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Einleitung

Das Versagen von Materialien oder Werkstiicken ist ein Problem, mit dem sich For-
scher und Ingenieure vom Beginn der Entwicklung neuer Materialien bis hin zu ihrer
Anwendung beschéftigen miissen. Mit der zunehmenden Komplexitét neuer Technolo-
gien steigen die Anforderungen an neue Materialien ununterbrochen und damit auch
an deren Charakterisierungen. Besonders das Verstandnis des Versagens der Materia-
lien, das in den seltensten Féllen gewiinscht wird, ist fiir die Weiterentwicklung der
Technologien von essentieller Wichtigkeit.

Die Erkenntnisse auf dem Gebiet der Bruchmechanik haben bereits einen grofien
Beitrag zum Verstiandnis und auch zur Kontrolle des Bruchverhaltens verschiedens-
ter Materialien und Geometrien geleistet. Jedoch werden durch die voranschreiten-
de Miniaturisierung der Bauteile in nahezu allen Anwendungsgebieten und das da-
mit verdnderte Bruchverhalten der Materialien neue Modelle und Charakterisierungs-
methoden notwendig, die im aktuellen Fokus der Forschung stehen (zum Beispiel
[Kum10, Jay15, Vol15]). Besonders fir Nanokompositmaterialien, die aufgrund ihrer
langenskalenabhéngigen Eigenschaften und den vielen Grenzflichen interessant fiir
neue Anwendungen sind, fehlt ein vollsténdiges, grundlegendes Verstiandnis der bruch-
mechanischen Konzepte und Parameter der Rissbildung und des Risswachstums. Die
Forschung auf dem Gebiet der Bruchmechanik hat bereits hervorgebracht, dass fiir
kleine Probendimensionen ein grundlegend verschiedenes Bruchverhalten beobachtet
werden kann, als es die Erkenntnisse der konventionellen Bruchmechanik erwarten las-
sen [Kum03, Wan03,|You04, You05, Che05a, You06, Mos06a, Ovi07, Zhall]. Dabei gibt
es verschiedene Ansétze, um das verdnderte Bruchverhalten auf der Nanoskala zu er-
klaren. Fiir Silicium wird zum Beispiel angenommen, dass die Versetzungen in der
Néahe einer Rissspitze dichter gepackt werden, wodurch eine héhere Bruchfestigkeit er-
klart werden kann [Beall|. Ein Mechanismus, der auch fiir verschiedenste Materialien
anwendbar ist, fehlt jedoch bisher. Eine solche mechanistische Beschreibung des Bruch-

verhaltens in kleinen Probendimensionen wére von groflem Nutzen fiir die Entwicklung
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neuer, speziell zugeschnittener Materialien mit einem kontrollierbaren Bruchverhalten.
Es ist bekannt, dass fiir duktile Materialien eine Verkleinerung der Probendimen-
sion zu einem Verlust der Bruchzahigkeit fithrt, wobei hingegen in sproden Ma-
terialien eine Verhédrtung beobachtet wird [Now07]. Mit kleineren Probendimen-
sionen steigt im Allgemeinen die Festigkeit in duktilen Materialien (zum Beispiel
[Mor97, Uch04} |Vol06, Uch09, Yul2|). Dieser Anstieg wirkt sich auf das Bruchverhal-
ten aus, sodass mit hoheren Festigkeiten hohere Bruchzahigkeiten zu erwarten sind
und dementsprechend der Verringerung durch die Miniaturisierung entgegengesetzt
wird [Kum03, Mey06,Koc07, Ovi07].

Aufgrund der Beobachtung einer ldngenskaligen Bruchzéhigkeit und die damit ver-
kniipfte Frage nach der Ubertragbarkeit der tabellarisierten Werte [Gral3] auf die Na-
noskala ist es notwendig, die nanoskaligen Materialien auf der Langenskala zu untersu-
chen, in der sie letztlich auch zur Anwendung kommen (zum Beispiel [Kan05, Kuml1)
Sch12a) | Jay15, Vol15]). Als vielversprechende Methode haben sich hier die in-situ Ex-
perimente in einem Elektronenmikroskop herausgestellt [DMO05,|[Kum10,Igb12}|Liul3].
Da in den kleineren Proben die Grofle der plastischen Zone im Bereich der tatsich-
lichen Probendimensionen liegt, kénnen fiir diese Bruchversuche nicht unbedingt die
Bedingungen eines ebenen Dehnungszustandes oder die ASTM Standards |[AST13| er-
fillt werden. Es ist daher notwendig, den Einfluss der plastischen Verformung auf das
Rissverhalten zu berticksichtigen und neue Modelle zu entwickeln.

Weiterhin kann die Ausbildung eines Risses und damit das Versagen eines Materi-
als unterhalb einer kritischen, charakteristischen Groéflie komplett unterdriickt wer-
den [How12| und die Materialien daher eine Festigkeit im Bereich der theoretischen
Festigkeit eines perfekten Kristalls erreichen |Gao03|. Gerade in biologischen Mate-
rialien wie Knochen, Zéhnen, Holz oder auch Schneckenhdusern [KS96||Kam00] hat
die Analyse gezeigt, dass sie oft beziiglich der mechanischen Eigenschaften und des
Bruchverhaltens optimiert sind. Eine lamellare Struktur der Materialien und die Kom-
bination verschiedenster Materialien resultieren oft in einem Mehrwert beziiglich der
Eigenschaften des Komposits im Vergleich zu den einzelnen Komponenten |[Den05].
Die besonderen Eigenschaften funktionaler Kompositmaterialien haben diese in den
Fokus der Forschung und der Industrie gebracht, da durch die geeignete Wahl der
Materialien gezielt Komposite mit optimalen Eigenschaften hergestellt werden kon-
nen. Solche, gezielt einstellbare Eigenschaften (chemisch, optisch, elektrisch usw.) sind
fir die verschiedensten Anwendungsgebiete von besonderem Interesse [Cho99,|[Par00,
Voe01,|Ver12).

In den meisten Fallen ist ein umfassendes Verstandnis der besonderen Eigenschaften in
den Kompositmaterialien jedoch nicht vorhanden. Auch im Bezug auf die mechanischen
Eigenschaften fehlt noch dieses grundlegende Verstindnis, sodass gerade diese die ak-

tuelle Forschung priagen [Mis07, Liul2,|Knol3]. Eine Kompositstruktur aus amorphen



und kristallinen Komponenten zeigt eine Besonderheit hinsichtlich der mechanischen
Eigenschaften des Komposits. So ist es moglich, dass zum Beispiel die Festigkeit der
amorphen Komponente und die Duktilitdat der kristallinen Komponente in der Kompo-
sitstruktur erhalten bleiben. Dem hingegen kénnen ungeeignete Eigenschaften fiir die
Anwendung (zum Beispiel die geringe Duktilitat der amorphen Komponenten) nahezu
komplett unterdriickt werden. Unter Umsténden ist sogar eine erhéhte Duktilitdat oder
Festigkeit gegentiber den Einzelkomponenten moglich [Liul2,Wan07]. Im Allgemeinen
werden die verbesserten mechanischen Eigenschaften iiber einen lingenskalenabhéngi-
gen Verformungsmechanismus erklart. In kristallinen Metallschichten steigt die Festig-
keit mit kleinerer charakteristischer Grofie [Mor97,Uch04} Vol06, Kral(0] und weiterhin
versproden die Metallschichten, da die Versetzungsaktivitat in kleinen Proben limitiert
ist [Mey06]. In amorphen Materialien wird in kleinen Dimensionen die Unterdriickung
der Scherbandbildung bei einer charakteristischen Grofle von etwa 10 nm bis 100 nm
beobachtet [Wan07].

Nicht nur die mechanischen Eigenschaften eines Komposits konnen das Bruchverhal-
ten entscheidend beeinflussen, sondern auch die Einfliisse durch die Umgebung, in der
die Komposite oder auch einkomponentige Werkstiicke zum Einsatz kommen. Die zwei
wichtigsten Effekte sind hier die Spannungsrisskorrosion und die Versprodung der Ma-
terialien in einer reaktiven Umgebung. Gerade in der Medizintechnik ist der Einfluss
der Umgebung auf die Lebensdauer eines Implantates enorm wichtig, sodass ein tiefes
Verstéandnis, wie eine reaktive Umgebung die Eigenschaften der Materialien und deren
Bruchverhalten beeinflusst, unabdingbar ist.

Mit dem Verstandnis dieser Effekte kann zudem eine Methodik entwickelt werden, mit
der es moglich wird, Kompositmaterialien so durch eine Umgebung zu beeinflussen,
dass der Risspfad gezielt gewéhlt werden kann. Die kontrollierte Auswahl des Risspfa-
des ermdglicht somit ein effizientes Recycling von Kompositmaterialien. Die Kontrolle
des Risspfades konnte hier iiber die gezielte Versprodung eines der Materialien oder die
Schwachung einer der Grenzflachen erfolgen. Da sich der Riss im Allgemeinen entlang
der schwachsten Richtung ausbreitet, wéire die Beeinflussung der Grenzflichen durch
die Segregation eines geeigneten Materials eine vielversprechende Idee Komposite effi-
zient zu recyclen. Weiterhin ist es vorstellbar Materialsysteme zu entwickeln, in denen
die Adhésion zwischen den Materialien gesteuert werden kann und so die Adhésion
von auflen beeinflusst wird, sodass eine Trennung der Materialien an ihrer Grenzfliache
moglich ist. Die Natur liefert hier ein exzellentes Beispiel anhand der Fifle von Geckos,
wie Adhésion kontrolliert werden kann.

Im Rahmen dieser Dissertation wird ein in-situ Bruchversuch in Anlehnung an ma-
kroskopische Experimente entwickelt, der es erlaubt, auf der Nanometerskala kontrol-
lierbare Bruchversuche in einem Transmissionselektronenmikroskop durchzufithren. Als

Materialsystem wird eine amorph /kristalline Multilagenstruktur bestehend aus poly-
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kristallinen Titan-Schichten und Zirkonoxidschichten gewahlt. Die Bruchversuche wer-
den in zwei Geometrien realisiert, so kann das Risswachstum parallel und senkrecht zu
den Grenzflichen untersucht werden. Durch die systematische Analyse des Bruchver-
haltens in Abhéangigkeit der Schichtdicke der kristallinen Komponente konnen zudem
Einblicke in den Einfluss der Langenskala auf das Bruchverhalten gewonnen werden.
Durch die Moglichkeit eine reaktive Gasatmosphére in das Mikroskop einzubringen,
werden zusétzlich Bruchversuche unter dem Einfluss einer Wasserstoff- und Wasser-
dampfatmosphére durchgefiihrt. Die Verdnderungen im Bruchverhalten der Multila-
genstrukturen konnen auf gednderte, mechanische Eigenschaften der einzelnen Kom-
ponenten zuriickgefithrt werden, sodass damit eine mogliche Strategie zur Kontrolle
des Risspfades demonstriert werden kann.

Die Dissertation gliedert sich in sechs Kapitel. Nachfolgend werden die physikalischen
Grundlagen und der aktuelle Stand der Forschung auf dem Gebiet der Bruchmechanik
mit dem Fokus der Bruchversuche auf der Nanoskala dargestellt. In Kapitel 3 werden
die experimentellen Methoden beschrieben. Hier wird der entwickelte Bruchversuch und
dessen Praparation und Auswertung ausfiihrlich geschildert. In Kapitel 4 werden nach-
einander die experimentellen Beobachtungen der Bruchversuche an den Einzelschichten,
in der Geometrie entlang der Grenzflachen, in der Geometrie senkrecht zu den Grenzfla-
chen und in einer Gasatmosphéare beschrieben. Des Weiteren werden die Ergebnisse der
umfassenden Charakterisierung der Multilagen dargestellt. Die gewonnenen Erkennt-
nisse der Bruchversuche werden in Kapitel 5 im Vergleich mit der Literatur eingehend
diskutiert. Es werden das Bruchverhalten in Abhéngigkeit der Schichtdicke der kris-
tallinen Schicht und das verdnderte Bruchverhalten auf der Nanoskala erértert. Der
Einfluss einer Gasatmosphére auf das Bruchverhalten wird abschlieBend zur Diskussi-
on gestellt. Im sechsten Kapitel schlieit diese Dissertation mit der Zusammenfassung
der wesentlichen Erkenntnisse der in-situ Bruchversuche und einem Ausblick fiir wei-

tergehende Experimente.



Stand der Forschung und
Grundlagen

Im folgenden Kapitel werden die wichtigsten theoretischen Grundlagen der Bruchme-
chanik dargestellt, die notwendig sind, um die experimentellen Ergebnisse einordnen
und diskutieren zu kénnen. Die grundlegenden Konzepte und Begrifflichkeiten der klas-
sischen Bruchmechanik werden eingefiihrt.

