlich unbeweglicher. Dabei kommt hinzu, dal3 die Tantalatome eine starke
Bindung mit den Stickstoffatomen eingehen. In den Gebieten, wo die Siliziumatome hinein-
diffundieren, entstehen kompressive Spannungen. Die kompressiven Spannungen werden
nicht vollstandig durch eine Relaxation in den Bereichen ausgeglichen, die im Siliziumgehalt
verarmt sind, weil der Relaxationsvorgang in dem starren Tantalgitter deutlich langsamer ab-
lauft. FUr die Deutung der in der Spannungmessung beobachteten Relaxationsvorgange (R1)
und (R2), die bei niedrigeren Temperaturen auftreten, gibt es mehrere Mdglichkeiten. Ein

moglicher irreversibler Relaxationsprozef ist das Ausheilen von UberschuRvolumen, das be-
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reits im Zusammenhang mit der Spannungsrelaxation in amorphen Zr-Al-Ni-Cu-Schichten
worden ist. Fur die amorphen Ta-Si-N-Schichten ist zu erwarten, dal3 diese nach der Herstel-
lung einen Anteil von UberschuRvolumen enthalten, der beim Heizen der Probe abgebaut
wird. Die Temperatur, ab der der Relaxationsprozef3 R; einsetzt, liegt in einer éhnlichen Gro-
Benordnung wie die Temperatur fur den Beginn der Relaxation in den amorphen
Zr-Al-Ni-Cu-Schichten. Daher kommit fiir den Relaxationsproze? R; ein Ausheilen von Uber-
schuRvolumen in Frage. Dann miite das UberschuRvolumen bis zu einer Temperatur von
510 K vollstéandig abgebaut sein. Denkbar wére, dal3 die thermische Aktivierungsenergie erst
ab einer Temperatur von 600 K ausreicht, um weiteres UberschuRvolumen im Bereich (R2)
auszuheilen. Es erscheint aber plausibler, dal3 ein anderer Mechanismus zur Spannungsrela-
xation im Bereich (R2) fuhrt. Ein moglicher Mechanismus wére ein inhomogener Flief3pro-
zel3, der erst ab einer Temperatur von 600 K schnell genug wird, um im Experiment
beobachtet zu werden. Beim inhomogenen Flie3en ist die plastische Dehnung in wenigen
dinnen Scherbandern lokalisiert [92]. Aus der Literatur sind fur die amorphen
Ta-Si-N-Schichten keine Daten fur die Glasiibergangstemperaturen bekannt. Fir die ternédren
amorphen Legierungen ist zu erwarten, dal3 die jewellige Glasiibergangstemperatur nah an der
Kristallisationstemperatur liegt. Fir amorphe TaspSi14N4s-Schichten liegt die Kristallisation-
stemperatur bei 1223 K. Im Bereich der Relaxation (R2) liegen die Temperaturen der diinnen
Schicht daher deutlich unterhalb der Glastemperatur. Daher ist kein homogenes sondern ein
inhomogenes Flieffen zu erwarten. Eine Deutung von Spannungsrelaxationen in amorphen
Ta-Cr-Schichten durch inhomogenes Flief3en wird auch in [117] diskutiert. Neben der topolo-
gischen Nahordnung kann auch die chemische Nahordnung mit zunehmender Temperatur
verdndert sein. Falls sich mit der chemischen Nahordnung das spezifische Volumen der
Schicht andert, wirkt sich dieser Vorgang auch auf die mechanischen Spannungen aus. Mit
der Methode zur Messung mechanischer Spannungen kdnnen Volumenanderungen mit hoher

Empfindlichkeit nachgewiesen werden.
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5 Zusammenfassung