Durch die voranschreitende Miniaturisierung in fast allen Bereichen der Forschung und
der Entwicklung ergeben sich neue Herausforderungen bei der Realisierung von Bruch-
versuchen auf kleinen Langenskalen. Das moglicherweise verdnderte Bruchverhalten
bei kleinen Probendimensionen und die langenskalenabhangige Bruchzahigkeit, die als
charakterisierende Materialeigenschaft angesehen wird, stehen im aktuellen Fokus der

Forschung, deren Stand ebenfalls aufgezeigt wird.

2.1 Bruchmechanik

Das Versagen von Werkstiicken in verschiedensten Anwendungen ist in den meisten
Fallen unerwiinscht, daher ist das Bruchverhalten und dessen Verstandnis bei der Kon-
zipierung und Realisierung neuer Werkstiicke unerlésslich. Unabhéangig davon, warum
ein Material in seiner Anwendung versagt, kann dieses weitreichende Konsequenzen
haben. Die Kontrolle iiber das Bruchverhalten kann daher als ultimatives Ziel der For-
schung auf dem Gebiet der Bruchmechanik angesehen werden.

Es kann zwischen drei Brucharten unterschieden werden (vgl. Abbildung , wobei
der Bruchmodus I fiir die Entwicklung neuer Materialien oder neuer Bauteile auf-
grund des geringsten Widerstands gegeniiber der Rissbildung und des Risswachstums
am wichtigsten ist. Typischerweise fithren Bruchversuche in Mode II- oder Mode III-

Bruchgeometrie nicht zu einem Versagen der Probe.
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Abbildung 2.1: Bruchmoden

Im Verlauf der Forschung im Bereich der Bruchmechanik haben sich zwei grundlegende
Konzepte entwickelt, die es erméglichen das Bruchverhalten zu beschreiben.

Griffith’s Energieansatz besagt, dass ein Riss sich nur dann weiter ausbreitet, wenn die
Energie, die zur Rissausbreitung zur Verfiigung steht, grofler ist als der Widerstand
des Materials gegeniiber dem Risswachstum |Gri20]. In der Widerstandsfahigkeit des
Materials sind alle dissipativen Prozesse wéahrend des Risswachstums enthalten. Die
Weiterentwicklung dieses Ansatzes durch Irwin [[rw48| fithrt die GroSe der Energie-
freisetzungsrate G ein. Diese beschreibt die Energie, die wihrend des Risswachstums
dissipiert wird bezogen auf die Oberfliche, die durch den Riss neu gebildet wird. Im
Fall des Versagens eines Materials ist G = G, wobei G. die kritische Energiefreiset-
zungsrate ist, die somit als Maf fir die Widerstandsfédhigkeit bzw. Bruchzahigkeit des
Materials fungiert. Im Vergleich zu der Festigkeit von Materialien hat G. eine ahnliche
Bedeutung wie die Fliespannung o, eines Materials und G kann mit der aufgebrach-
ten Spannung o als Triebkraft der Verformung verglichen werden.

Der zweite Ansatz zur Beschreibung des Bruchverhaltens eines Materials beruht auf
der Berechnung der Spannungskomponenten in allen Raumrichtungen an einem Punkt
in der Néhe einer Rissspitze. Bei dieser Berechnung zeigt sich, dass alle Spannungs-
komponenten proportional jeweils zu einem einzelnen Faktor sind. Dieser Faktor wird
als Spannungsintensitatsfaktor K bezeichnet. Ist dieser Faktor K bekannt, so ist da-
mit auch der Spannungszustand in der Nahe der Rissspitze in einem linear-elastischen
Material gegeben. Fiir bestimmte Werte von Dehnungen und Spannungen versagt das
Material, sodass mit einem kritischen Spannungsintensitatsfaktor K, (auch als kritische
Bruchzéhigkeit bekannt) die Widerstandsféhigkeit des Materials beschrieben werden
kann. Ein Versagen des Materials wird also erwartet, wenn K = K, gilt.

Der Spannungsintensitétsfaktor lasst sich wie folgt berechnen

K =Yoy7a (2.1)
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wobei Y eine dimensionslose Konstante ist, die den Einfluss der Geometrie sowie die
Art der Verformung charakterisiert, o ist die aufgebrachte Spannung und a die Riss-
linge. Y = f(a/W) ist fiir viele Standardgeometrien bekannt und kann anhand der
relevanten Dimensionen der Probe W sowie der Rissldnge a berechnet werden [And95].

Der kritische Spannungsintensitatsfaktor K. ist fiir einen Mode I Riss typischerweise
kleiner als die Faktoren der anderen beiden Moden (K., Ko > Kj.) [And95).

Die Oberflichenenergie v der neuen Oberflache, die durch einen Riss entstanden ist,
kann aus der Bruchzéhigkeit bzw. der kritischen Energiefreisetzungsrate berechnet wer-
den. Fir ein ideal sprodes Material gilt [And69]

L

wobei E der Elastizitdtsmodul ist. Fiir duktile Materialien, in denen plastische Verfor-
mung stattfindet, bildet sich an der Spitze einer Kerbe eine plastische Zone, die mit
steigender Belastung grofler wird bis ein Riss gebildet wird. Innerhalb der plastischen
Zone kann Energie dissipiert werden, sodass sich die Gleichung zu

G.=2v+G, (2.3)

verandert. Der dissipative Anteil G}, enthélt jede mogliche dissipative Kraft, wobei die
plastische Verformung im Fall der duktilen Materialien den grofiten Anteil daran hat.
Experimente wie auch Simulationen bestétigen, dass gerade bei Multilagenstrukturen
mit Schichtdicken im Bereich von einigen Hundert Nanometern der dissipative Anteil
G, der Energiefreisetzungsrate dominiert [Dau98,Lan00]. So kann eine starke Variation
der makroskopisch gemessenen Bruchzéahigkeit in Abhédngigkeit der Schichtdicken der
Multilagen beobachtet werden (vgl. Abschnitt [2.1.1)).

Die plastische Zone in der Nahe der Spitze der Kerbe bzw. eines Risses beschreibt eine
Zone, in der inelastische Verformung des Materials stattfindet. Die Grofie dieser plas-

tischen Zone r, kann iiber einen Ansatz eines Kraftegleichgewichts berechnet werden.
Es gilt [And69, Meil2)|

rad (KIQ>2 (2.4)

T\ Oys

wobei o, die Fliespannung des Materials ist.

Die Berechnung der Grofle der plastischen Zone nach Gleichung zeigt zum Bei-
spiel nur bis zu Spannungen, die etwa der Halfte der Flielspannung entsprechen, eine
gute Ubereinstimmung. Daraus folgt, dass fiir groSe plastische Zonen im Vergleich
zu den Abmessungen der Proben die Anwendung der Konzepte der linear-elastischen
Bruchmechanik nicht hinreichend genau sind. In den definierten Standards [AST13] ist
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eindeutig fiir verschiedene Testgeometrien festgehalten, wie die Grofle der plastischen
Zone und die Dimensionen der Proben im Verhaltnis zu einander stehen miissen, um
aussagekriftige Ergebnisse zu erhalten.

Unter der Annahme eines linear-elastischen Materials kénnen sowohl die Energiefrei-
setzungsrate GG als auch der Spannungsintensitatsfaktor K zu der Beschreibung des

Bruchverhaltens genutzt werden. Sie konnen wie folgt umgerechnet werden,

2
G = l;, (2.5)
mit
EF'=F fiir einen ebenen Spannungszustand
E = 1_E,/2 fiir einen ebenen Dehnungszustand

wobei v die Querkontraktionszahl des Materials ist.

Bereits in den ersten Untersuchungen des Bruchverhaltens von sproden Materialien
zeigte sich eindeutig, dass es eine Diskrepanz zwischen den gemessenen Spannun-
gen gibt, die nétig sind eine Probe zum Versagen zu bringen, und den theoretischen
Spannungen, die notwendig sind, um atomare Bindungen aufzubrechen. Griffith ent-
wickelte eine Theorie, die besagt, dass an mikroskopischen Schwachstellen des Mate-
rials die Spannungen lokal hoher sind im Vergleich zur global aufgebrachten Span-
nung [Ing13,|Gri20,Irw48,|And95]. Neben den im Material enthaltenen Schwachstellen
konnen auch maschinell hergestellte Kerben als absichtlich erzeugte Schwachstellen in
einem Material dienen, an denen eine Spannungskonzentration wahrend der Belastung
aufgebaut wird.

Entscheidend fiir die Hohe der Spannung an der Spitze einer Kerbe ist deren Kriim-
mungsradius [Kru04]. Es konnte in der Literatur gezeigt werden, dass die Spannungs-
konzentration an der Spitze einer Kerbe mit kleinem Kriimmungsradius Werte anneh-
men kann, die bis zu zehn mal grofer sind als die FlieBspannung des Materials [Wei97].
Daher ist die lokale Spannungsverteilung an der Kerbe unter Umstanden sehr ver-
schieden zu der makroskopischen Flielspannung des Materials und kann somit das
Bruchverhalten entscheidend beeinflussen. An Kerben mit grofleren Kriimmungsradien
herrschen geringere Spannungen, sodass mehr extern aufgebrachte Spannung notwen-
dig ist, um einen Riss zu bilden. Daraus resultiert die Moglichkeit, dass durch die
hoheren externen Spannungen ein spontanes Versagen wahrscheinlicher ist, da diese

Spannungen héher als die fiir ein stabiles Risswachstum notwendigen |Jay14].

Erstreckt sich die inelastische Verformung des Materials tiber einen gréfleren Bereich
um die Rissspitze, sodass die linear-elastische Bruchmechanik nicht mehr anzuwenden
ist, muss die Beschreibung des Bruchverhaltens iiber andere Konzepte erfolgen, die es

ermoglichen das plastische Verhalten der Materialien zu erfassen. Die Beschreibung
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(a) (b)

Abbildung 2.2: Definitonen CTOD aus http://www.efunda.com/formulae/solid_mechanics/
fracture_mechanics/fm_epfm_CTOD.cfm

erfolgt tiber Rissspitzenaufweitung (engl. crack tip opening displacement, CTOD) und
das J-Konturintegral [Ric68|. Letzteres ist eine allgemeinere Version der Energiefrei-
setzungsrate, die im Falle eines linear-elastischen Materials identisch ist (J = G) und
die Energiefreisetzungsrate in einem nichtlinearen elastischen Korper mit einem Riss
beschreibt.

Die Rissspitzenaufweitung kann auf zwei verschiedene Arten definiert werden (vgl. Ab-
bildung , wobei die Definitionen dquivalent sind, wenn sich die Rissspitze zu einem
Halbkreis abstumpft. Im Rahmen der Dissertation und in der Literatur wird bevorzugt
die Definition aus Abbildung genutzt. Sie bestimmt die CTOD im Verlauf des
Risswachstums an der jeweiligen Position der Rissspitze.

Die Beschreibung des Bruchverhaltens iiber die CTOD beruht auf den experimentellen
Beobachtungen von Wells [Wel61], dass sich die Spitze einer Kerbe bzw. eines Risses
bewegt, bevor es zum Versagen der Probe kommt. Durch die plastische Verformung
in der Nahe der Rissspitze wird diese abgerundet. Die Abrundung ist proportional zur
Festigkeit des Materials.

Die CTOD ¢ ist mit dem Spannungsintensitatsfaktor oder der Energiefreisetzungsrate
direkt verkniipft, wenn die plastische Zone klein ist gegeniiber den Abmessungen der
Probe (small-scale yielding). Es gilt

K? Jr

b= —~1_ = 2.
moysEl moy, (2:6)
& Jr = dmoy,s (2.7)

Der dimensionslose Parameter m in den Gleichungen (2.6) und (2.7)) berticksichtigt
den kontinuumsmechanischen Zustand der Probe. So ist m = 1, wenn ein ebener
Spannungszustand (engl. plane stress) vorliegt, wohingegen m = 2 fiir einen ebenen

Dehnungszustand anzunehmen ist.


http://www.efunda.com/formulae/solid_mechanics/fracture_mechanics/fm_epfm_CTOD.cfm
http://www.efunda.com/formulae/solid_mechanics/fracture_mechanics/fm_epfm_CTOD.cfm
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2.1.1 Bruchmechanik auf der Nanoskala

Im nachfolgenden Abschnitt werden die grundlegenden Mechanismen und Konzepte
beschrieben, die das Bruchverhalten bei der Verringerung der Langenskala entscheidend
beeinflussen konnen. Diese Mechanismen dienen der abschlieBenden Diskussion und

Einordnung der gewonnenen experimentellen Ergebnisse in Abschnitt

Griffith’s Kriterium

Unabhéangig von veranderten mikrostrukturellen oder mechanischen Eigenschaften na-

noskaliger Materialien ist aufgrund der frithen Beobachtungen von Griffith ein langen-

skalenabhangiges Bruchverhalten zu erwarten. Das Kriterium fiir eine Rissausbreitung

kann auf Basis der Anderung der Gesamtenergie des Systems bestimmt werden. Fiir

eine unendlich grofie Platte (der Dicke B), die elastisch verformt (Spannung o) wird

und einen Riss der Lange 2a enthélt, verandert sich die Gesamtenergie wie folgt
102%a’B

AF o -
X5 E

— aBy (2.8)

wobei der erste Term die Verringerung der potentiellen Energie und der zweite den
Anstieg in der Oberflichenenergie aufgrund des Risses beschreibt. Anhand dieser Ener-
giebalance kann die kritische Spannung zum Versagen des Materials berechnet werden.