Im ersten Teil der vorliegenden Arbeit wird Uber Messungen von Relaxations- und Kristalli-
sationseigenschaften dunner amorpher Zr-Al-Ni-Cu-Schichten mit der Methode der Messung
mechanischer Spannungen berichtet. Es wird zundchst der Aufbau einer neuen Praparations-
anlage zur Herstellung von diinnen Multikomponentenschichten beschrieben. Die Praparation
der dunnen Schichten erfolgt durch Magnetronsputtern von Legierungstargets. Die Anlage
ermdglicht eine Zerstdubung von Targets in einem Plasma, das in reinem Argongas oder in
einem Gasgemisch aus Argon und einem reaktiven Gas geziindet wird. Anschlief3end folgt
eine Beschreibung Uber die Konstruktion einer Mef3apparatur, mit der in-situ mechanische
Spannungen in dinnen Schichten wahrend des Wachstums gemessen werden konnen. Direkt
nach der Herstellung der Schicht kann mit dieser Apparatur die Spannungsentwicklung als
Funktion der Temperatur gemessen werden. Durch Strukturanalysen mit Rontgenweitwinkel-
beugung und RBS-Analysen wird gezeigt, dal3 durch Magnetronsputtern von Zr-Al-Ni-Cu-
Legierungstargets vollstédndig amorphe Schichten hergestellt werden konnen, deren Zusam-
mensetzung nah an der des Targets liegt. Die RBS-Analysen belegen, dal3 sich die Zusam-
mensetzungen der Schichten auch nach langen Depositionszeiten nicht verandern.

Messungen der intrinsischen Spannungen beim Wachstum von amorphen Zrs;AlgNiisCusps-
und ZrgsAlsNi4Cuss-Schichten auf Si(100) ergeben, dald diese bei niedrigen Argondriicken
unter konstanten momentanen Druckspannungen von —0,18 GPa bzw. —0,19 GPa aufwachsen.
Diese Druckspannungen werden durch das ,Atomic Peening - Modell“ gedeutet. Fir eine
Deutung mit diesem Modell spricht neben dem Ergebnis, dal3 die Schichten auch bis zu hohen
Schichtdicken unter Druckspannungen aufwachsen, die Tatsache, dal3 bei hohen Argondriik-
ken ein Wechsel von Druck- zu Zugspannungen erfolgt. Neben dem ,, Atomic Peening - Mo-
dell“ werden andere Modelle fur Druck- und Zugspannungen erlautert und im Zusammenhang

mit den Messungen diskutiert.

Aus der Messung thermischer Spannungen beim Abklhlen einer amorphen ZrgsAlsNip,Cusg-
Schicht wird der lineare thermische Ausdehnungskoeffizient und dessen Temperaturabhan-
gigkeit in linearer Néherung bestimmt. Bei dem Auswerteverfahren werden die Tempera-
turabhangigkeiten vom Ausdehnungskoeffizienten und vom Biaxialmodul des Substrats
berlicksichtigt. Es ergibt sich fiir eine 500 nm dicke amorphe Schicht ein Ausdehnungskoeffi-
zient, der gut mit dem Uber die Volumenanteile gemittelten Ausdehnungskoeffizienten fir

eine massive Probe Ubereinstimmt. Es werden Untersuchungen der mechanischen Spannun-



Zusammenfassung 104

gen in amorphen Zrs,AlgNisCugs- und ZrezAlsNigCusg-Schichten vorgestellt, die wahrend
Heizprozessen bei Heizraten von 20 K/min gemessen werden. Aus der jeweiligen Messung
der mechanischen Spannungen ergibt sich, dal3 abhangig von der Temperatur unterschiedliche
strukturelle Anderungen in der Schicht auftreten. Zur Deutung der beobachteten Relaxations-
prozesse wird flr jede Messung der Verlauf der mechanischen Spannungen a's Funktion der
Temperatur in verschiedene Bereiche unterteilt. Allen Prozessen zur Spannungsrelaxation
sind zusétzlich immer thermische Spannungen Uberlagert. Ab Temperaturen von 343 K treten
in den Messungen irreversible Spannungsrelaxationen auf, die zu einem Abbau von Druck-
spannungen fuhren. Bis zum Erreichen des Glaslibergangs sind die irreversiblen Spannungs-
relaxationen fast vollstandig abgeschlossen. Im Bereich des Glasiibergangs wird eine schnelle
Abnahme der Druckspannungen beobachtet. In den amorphen ZrgzAlsNi14Cuss-Schichten sind
die Spannungen beim Erreichen der unterkiihlten Schmelze grof3enteils abgebaut. Aus diesen
Resultaten folgt, dal3 die Methode zur Messung der mechanischen Spannungen die Moglich-
keit bietet, Untersuchungen des Glasiibergangs in diinnen amorphen Schichten durchzufthren.
Im Bereich der unterkihlten Schmelze werden aufgrund der thermischer Ausdehnung
Druckspannungen beobachtet. Um genauere Aussagen Uber den Glasiibergang, den Bereich
der unterkihlten Schmelze und die Kristallisation der diinnen Multikomponentenschichten zu
ermoglichen, werden die Spannungsmessungen mit DSC-Messungen verglichen, die an den
Sputterschichten durchgefiihrt worden sind. Fir die beiden untersuchten Zusammensetzungen
ergeben sich gute Korrelationen zwischen den Spannungs- und DSC-Messungen. Bel den
Spannungs- und DSC-Messungen an amorphen ZrgsAlsNip4Cusg-Schichten ist eine besonders
gute Ubereinstimmung zwischen den Anfangs- und Endtemperaturen fir den Glasiibergang
und fur die Kristallisation festzustellen.