Diese Spannung skaliert mit der Lange a (0. o< 1/+/a).

Unempfindlichkeit gegentber Schwachstellen

Die Proportionalitéit des kritischen Spannungsintensitétsfaktors mit der Spannung und
der Rissldnge aus Gleichung zeigt einen weiteren Grofleneffekt des Bruchverhaltens
auf. Umso kleiner der Riss oder allgemeiner eine im Material enthaltene Schwachstelle
ist (kleineres a), desto hoher ist die Spannung, die notwendig ist, um den material-
spezifischen kritischen Spannungsintensitéitsfaktor K. zu erreichen. Daraus folgt, dass
unterhalb einer kritischen Grofle der Schwachstelle die notwendige Spannung zur Riss-
ausbreitung die theoretische Festigkeit des Materials erreicht und daher das Material
unempfindlich gegeniiber enthaltenen Schwachstellen ist. Eine Schwachstelle, die gro-
Ber als die kritische Grofle ist, wiirde hingegen zum Versagen des Materials fithren.
Experimentell konnte nachgewiesen werden, dass in Aluminiumproben der Riss, der
zum Versagen der Probe fiihrt, nicht an der Spitze der Kerbe/Schwachstelle gebildet
wird, sondern an zufélligen Positionen in der Probe. Diese Arbeit [Kum09| unterstiitzt
damit weitere Beobachtungen in der Literatur, die besagen, dass das Bruchverhalten
von zum Beispiel biologischen Materialien (Knochen oder Zahne) unabhéngig von den
in ihnen enthaltenen Fehlstellen bzw. Hohlraumen ist [Gao03,Ji10].
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Langenskalenabhéngige Festigkeit und Plastizitat

Die Verwendung nanokristalliner Materialien fiir verschiedenste Anwendungen ist be-
reits weit verbreitet, da sie aufgrund ihrer einzigartigen Eigenschaften (,smaller is
stronger* [Vol06}|Deh06| Kral0},/Grell] oder des Hall-Petch-Verhaltens [Cho89}/Car07])
neue Moglichkeiten ertffnen. Der Trend der ansteigenden Fliespannung mit kleinerer
Probengrofie wird auch fiir hexagonal dicht gepackte Materialien, wie es auch Titan ist,
beobachtet [Yul2|. Auch im Bereich der Bruchmechanik werden die nanoskaligen Ma-
terialien interessanter. In der Literatur wird beschrieben, dass sich die kritische Bruch-
zéhigkeit mit kleinerer charakteristischer Grofie der Materialien (Korngroe, Schicht-
dicke oder Probendimensionen) und der mechanischen Eigenschaften (Plastizitat und
Duktilitat) verandert. Die langenskalenabhéngige Bruchzéhigkeit wird nachfolgend in
Abschnitt 2.1.7] behandelt.

Die klassische Trennung in zwei verschiedene Bruchverhalten (duktil und sprode wie
in Abbildung ist fiir nanokristalline Materialien nicht mehr komplett aufrechtzu-
erhalten.

Experimentelle Arbeiten zeigen ein duktiles Bruchverhalten tiber die Bildung und
das Wachstum von Hohlrdumen in Materialien mit Korngréfien im Bereich zwischen
20nm bis 100 nm [KumO03},[You04}|You05, Che0bal You06,/Ovi07,[Kum11].
Nanokristallines Nickel mit einer vergleichbaren Korngrofie von etwa 20 nm zeigt hin-
gegen in Ermiudungsversuchen einen sproden Korngrenzenbruch [Mos06a] iiber die Bil-
dung und das Wachstum von nanoskaligen Rissen an Tripelpunkten der Korner.
Entscheidend fiir den herrschenden Rissmechanismus in nanokristallinen Materialien
ist der grofle Anteil von Korngrenzen im Verhéltnis zum restlichen umgebenden Materi-
al. Zum einen dienen Korngrenzen als bevorzugte Nukleationspunkte von nanoskaligen
Rissen, da die Bindung der Atome in den Korngrenzen schwécher ist als in den Kérnern
selbst. Zum anderen wird die Bildung von Hohlrdumen und deren Wachstum an den
Korngrenzen vereinfacht, da die Diffusion entlang der Korngrenzen im Vergleich zur
Diffusion im Material deutlich erhoht ist.

In Abbildung sind beide Rissmechanismen schematisch dargestellt. Unter dem Ein-
fluss einer dufleren Spannung werden an den Korngrenzen nanoskalige Risse gebildet.
Entscheidend fiir den Rissmechanismus ist, ob diese Risse zu Hohlrdumen wachsen
konnen (vgl. Abbildung oder als Spannungskonzentrationen zur Bildung weiterer
Risse in der Umgebung (vgl. Abbildung dienen konnen. Welche der beiden Mog-
lichkeiten eintritt, hingt von der Plastizitat der jeweiligen Probe ab. Ist ein plastisches
FlieBen der Probe moglich, werden die Risse in Hohlraume umgewandelt (sieche Abbil-
dung . Die Hohlraume wachsen unter dem Einfluss der aufgebrachten Spannung
soweit, dass sie miteinander in Kontakt kommen und immer gréflere Hohlrdume bilden.

Es kommt dadurch zu Einschniirungen und die Probe versagt iiber die Bildung und das
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(a) duktil (b) spréde

Abbildung 2.3: Bruchmechanismen in nanokristallinen Materialien [Ovi07]

Zusammenwachsen von Hohlrdumen, was einem duktilen Rissmechanismus entspricht.
Kommt es jedoch zu keinem nennenswerten plastischen Flielen in der Probe, konnen in
der Umgebung des Risses an den Korngrenzen mit steigender, aufgebrachter Spannung
neue Risse gebildet werden und die Probe versagt katastrophal, was einem sproden
Rissmechanismus gleichzusetzen ist (siehe Abbildung [2.3D)).

Sowohl der sprode als auch der duktile Rissmechanismus stehen somit in direkter
Konkurrenz und die Frage, ob nur der eine oder der andere oder beide Mechanis-
men gleichzeitig zu beobachten sind, hangt entscheidend von der Plastizitat und auch
von der Fliefispannung, die die Grofie der plastischen Zone bestimmt (vgl. Gleichung
(2.4)), ab. Da die FlieBspannung einem langenskaligen Verhalten unterliegt (zum Bei-
spiel [KumO03}Vol06,/0vi07]), ist zu erwarten, dass die Grofie der plastischen Zone und
damit das Bruchverhalten ebenfalls mit einer charakteristischen Grofie skalieren. Ex-
perimentell konnte gezeigt werden, dass es einen Ubergang von duktilem zu sprédem
Rissverhalten gibt, wenn die Korngrofle bei nanokristallinen Nickel-Proben und Nickel-
legierungen von etwa 40 nm auf etwa 10 nm verringert wird |Li04}Li05]. Dieser Effekt
ist bisher jedoch noch nicht vollstdndig nachzuweisen und dient lediglich als Anhalts-
punkt fiir die Annahme, dass Materialien mit kleineren Kornern eine Tendenz zu eher
sprodem Bruchverhalten aufweisen kénnten.

Neben der Plastizitiat kann sich auch die Duktilitat auf der Nanoskala verdndern. Expe-
rimentell konnte gezeigt werden [Zhall], dass mit geringer Schichtdicke die Duktilitat

eines auf grofleren Skalen duktilen Materials in einer Multilagenstruktur aufgrund der
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langenskalenabhéngigen Festigkeiten (smaller is stronger) und der Versetzungsaktivitét
verloren geht. Die verringerte Versetzungsaktivitat steht in Verbindung mit der Wech-
selwirkung der bereits im Material enthaltenen Versetzungen mit den Grenzflachen.
Diese werden an der Grenzfliche festgehalten und stauen sich gegen diese auf, sodass
mehr Spannung notwendig ist, um neue Versetzungen zu nukleieren und das Material
weiter plastisch zu verformen [Mis03, Mis07,|Zhu08]. Fiir nanokristalline Materialien
mit Korngroflen kleiner als etwa 30 nm wird beobachtet, dass eine Ansammlung von
Versetzungen immer schwieriger wird und so immer weniger plastische Verformung
erreicht werden kann [Hsi94,|Zhu04, Bud04, Kum10]. Eine fehlende Duktilitat auf der
Nanoskala verringert die Mdoglichkeit Verformungsenergie abzubauen und damit auch
die Widerstandsfahigkeit des Materials.

Abrundung der Rissspitze

Eine geringe Plastizitat auf der Nanoskala hat einen direkten Einfluss auf das Bruch-
verhalten. Aufgrund der fehlenden plastischen Verformung an der Rissspitze kann diese
nicht vergleichbar stark abgerundet werden wie in einem Material, in dem ein plasti-
sches Flielen moglich ist. Durch das Abrunden der Rissspitze wird Energie dissipiert,

sodass das Material widerstandsfiahiger gegeniiber der Rissbildung wird.

Rissspitzenabschirmung

Weiterhin wird durch die verdnderten plastischen Eigenschaften eines nanoskaligen
Materials der Mechanismus der Rissspitzenabschirmung beeinflusst. Versetzungen, die
von der Rissspitze aus nukleiert werden und sich von dieser entfernen, verringern durch
ihr Spannungsfeld und die riickwirkenden Spannungen der Versetzungsquelle (hier die
Rissspitze) den lokalen Spannungsintensitatsfaktor. Versetzungen in der Néahe der Riss-
spitze schirmen diese somit von dem sie umgebenden Spannungsfeld ab. Werden die
Versetzungen aufgrund der Erhohung der aufgebrachten Spannung von der Rissspitze
weg bewegt, verringert sich die abschirmende Wirkung der Versetzungen und weitere

Versetzungen konnen an der Rissspitze nukleiert werden.

Einschréankung der plastischen Zone

Bei Bruchversuchen auf der Nanoskala ist die Grofle der plastischen Zone entscheidend
fir die Wahl der Abmessungen der Probe, um die Randbedingungen eines ebenen
Dehnungszustandes zu erfiillen, damit quantitativ belastbare Daten gewonnen werden
konnen. Die Grofle der plastischen Zone ist auf der Nanoskala eingeschrankt, wenn sie
die charakteristischen Léangen, wie zum Beispiel die Schichtdicke, in einer Multilagen-

struktur tiberschreitet. Daraus folgt, dass das Volumen, das plastisch verformt werden
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und somit zur Dissipation der Verformungsenergie beitragen kann, wesentlich kleiner
und das Material weniger widerstandsfahig ist im Vergleich zu massiven Proben.

Ist die Schichtdicke einer duktilen Komponente vor der Rissspitze kleiner als die
plastische Zone, die sich aufgrund der Belastung aufbauen wiirde, muss die plastische
Zone an die Gegebenheiten (Form und Grofle) angepasst werden. Da eine hohe
Bruchzahigkeit im Wesentlichen durch eine plastische Verformung erreicht wird
(vgl. Gleichung ), beeinflusst diese Einschriankung der plastischen Zone die
Bruchzahigkeit [Was96|,Zhall].

Fir Silicium-Einkristalle konnte in der Literatur gezeigt werden, dass bei einer geeig-
neten Wahl der Bruchgeometrie sowie der Grofle der Proben relativ zur plastischen
Zone (< 250nm), quantitativ vertrauenswiirdige Werte der kritischen Bruchzdhigkeit
gemessen werden kénnen [DMO5, Deh06, Kral0,lJay15].

In-situ TEM-Dehnungsversuche an einkristallinen NiAl-Legierungen zeigen ein Bruch-
verhalten in Abhéingigkeit von der Belastungsrichtung der Proben relativ zu den
kristallographischen Richtungen [Bai99]. So kann zum einen die Nukleation von
Versetzungen an der Rissspitze und deren Bewegung durch den Kristall beobachtet
werden, zum anderen wird ein sprodes Bruchverhalten ohne Versetzungsaktivitat oder
plastische Verformung wéhrend der Rissbildung beobachtet. Wenn das Rissverhalten
mit einer Versetzungsaktivitiat einher geht, wird weiterhin festgestellt, dass sich die
Rissausbreitungsrichtung in Bereichen hoher Versetzungsdichte verdndert. Auflerdem
verlangsamt sich das Risswachstum in den Bereichen hoher Versetzungsdichte.

Das  Bruchverhalten nanoskaliger Keramiken wird abschliefend in die-
sem  Abschnitt  beschrieben  [Ovil5].  Aufgrund der  typischen  Nicht-
Gleichgewichtsherstellungsbedingungen der Keramiken enthalten diese viele Hohl-
raume oder andere Fehlstellen, die sich bevorzugt an den Korngrenzen sammeln. Im
Allgemeinen versagen Keramiken, wenn sie bei Raumtemperatur beansprucht werden,
sprode. Das sprode Bruchverhalten begriindet sich mafgeblich durch das Fehlen
einer moglichen Versetzungsaktivitat bei Raumtemperatur. Wie auch bereits fiir die
nanokristallinen Metalle spielen die Korngrenzen eine entscheidende Rolle wahrend
des Bruchs der Keramiken. So konnen auch in Keramiken Korngrenzen als bevorzugte
Nukleationspunkte von Rissen dienen. Korngrenzen sind besonders geeignet, um dort
einen Riss zu bilden und entlang der Korngrenzen (intergranular) wachsen zu lassen,
im Gegensatz zu einem Riss innerhalb eines Korns (intragranular). Da die Korngren-
zen jedoch nur kurz und gekriimmt sind, muss auch der Riss gekriimmt entlang der
Korngrenzen laufen, was einen intergranularen Bruchmechanismus erschwert.

Ob sich in einem nanokristallinen, keramischen Material ein Riss entlang der
Korngrenzen oder durch die Koérner hindurch ausbildet, entscheidet sich anhand

materialspezifischer Eigenschaften und auch der Geometrie der Beanspruchung.
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Experimentell konnen sowohl intergranulares Bruchverhalten als auch die Rissbildung
in Kornern (intragranular) beobachtet werden [And09).

Durch die Verringerung der Korngrofle ist auch in Keramiken ein Anstieg in der
Festigkeit der Materialien in Abhéangigkeit der Korngréle zu beobachten. Es werden
Festigkeiten gemessen, die bis zu fiinfmal hoher sind im Vergleich zu grobkornigen
Keramiken (vgl. zum Beispiel |[Kun04, Muk07]). Obwohl Keramiken weiterhin bei
Raumtemperatur sprode versagen, ist eine verbesserte Bruchzahigkeit der nanokristal-
linen Keramiken zu beobachten. Die verbesserte Bruchzéhigkeit steht in Verbindung
mit einem Mechanismus, bei dem die lokalen Spannungen in der Nahe der Rissspitze

durch lokale plastische Verformungen abgebaut werden kénnen [Sz105].

Langenskalenabhangige Bruchzahigkeit

Die Abhéngigkeit der Bruchzédhigkeit von der Langenskala wird mafligeblich durch die
Veranderungen in dem Spannungszustand bestimmt, wenn die Probendimensionen ver-
kleinert werden. Anhand experimenteller Modelle |[And69] kann eine kritische Grofie
t1 beschrieben werden, unterhalb der nur die Bruchzéhigkeit im ebenen Spannungszu-
stand KPS gemessen werden kann. Uberschreiten die Probendimensionen die
kritische Grofe t5 konnen Ko gemessen werden, die konform zu den ASTM-Standards
und damit vergleichbar mit anderen Daten in der Literatur (Ashby-Diagramme) sind
(vgl. Abbildung [2.4)).

Der Ubergang von der Bruchzihigkeit im ebenen Dehnungszustand hin zum ebenen
Spannungszustand bei kleineren Probendimensionen kann nicht genau beschrieben wer-
den. In der Literatur wird von einer Naherung berichtet, die das Verhéaltnis der beiden
Bruchzéihigkeiten in Verbindung mit materialspezifischen Eigenschaften bringt [Bro73|.
Das Verhaltnis berechnet sich wie in Gleichung angegeben tiber

K%me—stress e E

=4/1
KIC + 120'y5

(2.9)

wobei ¢ die Bruchdehnung und o, die Flielspannung des Materials sind.

Fir NiAl-Einkristalle kann mit Gleichung eine Abweichung von weniger als
10% der gemessenen Bruchzéihigkeiten in kleinen Probenvolumina im Vergleich zu
massiven Proben berechnet werden [Iqb12], sodass eine Verdnderung im Spannungs-
zustand durch die Miniaturisierung der Proben nur einen kleineren Einfluss hat. Diese
Erwartung kann mit den gezeigten experimentellen Daten [Iqb12] unterstiitzt werden.
Fir verschiedene kristallographische Orientierungen koénnen die makroskopischen
Bruchzéhigkeiten gut reproduziert werden. Ein Grofleneffekt der Bruchzahigkeit wird
hier nicht beobachtet. Aufgrund der gewdhlten Probendimensionen in [[qb12] befinden

sich die Proben in einem Ubergangsbereich zwischen einem ebenen Dehnungszustand
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Abbildung 2.4: Anderson Modell aus [Mer11]

und einem ebenen Spannungszustand, sodass noch kein ausgepragter Grofieneffekt zu
erwarten ist.

Auch in Ausbeulexperimenten (bulge tests) an amorphen Siliciumnitrid-Dinnschichten
kann keine Verdnderung der kritischen Bruchzahigkeit in Abhangigkeit der Schicht-
dicke gefunden werden |[Merll]. Die Probendimensionen der Siliciumnitridschichten
(20nm bis 108 nm) befinden sich in einem Ubergangsbereich zwischen ebenen Deh-
nungszustand und ebenen Spannungszustand. Die erhaltenen Bruchzahigkeiten sind in
dem angegebenen Schichtdickenbereich konstant und stimmen gut mit Literaturdaten
von massiven Proben iiberein. Der Unterschied zwischen den Bruchzéhigkeiten nach
Gleichung betragt fir das untersuchte Siliciumnitrid nur 2 %, sodass aufgrund
der theoretischen Voraussagen kein Grofleneffekt zu erwarten ist, was durch die Expe-
rimente bestéitigt wird. Weiterhin schlieflen die Autoren in [Merll] aus ihren Daten,
dass fiir sehr sprode Materialien, die ein geringes Verhéltnis von Elastizitatsmodul
und FlieBspannung aufweisen, im Allgemeinen zu erwarten ist, dass diese Materialien
keinen Grofeneffekt zeigen.

Anhand einer theoretischen Berechnung der Bruchzahigkeiten verschiedener Proben-
geometrien kann gezeigt werden, dass die Bruchzahigkeiten von Nanostrukturen invers
proportional zur Quadratwurzel der charakteristischen Probendimension ist [Beall].
Im Fall von sproden Materialien gilt so neben ,smaller is stronger® auch ,smaller is
tougher®.

Ausgehend von dem Konzept der Arbeit, die aufgebracht werden muss, um das Volumen
um die Rissfliche herum zu verformen, kann fiir die verschiedenen Probengeometrien
(diinne Schicht, Nanospheren und Sdulen) die Abhéngigkeit der Bruchzahigkeit von
der Probendimension theoretisch berechnet werden (siehe [Beall]). Experimentell
kann gezeigt werden, dass diese Abhangigkeiten fiir diinne Kupfer-Schichten [Vol02]
und auch fiir Nanospheren und Sdulen [Moo07, Ger09, Ost09,|Ost11, Beall, How12]
zutreffen.

Unter der Annahme, dass Versetzungen in der Néhe der Rissspitze diese abschirmen,
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Abbildung 2.5: Gemessene kritische Energiefreisetzungsrate Kupferfolien mit Dicken zwischen
0,02 mm bis 1 mm aus [Kan05]

kann gezeigt werden, dass die Abhéngigkeit von der kritischen Dimension konsistent
ist mit einem versetzungsbasierten Versagensmechanismus. Dieser Mechanismus kann
aufgrund fehlender experimenteller und auch theoretischer Daten nicht vollig bewiesen
werden, jedoch bleibt rein experimentell festzustellen, dass kleine Proben nicht nur
hohere FlieBspannungen sondern auch erhohte Bruchzdhigkeiten zeigen (,smaller is
tougher®) [Beall].

Die kritische Energiefreisetzungsrate bei der Rissbildung diinner Kupferfolien mit
Schichtdicken zwischen 0,02mm bis 1mm zeigt ein klar schichtdickenabhéngiges
Verhalten wie es in Abbildung dargestellt ist. In den Proben mit der geringsten
Schichtdicke ermoglichen vorhandene Defekte ein Abscheren der Probe, bevor es
zu einem signifikanten Gleiten von Versetzungen kommen kann, da die plastische
Verformbarkeit bei diesen Schichtdicken gering ist. Der Versagensmechanismus ist
somit eher sprode. Die Defekte oder Inhomogenitéiten in der Mikrostruktur des Kupfers
konnen bei geringen Schichtdicken hohe Spannungskonzentrationen in dem Material
erzeugen, so dass die Widerstandsfahigkeit gegeniiber Rissbildung und -wachstum
stark geschwécht werden kann [Wan03|]. Der abweichende Verlauf der Bruchzahigkeit
bei kleinen Probendimensionen im Vergleich zu Abbildung erklart sich durch
die fehlende Beriicksichtigung der mikrostrukturellen Einfliisse in dem theoretischen
Modell [And69).

Mit steigender Schichtdicke (I in Abbildung erhoht sich die Verformbarkeit des
Materials und die Defekte im Material spielen eine untergeordnete Rolle, so dass es
zu einem duktilen Versagensmechanismus iiber die Bildung von Hohlrdumen kommt
und die Energiefreisetzungsrate bzw. die Bruchzéhigkeit ansteigt. Im zweiten Bereich
bei Schichtdicken grofer als 0,3 mm sinkt die Bruchzahigkeit wieder, da zum einen die

Verformbarkeit des Materials weiter ansteigt und zum anderen wird durch den Verlust
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der Randbedingungen (durch die geringen Schichtdicken) ein triaxialer Spannungszu-
stand erzeugt, durch den Hohlrdume einfacher gebildet werden kénnen |[Kan05].
Untersuchungen an 500 nm-dinnen Platin-Schichten (kollumnare Korner mit 20 nm
Durchmesser) liefern eine um etwa eine Gréfienordnung kleinere Bruchzahigkeit (etwa
4MPam'/?) als Schichten mit Schichtdicken von mehreren Mikrometern [Meil2].
Die Analyse des Rissverhaltens liefert einen transgranularen Rissmechanismus (keine
Versprodung der Korngrenzen durch Fremdatome) in Verbindung mit versetzungs-
basierter Plastizitdt. Die kleinere Bruchzdhigkeit in den diinnen Schichten ergibt
sich durch den Ubergang von einem ebenen Dehnungszustand hin zu einem ebenen
Spannungszustand wie es auch in den Kupferfilmen in [Wan03] beobachtet wird.
Freistehende Aluminium-Schichten mit einer Schichtdicke von etwa 100 nm bis 125 nm
und einer mittleren Korngréfie von 50 nm zeigen in in-situ Bruchversuchen in einem
TEM kritische Bruchzihigkeiten im Bereich von 0,7 MPam!? bis 1,1 MPam'/2, die
damit deutlich geringer sind als die Literaturwerte fiir Aluminium [Kum09]. Die
wesentlich geringere Bruchzahigkeit erklart sich zum einen wiederum durch die
Probendimensionen und dem damit verbundenen ebenen Spannungszustand und zum
anderen durch die Mikrostruktur der Schichten. Da die Korngréfle der Al-Schichten
(mittlere Korngrofle etwa 50 nm) geringer ist als der minimale theoretische Abstand
zwischen zwei Versetzungen von etwa 60nm wird wenig Versetzungsaktivitat beob-
achtet, die zu der geringen Bruchzahigkeit beitragt.

In  AlL,O;/Al/Al,O,-Schichtsystemen mit einer  Metallschichtdicke — zwischen
5pm bis 100 pm wird ein Anstieg der Bruchzahigkeit mit der steigenden Schichtdicke
gefunden [Kru04]. Der Anstieg steht in Verbindung mit der grofieren Abrundung
der Rissspitzen sowie einer ausgepragteren plastischen Verformung in der Néhe
der Rissspitze in dickeren Metallschichtdicken. Diese und weitere Beispiele aus der
Literatur [Dal89,[Rei91,Gra92,McN96| zeigen, dass die Bruchzédhigkeit in vielen Féllen
nicht als materialspezifische Konstante angesehen werden kann und die Auswahl der
Materialien fiir eine Anwendung anhand der Bruchzéhigkeiten, die in massiven Proben

gemessen werden, kritisch betrachtet werden muss.

2.2 Verformungsmechanismen in amorph/kristallinen
Multilagenstrukturen [Kno12]

Zu Beginn der Diskussion des Bruchverhaltens der Multilagen werden die in der Lite-
ratur berichteten Verformungsmechanismen und die mechanischen Eigenschaften von
Kompositmaterialien diskutiert. Da die Ti/ZrO,-Multilagen, die in dieser Arbeit unter-
sucht werden, bereits eingehend mechanisch charakterisiert worden sind [Knol2|, wird

an dieser Stelle lediglich eine zusammenfassende Darstellung der Mechanismen gege-
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Abbildung 2.6: Verformungsmechanismen einer Metallschicht unter verschiedenen Randbedingungen
aus [Kno12]

ben. Fir detailliertere Beschreibungen sei an die entsprechende Literatur in [Knol2]
verwiesen.