Eine Diskussion der beobachteten Spannungsrelaxationen erfolgt im Rahmen der ,Freie-
Volumen-Theorie* von Cohen und Turnbull. Dabei wird Bezug auf eine Arbeit von van den
Beukel genommen, in der der Verlauf des reduzierten freien Volumens des Glases fur das
Abschrecken und das nachfolgende Aufheizen beschrieben wird. Mit diesem Modell kénnen
die beobachteten irreversiblen Spannungsrelaxationen unterhalb Ty durch ein Abbauen von
UberschuRvolumen gedeutet werden. Das UberschuRvolumen ist zuvor bei der Probenprapa-
ration durch schnelles Abschrecken eingefroren worden. Dagegen kann die beim Glasiber-
gang beobachtete Abnahme der Druckspannungen nicht durch den Verlauf des reduzierten
freien Volumens verstanden werden. Es wird daher ein Flief3prozef3 vorgeschlagen, der zu der

starken Abnahme der Druckspannungen beim Glastibergang fuhrt.
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Ein besonderes Verhalten zeigen die Multikomponentenglaser bei der Kristallisation. Unmit-
telbar bei der Kristallisation kénnen nur geringe Anderungen im Verlauf der Spannungskurve
beobachtet werden. Es treten sogar etwas starkere Druckspannungen als vor der Kristallisati-
on auf. Durch einen direkten Vergleich der Spannungsrelaxationen einer amorphen Schicht
mit den Relaxationen einer kristallisierten Schicht ergibt sich, dal’3 beim Abkuhlen die Zug-
spannungen in der kristallinen Schicht deutlich grof3er als die Zugspannungen in der amor-
phen Schicht sind. Die gréf3eren Zugspannungen in der kristallinen Schicht sind zu erwarten,
weil diese eine hohere Dichte besitzt. Aus der Messung wird eine relative Volumendnderung
von -0,2 % fir die Relaxation einer amorphen Zrg3AlsNi4Cuig-Schicht und ein Wert von
-0,3 % fur eine Relaxation und nachfolgende Kristalisation der Schicht berechnet. Die be-
rechneten Werte stimmen gut mit Literaturangaben fir massive Multikomponentengléaser
Uberein. Durch die hohe Packungsdichte der Multikomponentenglaser kann begriindet wer-
den, warum die relativen Volumenadnderungen sehr klein sind. Die unterschiedlichen Resul-
tate fUr die Spannungsmessungen an amorphen Zr-Al-Ni-Cu-Schichten im Vergleich zu
friheren Messungen von v. Hilsen an bindren amorphen Cu-Ti-Schichten kdnnen dadurch
gedeutet werden, dal? die Volumenanderungen bei der Kristallisation in konventionellen Gl&

sern grof3er als in Multikomponentengl&sern sind.

Im folgenden Kapitel wird basierend auf einer Arbeit von Witvrouw und Spaepen beschrie-
ben, wie durch Messungen von isothermen Spannungsrelaxationen Viskositdten von einer
amorphen Schicht bestimmt werden kénnen. Mit der Mef3apparatur kénnen Spannungsrelaxa-
tionen in einer amorphen ZrgszAlsNiisCuig-Schicht aufgeldst werden. Die gezeigte Messung
erfolgt knapp unterhalb der Glasiibergangstemperatur. Neben der isothermen Spannungsrela-
xation wird auch die Spannungsentwicklung wahrend der Heizprozesse gemessen. Bel den
Heizprozessen treten neben thermischen Spannungen auch Spannungsrelaxationen auf, die
durch eineirreversible Relaxation oder eventuell auch durch eine anelastische Relaxation ver-
ursacht sein konnen. Die aus den Spannungsrel axationen berechneten Werte fiir die anféangli-
che Viskositét und deren zeitliche Zunahme werden mit Literaturwerten fir andere massive
metallene Glaser verglichen. Es ergibt sich dabei eine gute Ubereinstimmung fir die GroRen-

ordnung der Viskositaten.

Insgesamt kann abschliefRend fir den ersten Teil der Arbeit festgestellt werden, dal3 mit der
Methode zur Messung mechanischer Spannungen mit hoher Empfindlichkeit kleine relative
Volumenadnderungen in den Zr-Al-Ni-Cu-Multikomponentenschichten untersucht werden
konnen, die bel der Relaxation und Kristallisation auftreten. Das Mef3verfahren ermdglicht
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Untersuchungen der Spannungsrelaxation und Viskositdt in der Nahe der Glasiibergangs. Es
konnen Anderungen der mechanischen Spannungen beim Erreichen des Glasiibergangs deut-
lich aufgel 6st werden. Aus den Messungen ergeben sich neue Erkenntnisse Uber das Relaxa
tions- und Kristallisationsverhalten von Multikomponentengl &sern.

Im zweiten Teil der Arbeit wird Uber die Relaxation, Entmischung und Nanokristallisation in
amorphen Ta-Si-N-Schichten berichtet. Durch die Kombination verschiedener Untersu-
chungsmethoden werden dabei die strukturellen Anderungen in den Schichten charakterisiert.
Es wird zunéchst auf die technologischen Anwendungsmaoglichkeiten der terndren amorphen
dinnen Schichten as Diffusionsbarrieren eingegangen. Ternare amorphe TauSi14aNges-
Schichten zeichnen sich aufgrund ihrer hohen Stabilitét als Diffusionsbarrieren gegen eine
Kupfer-Diffusion besonders aus. Es werden wissenschaftliche Fragestellungen formuliert, die
an den amorphen Ta-Si-N-Schichten untersucht werden kdnnen. Untersuchungen der Ent-
mischung und Nanokristallisation in diinnen Schichten sind aus wissenschaftlicher und tech-
nologischer Sicht interessant und kénnen dazu beitragen, den Mechanismus zu verstehen, der
bei hohen Temperaturen zum Versagen der Diffusionsbarrieren fuhrt.

Ein Ziel der Arbeit war die Herstellung amorpher Diffusionsbarrieren mit einer Zusammen-
setzung, die moglichst nah bei der Referenz-Zusammensetzung TauoSi14Nys liegt. Dazu wer-
den TaSi-N-Schichten durch en reaktives Sputterverfahren bel  verschiedenen
Prozef3parametern hergestellt. Es werden RBS-Messungen von diesen verschiedenen Sputter-
schichten quantitativ ausgewertet, um deren Zusammensetzungen zu bestimmen. Durch die
vorliegenden RBS-Untersuchungen wird gezeigt, dal3 Prozef3parameter gefunden werden

konnen, bel denen die Zusammensetzung der Schicht nah an der der Referenzprobe liegt.