Die Ti/ZrO,-Multilagenproben zeigen sowohl in Mikrokompressionsversuchen als auch
in konventioneller Berkovich-Nanoindentation eine gemeinsame Verformung beider Ma-
terialien mit einer hohen Duktilitdt. Es wurden plastische Dehnungen von bis zu mehr
als 80 % erreicht. Diese ausgeprigte Duktilitat steht in Verbindung mit den Randbe-
dingungen, die durch die Geometrie der Multilagen erzeugt werden. In Abbildung
sind drei Szenarien der Verformung einer diinnen Metallschicht gezeigt.

Waiéhrend eine freistehende Schicht, bevor sie versagt, nur bis zu geringen Dehnungen
belastet werden kann, ermoglichen die Randbedingungen durch ein unterliegendes Sub-
strat oder die benachbarten Schichten in einer Multilagengeometrie wesentlich héhere
Dehnungen.

Fiir den Fall eines Substrats bzw. benachbarter Schicht muss zwischen einer starken
Grenzflache, an der keine Delamination der Schicht auftritt (b) und einer schwachen
Grenzflache (c) unterschieden werden. Damit sind zusétzlich zu den Randbedingungen,
die durch Substrat oder Multilagengeometrie erzeugt werden, auch die Grenzflachenei-
genschaften wichtig fiir den Verformungsmechanismus einer diinnen Metallschicht.
Tritt keine Delamination an der Grenzflache auf, konnen wéihrend der Verformung Ver-
setzungen in der Metallschicht gespeichert werden und somit zu einer Verformungsver-
festigung beitragen. Weiterhin kénnen Spannungskonzentrationen in der Metallschicht
abgebaut werden, indem Kréfte in das Substrat abgeleitet werden. Da so die Span-

nungen homogen in der Schicht verteilt werden, wird die Dehnungslokalisierung bzw.
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Einschniirung wie im Fall der freistehenden Schichten unterbunden. In einer solchen
Konfiguration mit starken Grenzflachen kénnen hohe plastische Dehnungen beobachtet
werden [Lu07].

Bei nachgiebigen Substraten wird der Effekt der Delokalisierung negativ beeinflusst,
sodass die Versetzungen in der Metallschicht an der Grenzfliche die nachfolgenden
Versetzungen nicht aufhalten kénnen, was wiederum zu einer lokalen Spannungskon-
zentration und dem Versagen der Metallschicht fithren kann.

Eine Begriindung fiir die Delokalisierung der Dehnungen kann auch in der Mikrostruk-
tur der diinnen Metallschichten gefunden werden. Durch die geringen Schicht- und
damit verbunden auch Korngréfien kann die Nukleation von neuen Versetzungen auf
einem Gleitsystem unterdriickt werden, wenn auf diesem Gleitsystem bereits Versetzun-
gen vorhanden sind. Die riickwirkenden Spannungen von den im Material gespeicherten
Versetzungen sind dann so grof}, dass die Nukleation der Versetzungen aufgrund der
plastischen Verformung auf einem parallel orientierten Gleitsystem stattfinden muss.
Somit werden die Versetzungen homogen iiber die Schicht verteilt und eine Spannungs-

konzentration unterdriickt (zum Beispiel [Nix98,[Mis03]).

Um die Delamination an der Grenzflache beispielsweise in einem amorph /kristallinen
Multilagensystem zu verhindern, miissen neben den Grenzflacheneigenschaften auch
die plastischen Verformungen der beiden Materialien zueinander passen. Ein Beispiel
aus der Literatur zeigt, dass an einer Grenzfliche zwischen einem amorphen und einem
kristallinen Material genau dort Versetzungen in dem kristallinen Material auftauchen,
wo in der amorphen Schicht eine Schertransformationszone (engl. shear transformation
zone, STZ) gefunden wird [Wan07].

Eine STZ beschreibt einen Bereich lokaler Neuordnung der Atome, bei der das freie
Volumen erhoht wird [Spa77,|Arg79]. Diese STZ gelten in Verbindung mit den Scher-
béndern als Trager der plastischen Verformung in amorphen Werkstoffen. Versetzungen
und STZ wechselwirken miteinander in der Art, dass Versetzungen STZ triggern kon-
nen und umgekehrt [Wan07]. Diese gegenseitige Wechselwirkung ermoglicht sowohl die
Duktilitat der Multilagen-Proben als auch die unterdriickte Delamination der Materia-
lien an den Grenzfldchen.

Die Scherbandbildung, die als Versagensmechanismus einer amorphen Schicht ange-
nommen wird, kann bei geringen Schichtdicken der amorphen Komponente unterdriickt
werden. Eine Abschétzung der Inkubationslénge eines Scherbandes, welches zur Riss-
bildung fithren kann, liegt bei etwa 100 nm [Shi06]. Diese kritische Grofle fiir die Scher-
bandbildung zeigt auf, dass es in diinnen amorphen Schichten, wie sie in den Multi-
lagen vorliegen, dazu kommen kann, dass die Scherbandbildung unterdriickt wird im
Vergleich zu massiven Proben.

In der Geometrie des Bruchversuchs ergibt sich jedoch die Moglichkeit, dass die Scher-
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Abbildung 2.7: Verformungsmechanismus kristallin/amorpher Komposite aus [Liu12|

bandbildung trotz der geringen Schichtdicke auftritt. Da es in den TEM-Lamellen
freie Oberflachen gibt, die keinen Randbedingungen unterliegen, kénnen diese die Bil-
dung eines Scherbandes ermoglichen. Das Auftreten dieses Effektes konnte anhand
von Molekulardynamik-Simulationen nachgewiesen werden [Wan07,|Arm11]. Auch die
Beobachtung der Indentations- und Mikrokompressionsversuche bestatigen diesen Ef-
fekt |[Knol2|. So konnen am Rand der Séulen, die freie Oberflichen besitzen, Scher-
bander beobachtet werden. Entgegengesetzt dazu zeigen die verformten Schichten bei
der Indentation oder die Schichten im Inneren der Saule keine Scherbander, da es keine
freien Oberflachen gibt.

Ein Beispiel von Cu/CuZr-Schichten aus der Literatur zeigt eindeutig wie die Lén-
genskala - hier die Cu-Schichtdicke - die Verformung der Multilagenstruktur beein-
flusst [Liul2]. Durch die Variation der Kupferschichtdicke (zwischen 10 nm und 500 nm)
konnte gezeigt werden, dass die Verformung der Saulen abhéngig von der Kupferschicht-
dicke ist. In Abbildung ist schematisch gezeigt, wie sich der Verformungsmechanis-
mus mit sinkender Kupferschichtdicke von der bevorzugten Verformung der Kupfer-
schicht tiber die gemeinsame Verformung beider Schichten hin zu einer Verformung
dominiert durch Scherverformung in den amorphen Schichten verandert. Gemeinsame
Verformung beider Schichten ist dann zu beobachten, wenn beide Schichten gleich dick
oder die Cu-Schichten dicker als die CuZr-Schichten sind.

Uber ein Modell der Bruchmechanik und die Annahme, dass die Spannungsfelder in der
Néhe einer Rissspitze vergleichbar zu dem Spannungsfeld eines Scherbandes ist, kann
die plastische Zone r, in Abhéngigkeit der Schichtdicke ¢,, der duktilen Komponente
bestimmt werden. Es gilt

K. = oy5\/2mt,, (2.10)
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Abbildung 2.8: Vergleich der Festigkeiten der Ti-Schichten mit der Literatur aus [Kno12|. Die genauen
Literaturverweise sind aus [Kno12] zu entnehmen. Die Festigkeit der ZrO,-Einzelschicht betragt 6,8 GPa.

Daraus folgt, dass die plastische Zone etwa der Schichtdicke des kristallinen Materials
entspricht und ein Scherband nur dann von der kristallinen Schicht in seiner Ausbrei-
tung gestoppt werden kann, wenn die amorphe Schichtdicke geringer ist als die der
kristallinen Komponente.

Fiir die untersuchten Multilagen bedeutet diese Analyse, dass es in keiner der Proben zu
erwarten ist, dass die Ti-Schicht ein Scherband in den ZrO,-Schichten authalten kann.
Diese Erwartung bestétigt sich in den experimentellen Beobachtungen der Bruchversu-
che sowohl entlang als auch senkrecht zu den Grenzflichen. In der Geometrie entlang
der Grenzflachen werden die ZrO,-Schichten stets mit der Ausbildung eines Scherban-
des komplett gekreuzt und der Riss wechselt in die benachbarte Ti-Schicht. Die Risse,
die senkrecht auf die Grenzflaichen zulaufen, tiberqueren alle Grenzflaichen und damit
auch alle amorphen oder kristallinen Schichten ohne abgelenkt oder aufgehalten zu
werden.

In Abbildung sind die aus den gemessenen Daten extrahierten Festigkeiten der Ti-
Schichten in den Ti/ZrO,-Multilagen gegen die charakteristische Grofie im Vergleich
mit Literaturdaten gezeigt.

Die Auftragung verdeutlicht, dass mit geringerer charakteristischer Grofle der Ti-
Schichten die Festigkeit stetig grofler wird. AuBlerdem ist zu erkennen, dass sowohl
die Proben mit den geringsten Ti-Schichtdicken als auch die 45°-Saulen Festigkeiten
nahe der theoretischen Festigkeit (DFT-Berechnungen [Oga04]) erreichen.

Die hohen Festigkeiten konnen entsprechend des in [Knol2| entwickelten Modells durch
eine hohe Versetzungsdichte in den Ti-Schichten erklart werden. Aufgrund der Mi-
krostruktur der Ti-Schichten treffen viele der an den Korngrenzen in der Schicht nu-
kleierten Versetzungen auf die Grenzflache zu einer benachbarten amorphen Schicht, die

als effektives Hindernis fiir die Versetzungsbewegung angenommen werden kann. Nur
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wenn die Grenzflache ein Hindernis fiir die Versetzungsbewegung ist, kann eine hohe
Versetzungsdichte erreicht werden, woraus folgt, dass nicht nur die Ti-Schichtdicke, son-
dern auch die Grenzflichen entscheidend zu der hohen Versetzungsdichte und damit der
hohen Festigkeit beitragen. Eine Untersuchung diinner Aluminiumschichten auf sowohl
kristallinen als auch amorphen Substraten bestatigt, dass kristallin/amorphe Grenzfla-
chen ihren rein kristallinen Gegenstiicken in Bezug auf die Festigkeit der Grenzflichen
tiberlegen sind [Deh02].

2.3 Stimulationen der Grenzflachen

In den nachstehenden Abschnitten werden basierend auf Beispielen aus der Literatur
verschiedenste Ideen und Taktiken diskutiert, um Grenzflichen und im speziellen die
Eigenschaften dieser Grenzflichen zu verandern oder um sie mit externen Anregungen
zu stimulieren. Ziel dieser Stimulationen ist es, die Eigenschaften der Grenzflachen so zu
beeinflussen, dass das Recycling der Materialien vereinfacht wird, sodass die Materiali-
en effizient und zuverlassig an ihrer gemeinsamen Grenzfliche getrennt werden kénnen.
Es werden zum einen Anregungen, die die adhésiven Eigenschaften der Grenzflichen
und der sie bildenden Materialien beeinflussen, und zum anderen Stimulationen des
plastischen Verhaltens der Grenzflichen und Materialien behandelt. Weitere Details

der hier erwahnten Konzepte und andere Ansétze sind [Piol4] zu entnehmen.

2.3.1 Adhasionseffekte

Das adhésive Zusammenkleben von Materialien an einer Grenzfliche wird durch mo-
lekulare Wechselwirkungen an der Kontaktstelle der beiden Materialien hervorgerufen.
Es gibt verschiedenste Mechanismen der Adhésion. So konnen diffusive, elektrostatische
oder dispersive Mechanismen Haftung erzeugen, aber auch mechanische oder chemi-
sche Mechanismen sind bekannt. Im Fall der mechanischen Adhésion werden Poren
und Locher durch das adhésive Material gefiillt und die Materialien miteinander ver-
bunden. Chemische Adhésion entsteht durch das Ausbilden von ionischen, kovalenten
Bindungen sowie von Wasserstoftbriickenbindungen der Oberflaichenatome der Materia-
lien an der Grenzflache. Die dispersiven Mechanismen beruhen auf der Wechselwirkung
der negativen und positiven Ladungen der beteiligten Molekiile, sodass durch die sich
ausbildenden Van-der-Waals-Kréifte Adhésion gewéahrleistet wird. Zur Ausbildung der
diffusiven Adhésion miissen an der Grenzfliche Atome beider Materialien miteinander
gemischt werden. In elektrisch leitenden Materialien konnen Elektronen verschoben
werden, sodass sich eine unterschiedliche elektrische Ladung an der Grenzfliche auf-

baut und diese die Verbindung ermoglicht.
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Segregation

Unter Segregation in Materialien versteht man die Anlagerung bzw. Anreicherung eines
bestimmten Bestandteils des Materials im Fall von Legierungen oder die eines anderen
Stoffes an internen oder externen Grenzflichen, welche die Oberflichen der Probe dar-
stellen. Zu den internen Grenzflichen werden Korngrenzen, Phasengrenzen, Versetzun-
gen oder Stapelfehler gezdhlt. An allen diesen Grenzflichen kénnen sich verschiedenste
Substanzen anlagern. Diese Segregation dndert die Eigenschaften der Grenzfliche und
damit unter Umstédnden auch das Verhalten der gesamten Probe. So kann es durch
Segregation zum Beispiel zum Korngrenzenbruch kommen. Korngrenzen kénnen wei-
terhin korrodieren oder durch die Anlagerung von Wasserstoff versproden und unter
Belastung versagen [Sea79].