Durch die neu entwickelte Herstellungsmethode ist es moglich, Messungen der mechanischen
Spannungen an diesen Schichten durchzufiuhren. Amorphe Tay1Si11N4g-Schichten wachsen
auf Si(100) unter Druckspannungen von bis zu —0,3 GPa auf, die mit dem ,, Atomic Peening -
Modell“ gedeutet werden konnen. Die Messungen der mechanischen Spannungen als Funkti-
on der Temperatur zeigen neben Spannungsrelaxationen, die ahnlich wie bei den amorphen
Zr-Al-Ni-Cu-Schichten gedeutet werden konnen, auch neue Effekte bei hohen Temperaturen,
die auf eine Entmischung in den Schichten zurtickgefihrt werden kénnen. Es werden zwei
verschiedene Relaxationsprozesse bel unterschiedlichen Temperaturen beobachtet. Bel nied-
rigen Temperaturen zwischen 410 K und 515 K liegen die Spannungsrelaxationen in der glei-
chen GroRenordnung wie die thermischen Spannungen. Die Spannungsrelaxationen bei

Temperaturen zwischen 600 K und 950 K fihren zu einer wesentlich stéarkeren Abnahme der
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Druckspannungen. Als Prozesse, die zu einem Abbau von Druckspannungen fuhren, werden
ein Ausheilen von UberschuRvolumen und ein inhomogenes FlieRen diskutiert. Ab einer
Temperatur von 1050 K wird ein Abknicken der Spannungskurve und eine Zunahme von
Druckspannungen beobachtet. Die Druckspannungen, die zusétzlich zu den thermischen
Spannungen auftreten, werden durch einen Entmischungsprozel3 gedeutet, der zu einer Volu-
menzunahme fuhrt. Als Mdoglichkeit zur Deutung der Volumenzunahme wird ein Ent-
mischungsvorgang angenommen, der vorwiegend Uber eine Silizium-Diffusion ablauft. Bel
dieser Entmischung wére zu erwarten, dald in den Gebieten, in die die Siliziumatome hinein-
diffundieren kompressive Spannungen entstehen. Aufgrund der geringeren Beweglichkeit der
Tantalatome werden diese kompressiven Spannungen nicht vollsténdig durch eine Relaxation
in den Gebieten kompensiert, aus denen die Siliziumatome herausdiffundiert sind. Fir eine
Deutung der Zunahme der Druckspannungen durch einen Entmischungsprozef3 sprechen Un-
tersuchungen mit anomaler Kleinwinkerontgenstreuung (ASAXS) und Transmissionsel ek-
tronenmikroskopie (TEM). Diese Untersuchungen sind an amorphen TasnSi14Nas-Schichten
durchgefiihrt worden, die von T. Kacsich und S. Gasser aus der Arbeitsgruppe von M.A. Ni-
colelm prapariert worden sind.

Die Untersuchungen mit anomaler Kleinwinkelstreuung werden an der Ta-L-Kante durchge-
fahrt. Durch eine Separation der bei verschiedenen Energien in Kantenndhe gemessenen
Streukurven wird nachgewiesen, dal3 der in der Kleinwinkelstreuung beobachtete Streukon-
trast hauptsachlich durch chemische Inhomogenitédten in der Tantalkonzentration hervorgeru-
fen wird. In den separierten Streukurven wird fir diinne amorphe TasSi14N46-Schichten, die
bei 1073 K eine Stunde lang ausgelagert worden sind, ein deutlich stérkerer Streukontrast al's
bei der amorphen Ausgangsprobe beobachtet. Die separierten Streukurven enthalten ausge-
pragte Korrelationsmaxima, aus denen kleine Korrelationsangen von 2,7 nm abgeschétzt
werden. Die berechnete Korrelationslange palét gut zu den Korrelationsabstanden von Struktu-
ren, die in den TEM-Bildern beobachtet werden. In den TEM-Bildern werden auch in der
Hochauflosung keine kristallinen Antelle festgestellt, woraus geschlossen wird, dal3 die
Schicht vollstandig amorph ist. Auch durch Messungen mit Rontgenweitwinkelbeugung
(XRD) wird diese Aussage im Rahmen der Nachweisempfindlichkeit bestétigt. Aus den vor-
liegenden Resultaten kann daher geschlossen werden, dal3 bel 1073 K eine Entmischung in
den Schichten ablauft. Es wird in der Arbeit die Moglichkeit diskutiert, wie eine Phasensepa-

ration in den Schichten Uber eine spinodale Entmischung ablaufen kénnte. Allerdings kann
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durch die vorliegenden Resultate nicht geschlossen werden, ob ein spinodaler Ausschei-
dungsmechanismus vorliegt. Untersuchungen zur Zeitabhéngigkeit der Entmischung ergeben,
dai’ die Streuquerschnitte von Proben, die fur unterschiedlich lange Zeiten bei 1073 K ausge-
lagert worden sind, stark und unsystematisch mit zunehmender Zeit schwanken. Falls dieses
Resultat durch die vorgeschlagenen in-situ Messungen bestétigt wirde, wirde es gegen eine

spinodale Entmischung sprechen. Aus den Messungen ergibt sich eine systematische Zunah-
me des Korrelationsabstands mit zunehmender Zeit. Es wird ein Zeitgesetz A < t* angepal’t
und dabei ein sehr kleiner Exponent von o = 0,05 ermittelt.

Untersuchungen an Schichten, die bei hoheren Temperaturen ausgelagert worden sind, erge-
ben eine systematische Verschiebung des Korrelationsmaximums zu kleineren Q-Werten so-
wie eine Zunahme des Streuquerschnitts mit zunehmender Temperatur. Ob sich die
Temperaturabhangigkeit der Korrelationslénge entsprechend den Vorhersagen der Cahn-
Hilliard-Theorie beschreiben 1&3t, mifite durch weitere Messungen Uberprift werden.

Aus TEM- und XRD-Untersuchungen an einer bei 1173 K ausgelagerten Schicht, kann ge-
schlossen werden, dal3 der Entmischung eine Nanokristallisation nachfolgt. Es kann dabei
nachgewiesen werden, dal3 sich eine kubische Ta-N-Phase bildet. In der Schicht werden zu-
sétzlich sehr grofRe Strukturen mit Durchmessern von 75 nm bis 100 nm nachgewiesen, die
durch eine EDX-Analyse genauer untersucht werden. Es werden die M 6glichkeiten diskutiert,
daid sich diese Strukturen entweder schon bei der Prgparation der diinnen Schicht bilden, oder,
dad sie bel einem Entmischungsvorgang entstehen. Zur Deutung des letzteren Vorschlags
koénnte angenommen werden, dal3 eine zweite Mischungsliicke existiert und dal3 Uber eine
spinodale Entmischung sehr langwellige Strukturen entstehen. Fir eine Klérung der Bildung
dieser grofen Strukturen wéren auch weitere Untersuchungen erforderlich. Neben TEM-
Untersuchungen konnten SAXS-Messungen bei moglichst kleinen Energien durchgefuhrt
werden, um Streuquerschnitte bei kleineren Q-Werten bestimmen zu kénnen.

In den bei Temperaturen von 950°C und 1000°C kristallisierten Schichten werden kleine
Nanokristalle beobachtet, die einer kubischen Ta-N-Phase zugeordnet werden konnen, und es
sind grélere Nanokristalle vorhanden, die zu einer hexagonalen TasSis-Phase gehoren. Ein
Vergleich von TEM- und X RD-Untersuchungen belegt, dal3 die Nanokristalle naherungsweise
als kugelférmige Objekte beschrieben werden kénnen. Durch Experimente mit Neutronen-
streuung werden dhnliche Korrelationsabsténde bel kleinen Q-Werten wie durch die Klein-

winkelrontgenstreuung bestimmt. Es wird diskutiert, warum sich andere Phasen bilden as
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nach dem Gleichgewichtsphasendiagramm zu erwarten wére. Es wird angenommen, dal3 vor
der Kristallisation eine Phasenseparation stattfindet, bei der zunéchst zwel unterschiedliche
amorphe Phasen entstehen, bis eine Bildung der kristallinen Phasen erfolgt.