Eingelagerter Wasserstoff in Metalldiinnschichten kann hohe Dehnungen erzeugen, die
dazu fithren konnen, dass die Metallschicht vom Substrat abgelost bzw. delaminiert
wird [Pun03]. Die dort gezeigte Art der Delaminationsexperimente ist universell nutz-
bar, um die Adhésionsenergie zu messen. Die Anwendung ist nicht auf Wasserstoff und
Metalle (zum Beispiel Niob [Pun04]) beschrankt. Delamination tritt in allen Fallen auf,
in denen die erzeugte kompressive Spannung in der Schicht nicht relaxieren kann und
die kritische Spannung zur Delamination erreicht wird.

Neben Wasserstoff als 16sliche Substanz gibt es weiterhin Experimente in der Literatur
mit Schwefel, der sich an Grenzfldchen in Nickelaluminiumlegierungen anlagert [Hou05|.
Die Segregation ist abhéngig vom Aluminiumanteil in der Legierung, da bei hoherem
Aluminiumanteil weniger oder kein Schwefel angereichert wird. Die Grenzflachenbruch-
spannung verringert sich mit steigendem Schwefelanteil in der Grenzflache bzw. Legie-
rung. Schwefel beeinflusst die Adhédsion an der Grenzfliche in zwei Arten. Zum einen
wird durch Schwefel die Grenzflache geschwacht und zum anderen wird die Ausbildung
von Poren an der Grenzfliche durch Schwefel in den Nickelaluminiumlegierungen ver-
starkt. Schwefel erzeugt durch seine Anwesenheit in der Grenzfliche eine Dehnung in
dieser Grenzflache, die zum Versagen fiihren kann. In Konkurrenz mit dieser Spannung
stehen die neugebildeten chemischen Verbindungen durch die Schwefelatome tiber die
Grenzfliche, die das Versagen verhindern [Zha03]. Auch Metalle wie Kupfer, Platin oder
Molybdan kénnen an Metall-Metall-Grenzflachen angereichert werden und die Ener-
gie dieser Grenzflache herabsetzen, wobei zu beachten ist, dass eine Verringerung der
Grenzflachenenergie nicht immer mit einer Verringerung der Adhésion dieser Grenzfla-
che einhergeht |[Ger83).

Grenzflachen zwischen zwei unterschiedlichen Materialien, wobei ein Material ein Me-
tall ist, sind héaufig sehr stark, sodass der Bruch oft in einem der beteiligten Mate-
rialien erfolgt [Eva99|. Segregate oder Verunreinigungen haben, wie bereits aufgezeigt,

oft eine versprodende (zum Beispiel Wasserstoffversprodung) und/oder schwachende
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Auswirkung auf die Grenzfliche. So versprodet Kohlenstoff zum Beispiel die Grenzfla-
che zwischen Saphir und Gold, Schwefel die zwischen Saphir und Nickel, und Silber
die zwischen Saphir und Niob. Auch Feuchtigkeit kann Grenzflichen versproden. Die
Grenzflachen Saphir/Gold und Saphir/Nickel neigen unter dem &ufieren Einfluss von
Feuchtigkeit zur Spannungskorrosion und kénnen reilen oder versagen [Eva99]. Bei der
elektrokatalytischen Wasserspaltung entsteht Sauerstoff, der die Grenzfliche zwischen
Katalysator und Wasser korrodiert und daher nachtréglich in ihren Eigenschaften ver-
dndern kann |[Raal2].

Segregation von Schwefel, Kohlenstoff oder Phosphor an Defekten wie Fehlpassungs-
versetzungen, Korngrenzen oder Hohlraumen an Metall/Oxid-Grenzflachen fiihrt zur
Herabsetzung der Oberflachenenergie des Metalls. Die Segregate stabilisieren daher in
einem zweiten Schritt die genannten Defekte und konnen letztlich die Delamination
begiinstigen [Gra95|. Metall/Oxid-Adhésion ist beispielsweise fiir die Herstellung von
Glithbirnen oder Metall/Oxid-Halbleitern wichtig.

Reaktionen und Phasenibergénge

Reaktionen der Materialien mit der umgebenden Luftfeuchtigkeit kann einen entschei-
denden Einfluss auf das Verhalten des Materials unter Spannung haben. Beispielswei-
se wird der kritische Spannungsintensitatsfaktor (K.) fir eine Kupfer/Siliciumnitrid-
Grenzflache um fast 20 % herabgesetzt, wenn die Experimente in Umgebungsluft durch-
gefiihrt werden [Hir06]. Die hohere Luftfeuchtigkeit beschleunigt das Risswachstum an
der Grenzflache.

Die Bindungsldngen an der Grenzflache zwischen Titannitrid und Vanadium(III)-nitrid
kénnen einen Einfluss auf die Adhésion dieser Grenzflache haben [Yin12|. Die chemische
Bindungslédnge variiert mit dem Einbau von verschiedensten Materialien. Chrom, Mo-
lybdéan oder Yttrium setzen beispielsweise die adhasiven Eigenschaften der Grenzflache
herab. Durch ihre Reaktion an der Grenzflache werden die chemischen Bindungsléngen
vergroflert. Den entgegengesetzten Einfluss hat zum Beispiel Scandium, welches die

Bindungen schrumpfen ldsst und somit die Adhésion an der Grenzfliche verstérkt.

Veranderungen der Kontaktflachen

Viele verschiedene Forschergruppen versuchen die einzigartige Eigenschaft von Geckos,
sich an Oberflichen jeder Art mit ihren Fiilen anzuheften und wieder abzuldsen, zu
verstehen und nachzuahmen. Nachstehend werden einige Beispiele aufgefithrt und er-
lautert. Eine kontrollierbare Adhésion, die beliebig in ihrem Zustand verandert werden
kann, sodass sie entweder zwei Materialien miteinander verbindet oder nicht, ware in
vielen Bereichen von groflem Interesse. Bezogen auf die Idee des Recyclings von Kompo-

sitmaterialien wére eine kontrollierbare Adhésion eine interessante Variante, um diese
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nach Ende ihrer Lebensdauer zu recyclen. Kénnte man die Adhésion zwischen den
beiden Materialien iiberwinden oder abschalten, wéire das Trennen der Materialien
moglich.

An einem Polymerstempel, der in Kontakt mit einem weiteren Material durch die me-
chanische Verformung kollabiert und dabei seine Kontaktfliche vergrofiert, kann ein
Stiick des Materials durch Adhésion haften bleiben, wenn die aufgebrachte Dehnung
schnell reduziert wird [Wull, Kim10]. Der Stempel relaxiert und in einem zweiten
Schritt wird das angeheftete Materialstiick auf einem neuen Substrat abgelegt. Durch
die Relaxation verkleinert sich die Kontaktfliche und die Adhésion reicht nicht mehr
aus, um das Materialstiick am Stempel festzuhalten, sodass es transferiert werden kann,
vergleichbar mit einem Transferdruckprozess. Des Weiteren gibt es druckempfindliche
Haftklebstoffe, die ihre Hafteigenschaften durch geringen Druck aufbauen und in be-
sonderen Fallen auch wiederholt verwendet werden konnen. Temperaturanderungen
konnen zum Verlust der adhésiven Eigenschaften fithren.

Unter Bestrahlung mit Licht konnen einige Polymere ihre Form temporar verdndern.
Erst die Verwendung einer bestimmten Wellenldnge des Lichts ldsst das Polymer wie-
der in seine Ausgangsform zuriickkommen, vergleichbar zu Formgedachtnismateria-
lien [Jia06]. Die Polymere kénnen durch das Licht verbogen werden, wachsen und
schrumpfen, sodass durch eine solche Anderung entweder die Orientierung oder die
GroBe der Polymere variiert wird. Diese Verdanderungen kénnen die Adhésionseffek-
te vergrofern oder verkleinern. Auch Temperaturschwankungen kénnen Orientierungs-
oder Groflenanderungen dieser Formgedéchtnispolymere hervorrufen [Red07]. Saulen,
bestehend aus diesen Polymeren, werden bei erhohter Temperatur durch eine extern
aufgebrachte Scherspannung verbogen, sodass diese Sdulen nicht mehr aufrecht stehen.
Eine Temperatur unterhalb der Ubergangstemperatur des Polymers lisst die Saulen
dann im verkippten Zustand erstarren. In diesem Zustand ist die Kontaktflache we-
sentlich kleiner als im Zustand der aufrecht stehenden Saulen, was bedeutet, dass die
Adhision praktisch ausgeschaltet wird. Durch eine Temperatur oberhalb der Uber-
gangstemperatur kommen die Sdulen zurtick in den aufrecht stehenden Zustand und
die Adhésion ist wieder eingeschaltet.

Ein ahnlicher Ansatz beruht auf einem externen magnetischen Feld, das als Anregung
zu einer Orientierungsédnderung von paddelformigen Nickelproben fithrt [Nor0g|. Diese
Paddel orientieren sich durch das Magnetfeld, sodass ihre adhésive Seitenfliche weg
von der Oberfliche einer Probe zeigt, die angeheftet werden soll. Durch die Rotation
wird die Kontaktflache fiir die Adhésion verringert, sodass das adhésive Anheften nicht
moglich ist. Ohne Magnetfeld drehen sich die Paddel wieder zuriick in ihre Ausgangs-
form. Diese Rotation ist reversibel, was es ermoglicht, beliebig oft zwischen adhésivem
und nicht adhésivem Kontakt hin und her zu schalten.

Wie bereits aufgezeigt, hat die Grofle der Kontaktflache einen entscheidenden Einfluss
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auf die Starke der Adhésion. Ein dementsprechend schliissiger Ansatz zur Erhohung
der Adhésion is,t die Kontaktfliche in viele kleine, unabhéingige Kontaktflichen zu
unterteilen und somit eine effektiv grofilere Kontaktflache zu erreichen [Arz03]. Diese
Idee begriindet sich in der Natur. Tiere mit groflerem Korpergewicht brauchen kleine-
re bzw. feinere Haare an ihren Fiiflen und damit auch mehr adhésive Kontaktflachen,
um an Wénden oder unter Decken laufen zu kénnen. Bei Kafern sind die adhésiven
Flachen mehrere Mikrometer grofl, wobei bei den schon erwédhnten Geckos die feinen
Haare an ihren Fiilen nur wenige hundert Nanometer grof§ sind. Kontaktflichen, in
viele kleine Flachen zu unterteilen, erhoht Adhésion. Eine Untersuchung an Sdulen aus
Polydimethylsiloxan mit verschiedenen Durchmessern und Absténden zeigt
eindeutig, dass die Kraft zum Trennen des Kontakts steigt, wenn mehr Sdulen in Kon-
takt sind [Lee07].

2.3.2 Einfluss plastischer Energie auf Sprodbriiche

Im Folgenden werden Moglichkeiten, plastische Eigenschaften von Materialien zu be-
einflussen, diskutiert. Als erste wird hier der Ubergang eines Materials von duktilem
zu sprodem Verhalten genannt. Dieser Ubergang ergibt sich durch Temperaturverin-
derungen. So kann ein Material, das sich bei Raumtemperatur duktil verformt, bei
niedrigeren Temperaturen sprode verformen. Fir Temperaturen oberhalb der Raum-
temperatur kann die Versetzungsaktivitat wahrend einer Verformung zunehmen. Diese
Zunahme reicht bis zu einer bestimmten Temperatur, bei der sich Versetzungen so um
eine sich ausbreitende Rissspitze anordnen, dass diese die extern angelegte Spannung
nicht spiirt, daher K. nicht erreicht wird und der Riss nicht weiter wéchst. Diese Tem-
peratur bestimmt dann die Ubergangstemperatur von duktilem zu sprodem Verhalten.
Grenzflachen zwischen duktilen und sproden Materialien zeigen im Fall von Gold und
Saphir, dass der Riss sich durch Duktilitdt im Metall ausbreitet [Tur96}Rei90,Rei91].
Wird diese Duktilitdt im Metall durch einen Duktil-Sprod-Ubergang unterdriickt, sollte
sich der Risswachstumsmechanismus verandern, sodass der Riss moglicherweise entlang
der Grenzfliche wéachst. Im Fall von Gold/Saphir kann der Risswachstumsmechanis-
mus durch Luftfeuchtigkeit gedndert werden.

Weitere Untersuchungen zeigen, dass die Plastizitdt einen entscheidenden Einfluss auf
die Spannungen in der Nahe der Rissspitze sowie die moglichen Wege des Risswachs-
tums in der Néhe von Grenzflaichen haben kann [Til05]. Der Widerstand zur Rissbil-
dung einer Probe ist abhéngig von der Energie, die in der Nahe der Rissspitze dissipiert
wird [Dau98]. Die Grofe des Bereichs, in dem Energie dissipiert wird, ist wiederum ab-
héangig von der Plastizitdt im duktilen Material an der Grenzfliche. Anhand dieser
Beispiele ist es denkbar, dass sich Grenzflachen zwischen Materialien, die sich in ihrem

Verformungsverhalten unterscheiden, durch einen Duktil-Sprod-Ubergang in geeigne-
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ter Weise beeinflussen lassen, sodass das Risswachstum hin zur Grenzflache verschoben
werden kann.

Die plastischen Eigenschaften, die wie gezeigt wichtig fiir die Rissausbreitung sind,
konnen weiterhin beispielsweise durch die Behinderung der Versetzungsbewegung ver-
andert werden. In amorphen Silicium, das auf Aluminium deponiert ist und gedehnt
wird, kénnen Risse stoppen oder diskontinuierlich wachsen |[Hac91|. Dieses Verhalten
steht in Verbindung mit der Mikrostruktur des kristallinen Aluminiumsubstrats. So
werden Versetzungen an der Grenzfliche aufgestaut und die unterschiedlichen kris-
tallographischen Orientierungen der Aluminiumkorner beeinflussen stark die Richtung
der Rissausbreitung im Silicium. Wenn die notwendige Spannung zur Bewegung von
Versetzungen in Metallen nicht hoch genug ist, dass sich die Versetzungen bewegen
kénnen, werden die Metalle mittels Rissbildung und -wachstum versagen, sodass sie
eher sprodes Verhalten zeigen. Durch starke Dehnungen konnen urspriinglich amorphe
Materialien kristallisieren, was folglich die elastischen und plastischen Eigenschaften
andert. Wie bereits erwahnt, kann durch die Unterteilung der Kontaktflichen die Ad-
hasion vergrofert werden. Ein dhnlicher Grofleneffekt tritt fiir Komposite aus verschie-
denen Stédhlen auf [Ino08]. Mit diinnerer Schichtdicke des sproden Stahls ergibt sich ein
Ubergang vom Sprodbruch hin zu einem duktilen Abscheren entlang der Grenzfliche.
Die genannten verschiedenen Effekte, wie sich Eigenschaften von Materialien verdandern
konnen, er6ffnen Moglichkeiten, wie eine Grenzflache designt und wie gewiinscht durch

externe Stimuli beeinflusst werden kann.



Experimentelle Methoden

Im folgenden Kapitel dieser Arbeit werden die verwendeten Geréite, Proben sowie die
notwendigen Préaparationsschritte und die eigentliche Bruchversuchsmethode vorge-
stellt und beschrieben. Von zentraler Bedeutung fiir diese Arbeit sind hier das Tran-
missionselektronenmikroskop (engl. transmission electron microscope, TEM) und der
TEM-STM-Probenhalter (scanning tunneling microscope, STM), deren Funktionswei-
se nachfolgend besprochen werden. Weiterhin wird die Entwicklung einer neuartigen
und geeigneten Geometrie zur Beobachtung der Rissbildung und des Bruches in-situ
innerhalb des TEM und abschlieend die Praparation der Proben fiir die in-situ Bruch-
versuche dargestellt. Des Weiteren werden sowohl die Auswertung der Bruchversuche
als auch unterstiitzende Simulationen mittels der Finite-Elemente-Methode (FEM) be-

schrieben.

3.1 Verwendete Gerate

3.1.1 lonenstrahimikroskop

Das in dieser Arbeit verwendete Tonenstrahlmikroskop (engl. focused ion beam, FIB)
Nova 600 NanoLab von FEI ist ein sogenanntes Dual-Beam-Mikroskop, was bedeutet,
dass neben dem Ionenstrahl (Gallium-Ionen) auch ein Elektronenstrahl zur Bildge-
bung zur Verfiigung steht. Dadurch kann das [FIBl auch als konventionelles Rasterelek-
tronenmikroskop (engl. scanning electron microscope, SEM) genutzt werden. Auf die
grundlegende Funktionsweise eines Rasterelektronenmikroskops wird hier nicht weiter
eingegangen, da das [SEM] in dieser Arbeit nur zur Kontrolle der Praparationsschrit-
te genutzt und auf [Haf07| fiir eine detaillierte Beschreibung eines verwiesen
wird. Zur Abbildung mit dem Ionenstrahlmikroskop werden, ahnlich wie im [SEM| die

inelastischen Wechselwirkungen der Ionen mit den Elektronen der Oberflichenatome



30 KAPITEL 3. EXPERIMENTELLE METHODEN

und der dadurch erzeugten niederenergetischen Sekundéarelektronen verwendet. Neben
der Abbildung ist es moglich, die hochenergetischen Ionen zu nutzen, um Atome aus
der Probe herauszulosen. Die Stromstarke des Ionenstrahls bestimmt die Anzahl der
Ionen, die pro Zeiteinheit auf die Probenoberflache auftreffen und damit auch das Vo-
lumen, welches aus der Probe herausgelost wird. Die Grofie des Volumens ist jedoch
weiterhin abhéngig, zum Beispiel von dem Probenmaterial und dessen Kristallstruktur
und -orientierung. Definierte Muster (engl. pattern) werden vom Ionenstrahl zielgenau
abgerastert und die Probe entsprechend bearbeitet. Mit der Hilfe eines Mikromani-
pulators (Omniprobe) und eines Gasinjektionssystems konnen so kleine Stiicke einer
massiven Probe heraus prapariert werden und auf spezielle Probenhalter fiir weiterge-
hende TEM-Untersuchungen transferiert werden.

In dem hier verwendeten Gerét sind Elektronen- und Ionenstrahl um einen Winkel von
52° zueinander verkippt. Befindet sich die Probe in der euzentrischen Hohe, so kann
unabhéngig vom Kippwinkel mit beiden Strahlen die identische Stelle auf der Probe be-
obachtet werden, was das Arbeiten immens erleichtert. Die Beschleunigungsspannung
der Ionen liegt bei 30kV, die der Elektronen bei 5kV. Die Ionenstrahlstrome kénnen
zwischen minimal 1pA bis maximal 20nA gewihlt werden. Das wird in dieser
Arbeit zur Préaparation der Proben fir die Bruchversuche (vgl. Abschnitt und
fir Querschnitts-TEM-Lamellen genutzt.

3.1.2 Transmissionselektronenmikroskop

In der Transmissionselektronenmikroskopie werden die Proben im Gegensatz zur
Rasterelektronenmikroskopie mit hochenergetischen Elektronen durchstrahlt. Auf-
grund der starken Wechselwirkungen zwischen Elektronenstrahl und Probenatomen
darf die Dicke der Probe nicht grofier als einige 100 nm sein, wobei fiir spezielle Ana-
lysemethoden und Probenmaterialien (schwere Elemente) die Dicke der Probe sogar
geringer als 100nm sein sollte, um qualitativ hochwertige Aufnahmen zu erhalten.
Beztiglich des Funktionsprinzips unterscheiden sich ein [TEM] und ein Lichtmikroskop
nicht grundlegend. Mehrere hintereinander geschaltete Linsen bilden das Objekt bzw.
die Probe mit der gewtinschten Vergrofierung auf dem Schirm bzw. einem [CCDISensor
ab. Die Verwendung hochenergetischer Elektronen, deren Quellen geheizte Kathoden
(Wolfram- bzw. Lanthanhexaboridkathoden) oder Feldemissionskathoden sind, ermog-
lichen eine geringere Wellenlénge im Vergleich zu Licht und dadurch ein hoheres Auf-
losungsvermogen. Die Elektronen werden mit Spannungen von mehreren 100kV be-
schleunigt und durch magnetische Linsen als Analogon zu den Glaslinsen im Licht-
mikroskop fokussiert. Diese magnetischen Linsen besitzen im Vergleich zu Glaslinsen
jedoch groflere Aberrationen, welche das Auflésungsvermogen des Mikroskops negativ

beeinflussen. Die Wechselwirkungen mit der Probe sind hauptsachlich von elastischer
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Natur. Aufgrund des Welle-Teilchen Dualismus kénnen Elektronen sowohl als Teilchen
als auch als Wellen interpretiert werden, sodass mit der Bragg-Bedingung bzw. den
Laue-Gleichungen die Interferenz der Elektronen am Kristallgitter berechnet werden
kann. Die kohérent elastisch am Kristallgitter der Probe gestreuten Elektronen kénnen
fiir die Untersuchung der Kristallografie des Objekts genutzt und Beugungsbilder auf-
genommen werden. Neben diesem Betriebsmodus, in dem die Beugungsinformationen
abgebildet werden, konnen im Abbildungsmodus des Mikroskops Hell- und Dunkelfeld-
aufnahmen (engl. bright field - BF, dark field micrograph DF) aufgenommen werden.
Zusétzlich ermoglicht die Hochauflésende Transmissionselektronenmikroskopie (engl.
high resolution transmission electron microscopy, HRTEM) die Analyse der kristallo-
graphischen Struktur mit Sub-Angstrom-Auflosung. Weitere Details zur Funktionswei-
se eines TEM sind in der Literatur zu finden [Hafl1,|Wil09].

Fir die transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen dieser Dissertation
werden ein Philips CM30 sowie ein CM12 und ein FEI Titan 80 — 300 ETEM
G2 verwendet. Die Beschleunigungsspannungen dieser Mikroskope liegt zwischen
120kV und 300kV. Das atmosphérische Transmissionselektronenmikroskop (engl. envi-
ronmental transmission electron microscope, ETEM) und dessen Funktionsweise sowie

die speziellen Einsatzmoglichkeiten werden im folgenden Abschnitt dargestellt.

ETEM

Bei dem in dieser Arbeit verwendeten ETEM handelt es sich um ein modernes,
hochauflésendes FEI Titan Mikroskop, welches zuséatzlich die Moglichkeit bietet,
in der direkten Umgebung der Probe verschiedene Gasatmosphéaren zu realisieren.
Als Gase sind zum Beispiel Wasserstoff, Sauerstoff, Stickstoff, Kohlenmonoxid oder
Wasserdampf mit verschiedenen Driicken wéahlbar. Der maximal erlaubte Druck ist fiir
Stickstoff px, = 20 mbar. Des Weiteren konnen die Gase auch miteinander gemischt
und in den Probenraum des ETEM eingelassen werden.

Ein differentielles Vakuumsystem mit verschiedenen Pumpstufen und Pumpaperturen
ermoglicht das FEinlassen von Gasen in das ETEM. Auch wenn im Bereich der Probe ein
Gasdruck herrscht, muss gewéhrleistet sein, dass im Bereich der Feldemissionselektro-
nenquelle weiterhin Hochvakuumbedingungen vorzufinden sind. In Abbildung ist
ein Querschnitt durch ein relativ baugleiches ETEM gezeigt. Es sind die verschiedenen
Turbomolekularpumpen (TMP), die das differentielle Vakuum in der Séule erzeugen,
dargestellt. Das Gas im Probenraum kann mit Hilfe eines Restgasanalysators (RGA)
untersucht und der Probenraum mittels eines Plasmareinigers gereinigt werden. Im
Vergleich zu Probenhaltern, die einen Gasfluss direkt an der Probe ermoglichen, bietet
das ETEM durch das differentielle Vakuumsystem den entscheidenden Vorteil, dass

verschiedenste Probenhalter fiir die Untersuchungen unter Gasatmosphéren genutzt
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Abbildung 3.1: Schematische Querschnittszeichnung eines relativ baugleichen ETEM (Standort: Center
of Electron Nanoscopy, Technical University of Denmark) [Han10]

werden konnen [Wagl2,Han10].