Zusammenfassend |3t sich sagen, dal3 in amorphen TagpSi14N4s-Schichten bei Temperaturen
zwischen 1073 K und 1273 K komplexe Prozesse ablaufen, wie eine Phasenseparation und
eine nachfolgende Nanokristallisation. Diese Prozesse fuhren zu einer Bildung von Strukturen
mit charakteristischen Ausdehnungen und wirken sich auf die mechanischen Spannungen in
den Schichten aus. Durch die Analyse der strukturellen Anderungen und der mechanischen
Spannungen werden grundlegende Fragestellungen zu Entmischungs- und Kristallisations-
vorgéangen in den terndren amorphen Schichten untersucht, die auch fir technologische An-
wendungen der TaySiuuNg-Schichten as Diffusionsbarrieren relevant sind. Die
Untersuchungen zeigen, dal? die Stabilitét der Diffusionsbarrieren bereits unterhalb der Kri-
stallisationstemperatur durch eine Entmischung mit nachfolgender Nanokristallisation be-

grenzt ist.
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6 Anhang

6.1 Berechnungreativer Volumenanderungen

Fur eine Abschétzung der relativen Volumendnderungen in diinnen Schichten wird das bia-
xiale Spannungsmodell benutzt. Fir isotrope biaxiale Spannungen gilt fir die Dehnungen der
Schicht nach [75]:

Ey=E,=— £ -
w = Eyy oy, = Gleichung 6.1

Dabei werden durch e, und €y, die Dehnungen in der Schicht, durch €., die Dehnung senk-
recht zur Schicht und durch v; die Poisson-Zahl der Schicht bezeichnet. Die relative Volu-
menanderung ergibt sich zu:

av

Vv
Das negative Vorzeichen bedeutet an dieser Stelle, dal3 eine Zugspannung (¢ > 0) zu einer

z_(gxx+8yy+gzz) Gleichung 6.2

Abnahme des Volumens fiihrt. Einsetzen von [Gleichung 6.1{in (Gleichung 6.2|ergibt zusam-

men mit dem Hook’ schen Gesetz

oc=0. = £ E,: Elastizitdtsmodul, o: mechanische Spannung Gleichung 6.3

XX )

gen:

7:_(2_4vf )Ei Gleichung 6.4

6.2 Berechnung der Viskositat dinner  Schichten aus der
Spannungsr elaxation

Die theoretischen Uberlegungen von Witvrouw und Spaepen sind im fol genden zusammenge-

faldt und erganzt worden [27]:
Die Newton'sche Viskositdt ist Uber das Verhdtnis von Schubspannung tzu Scherrate
y definiert. Diese GrofRen kénnen nach der Theorie der plastischen Verformung in eine ver-

gleichbare Spannung oy und eine vergleichbare plastische Dehnungsinderung &!' umgerech-

net werden. Dabei sind die einachsigen vergleichbaren Spannungs- und Dehnungszusténde
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dadurch definiert, dal? durch sie die gleiche spezifische Dissipationsarbeit o, -de!' geleistet
wird, wie im dazu aguivalenten allgemeinen mehrachsigen Spannungszustand. Der entspre-

chende Zusammenhang o, =0, &) =2-£” zwischen den biaxialen Spannungen ¢ bzw.

Dehnungsinderungen & zu den vergleichbaren Spannungs- und Dehnungsanderungen kann

benutzt werden, um dann einen direkten Zusammenhang zwischen der Viskositdt und den

experimentell zuganglichen Mef3gréfen zu bekommen:

t _ o,/¥3 _ o

v &P.3 3.2&" Gleichung 6.5
Fur einen isothermen Fiel3prozef? sind die Summe aus elastischer und plastischer Dehnung
zeitlich konstant, weil die Lange der dinnen Schicht durch deren Haftung auf dem Substrat
fest vorgegeben ist.

" +£%=0 firT=const Gleichung 6.6

Der elastische Dehnungsanteil ergibt sich nach dem Hook’ schen Gesetz aus

E .
O'=E€e| Gleichung 6.7

Einsetzen von|Gleichung 6.5/und Gleichung 6.7|in Gleichung 6.6|ergibt nach Integration:

t

(03 1 Ef d ’ .

Inf—| = - = 7—5t, Gleichung 6.8
[O-Oj 61_Vf Ont o
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