Des Weiteren verfiigt das verwendete Mikroskop am Institut fiir Materialphysik der
Georg-August-Universitiat Gottingen tiber einen Monochromator und einen Korrektor
der sphérischen Aberrationen im Abbildungssystem. Der Monochromator reduziert
die Schwankungen der Elektronenenergien auf Werte geringer als 0,21eV, was fiir
diese Arbeit nicht weiter genutzt wird. Der Bildkorrektor hingegen ermoglicht eine
Verbesserung der Auflosung des Mikroskops. Das Informationslimit betragt fiir das
verwendete Mikroskop im ETEM-Modus bei 0,5mbar Stickstoff 0,12nm und ohne
Gasatmosphare < 0,10nm [FEI13].
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Analytische Methoden

Neben der konventionellen Mikroskopie kann die Probe mit einem sehr stark fokussier-
ten Elektronenstrahl abgerastert werden. In der Rastertransmissionselektronenmikro-
skopie (engl. scanning transmission electron microscopy, STEM) werden fiir hochaufls-
sende Aufnahmen Strahldurchmesser kleiner als < 0,1 nm bendétigt. Der Durchmesser
des Strahls ist limitiert durch die Aberrationen des optischen Systems, die umso wichti-
ger sind, je weiter der Strahl von der optischen Achse entfernt ist. Weiterhin muss trotz
des geringen Strahldurchmessers ein hinreichend grofler Strahlstrom erreicht werden.
Dieser ist abhéngig von der Anzahl der koharenten Elektronen, die in der Elektronen-
quelle erzeugt werden.

Vergleichbar zur konventionellen Mikroskopie konnen Hell- oder auch Dunkelfeldbil-
der durch die geeignete Auswahl der transmittierten Elektronen erzeugt werden. Die
ringformigen Dunkelfelddetektoren fiir den STEM-Betrieb sind konzentrisch um die
optische Achse des Mikroskops angeordnet und werden als annulare Dunkelfelddetek-
toren bezeichnet. Die unter hoheren Winkeln gestreuten Elektronen enthalten die che-
mische Information der Elemente, an denen sie abgelenkt werden. Die Intensitat der
gestreuten Elektronen ist proportional zum Quadrat der Ordnungszahl (Z]), sodass
Abbildungen unter Verwendung dieser Elektronen auch Z-Kontrastaufnahmen (engl.
high-angle annular dark field, HAADF) genannt werden. Durch die Moglichkeit, den
Strahl lokal an designierte Positionen oder entlang bestimmter Muster zu bewegen,
konnen im STEM-Betrieb mit zusitzlichen Detektoren quantitative Daten gesammelt
werden. In dieser Arbeit wird ausschliefilich die Elektronenenergieverlustspektroskopie
(engl. electron energy loss spectroscopy, EELS) als quantitative Charakterisierungsme-
thode verwendet.

EELS-Spektren enthalten Informationen tiber die chemischen Elemente einer Probe,
zusétzlich konnen die chemischen Bindungen und auch die elektronische Struktur auf
der atomaren Skala analysiert werden. Wird eine Probe mit Elektronen einer definier-
ten kinetischen Energie bestrahlt, so konnen die Elektronen sowohl elastisch als auch
inelastisch in der Probe gestreut werden. Bei der inelastischen Streuung verlieren die
einfallenden Elektronen einen Teil ihrer Energie und werden von ihrer urspriinglichen
Ausbreitungsrichtung abgelenkt. Der Energieverlust wird mit einem Spektrometer ge-
messen und ermoglicht Riickschliisse auf die Ursachen des Verlusts. Die Energie, die
durch die Ionisation der Atome der Probe verloren geht, kann dazu genutzt werden,
um charakteristische Ionisationskanten der untersuchten Materialien zu bestimmen. Im
Spektrometer werden die inelastisch gestreuten Elektronen mit einem magnetischen
Prisma durch die Lorentzkraft unterschiedlich stark abgelenkt. Elektronen, die wenig
Energie verloren und damit noch den Grofteil ihrer kinetischen Energie vor dem Durch-

gang der Probe haben, werden weniger stark abgelenkt, als Elektronen mit hoherem
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Energieverlust. Diese abgelenkten Elektronen werden mit elektromagnetischen Linsen
als Spektren abgebildet. Durch die Verwendung von mechanischen Schlitzen innerhalb
des Spektrometers konnen spezifische Bereiche des EELS-Spektrums ausgewahlt und
damit Bilder erzeugt werden, die die Verteilung eines speziellen Elements ortsaufge-
16st widerspiegelt. Diese Abbildungsmethode wird energiegefilterte Transmissionselek-
tronenmikroskopie (engl. energy filtered transmission electron microscopy, EFTEM)
genannt. Weiterhin konnen EELS-Spektren zur Bestimmung der Dicke ¢ der Probe
entlang der Durchstrahlrichtung der Elektronen genutzt werden. Die Dicke wird aus
den Verhéltnissen der Integrale iiber das komplette Spektrum I, und tber das Null-
Verlust-Maximum (engl. zero-loss peak, ZLP) Iy bestimmt. Der Proportionalitétsfaktor
zwischen diesem Verhéltnis und der Dicke ist die freie Weglange der Elektronen A im
Material, die berechnet werden kann [Mal8§].

I, ) 106F(Ey/Ey)

t=Aln -t it —
", ™ In283E,/Ep,

(3.1)

Der mittlerer Energieverlust E,, = 7,6 Z%3¢ berechnet sich aus der mittleren Ord-

nungszahl der Probe, insofern sie aus verschiedenen Elementen besteht.

EELS-Analyse der Grenzflachen

Im STEMIModus des TEM wird der Elektronenstrahl senkrecht zu einer Grenzflache
entlang einer Linie tiber die Grenzfliche gefiithrt. In einem rédumlich definierten Ab-
stand entlang der Linie werden Spektren aufgenommen. Die Analyse dieser Spektren
liefert die Konzentrationsprofile der jeweiligen Atomsorten entlang der Bewegung des
Elektronenstrahls tiber die Grenzflachen hinweg. Die raumliche Auflésung aller aufge-
nommenen [EELSHLinienaufnahmen ist 0,5 A. Es werden fiir alle Proben die charakte-
ristischen Energieverluste von Ti, O und Zr aufgenommen und ausgewertet. Im Fall
von Ti und Zr werden jeweils die Ubergéinge der L-Schalen und fiir O die K-Ubergéinge
analysiert.

Alle Spektren sind im sogenannten Dual-EELS-Mode aufgenommen, was bedeutet,
dass zu den Spektren mit den materialspezifischen Informationen bei hoheren Ener-
gieverlusten auch noch jeweils das Null-Verlust-Maximum (engl. zero-loss peak, ZLP)
aufgezeichnet wird. Anhand des ZLP kann eine mogliche Verschiebung der Spektren
auf der Energieskala beobachtet und entsprechend korrigiert werden. Zur Korrektur
dieser Verschiebung wird eine Gauflsche Verteilungsfunktion an das ZLP angepasst
und anhand der Lage der Gaufschen Verteilungsfunktion relativ zum Ursprung der
Energieskala werden alle Spektren um den entsprechenden Energiewert verschoben.
Durch die Verwendung eines Plasmareinigers und einer mit fliissigen Stickstoff gefiill-
ten Kiihlfalle am TEM kann eine Kontamination der Probe wéihrend der Aufnahme

der Spektren nahezu ausgeschlossen werden. Typischerweise ist zu beobachten, dass
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Abbildung 3.2: Skizze des STM-TEM-Probenhalters mit dem Hut inklusive der Spitze (rechts) und ge-
geniberliegend die Probe fixiert mit Hilfe eines diinnen Kupferdrahtes

durch die Wechselwirkung mit dem stark fokussierten Elektronenstrahl im STEM-
Modus Kohlenstoff auf der Probenoberfliche abgelagert wird, welcher die Qualitat der
EELS-Daten negativ beeinflusst.

3.1.3 TEM-STM-Probenhalter

In dieser Arbeit wird der TEM-STM-Probenhalter der Firma nanofactory™ Instru-
ments verwendet, wobei die STM-Funktion nicht weiter genutzt wird. Grundséatzlich
kann tiber die Tunnelspitze eine Spannung zwischen Spitze und Probe angelegt wer-
den und der entsprechend erzeugte Tunnelstrom wie in einem konventionellen STM
gemessen werden. Der Halter ist als Einfachkipp-Halter ausgefiihrt, sodass nur die
Rotationsachse des Goniometers des Mikroskops genutzt werden kann, um die Probe
auszurichten. Fir diese Arbeit wird ausschliellich die Moglichkeit der préazisen Posi-
tionierung der Spitze genutzt. In Abbildung ist eine Skizze des vorderen Endes des
Halters gezeigt. Auf der linken Seite wird die Probe mit einem diinnen Kupferdraht mit
einem Durchmesser von ca. 200 pm befestigt. Zur Befestigung wird der Draht mit einer
Madenschraube mechanisch im Halter fixiert, dies dient gleichzeitig zur elektrischen
Kontaktierung. Am Kupferdraht ist ein speziell hergestelltes halbkreisformiges Kupfer-
blech angeklebt. Die weitere Probenpraparation wird in Abschnitt beschrieben.
Gegeniiberliegend befindet sich ein Piezo-Aktuator, an dessen Ende eine kleine Kugel
montiert ist. Uber diese Kugel wird ein Hut mit der Rastertunnelspitze geschoben.
Der Piezo-Aktuator verfligt iiber einen groben und einen feinen Verfahrmodus. Im
Grobmodus wird der Piezo-Aktuator lediglich geschiittelt und der Hut gleitet tiber die
Oberfliche der Kugel in die gewiinschte Bewegungsrichtung. Um dieses Abgleiten zu
ermoglichen, ist die Kugel mit einer speziellen Schicht iiberzogen, die zusétzlich auch
die elektrische Leitfahigkeit realisiert. Im Feinmodus wird der Piezo-Aktuator kontinu-
ierlich bewegt in alle drei Dimensionen einzeln gesteuert. Die maximale Bewegung ist

im Grobmodus in allen Dimensionen 2 mm. Im Feinmodus kann die Spitze entlang der
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Abbildung 3.3: SEM Aufnahme der keilférmigen Spitze, wie sie in den in-situ Bruchversuchen genutzt
wird

Rotationsachse des Halters ca. 2 m auf die Probe zu bewegt werden. Die Auflosung
der Bewegung in dieser Richtung ist 0,025 A und in den beiden anderen Richtungen
jeweils 0,2 A.

Als Spitze wird in dieser Arbeit ein Wolframdraht genutzt, der mit dem FIB in ei-
ne Keilform mit einem Offnungswinkel von 120° gebracht wird, wie in Abbildung 3.3
zu sehen ist. Diese Spitze wird auf der beweglichen Seite des Halters eingebaut. Die
genauere Beschreibung des Bruchversuchs erfolgt in Abschnitt [3.3.2] Durch die hier
gewahlte Anordnung von Spitze und Probe wird die hohe Flexibilitat des Halters gut
genutzt, Probengeometrie und auch die Spitze konnen so einfach und effizient unab-

héngig voneinander variiert werden.

3.2 Proben

Das in dieser Arbeit verwendete Materialsystem besteht aus einer kristallinen und einer
amorphen Komponente, wobei als kristallines Material polykristallines Titan (Ti) und
als amorphe Komponente Zirkoniumdioxid (ZrO,) gewéhlt wurde. Die Proben wurden
als Schichtpakete mit unterschiedlichen Einzelschichtdicken mit Hilfe der gepulsten La-
serdeposition (engl. pulsed laser deposition, PLD) hergestellt. Die Schichtpakete sind
von Dr. Tobias Liese in der Arbeitsgruppe von Prof. Dr. Hans-Ulrich Krebs im Rahmen

seiner Diplom- sowie Doktorarbeit [Lie07, Liell}|Liel2] am Institut fiir Materialphysik

an der Georg-August-Universitdt Gottingen hergestellt worden.

Bei der Schichtherstellung mittels PLD wird eine Targetoberflache mit einem intensiven
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tzeo,\tri 10nm 50nm 100 nm

10nm C
50 nm D A
100 nm E F G

Tabelle 3.1: Ubersicht der hergestellten Ti/ZrO,-Proben mit unterschiedlichen Schichtdicken

Laserstrahl beleuchtet. Die Abtragung der Atome aus dem Target erfolgt weitestgehend
stochiometrisch. Die herausgelosten Atome werden stark beschleunigt und kénnen auf
einem entsprechend ausgerichteten Substrat als Schicht deponiert werden.

Als Targetmaterialien wurden polykristallines Ti mit einer Reinheit von 99,99 %
und polykristallines ZrO, (kubisch teilstabilisiert mit 3mol% Y,0,) verwendet. Der
Basisdruck in der Vakuumkammer betrug wéhrend des Beschichtungsvorgangs ca.
10~"mbar. Alle Proben wurden auf Stiicken von (11 1)-orientierten SiO_-Wafern ab-
geschieden. In Tabelle ist eine Ubersicht iiber die hergestellten Proben mit den
jeweiligen Schichtdicken gezeigt. Zusatzlich zu den Schichtpaketen wurden Einzellagen
der beiden Komponenten in den Multilagen hergestellt. Fiir Ti und ZrO, wurden diinne
Filme mit einer Schichtdicke von jeweils ca. 3 pm préapariert. Fiir alle weiteren Details
des Herstellungsprozesses sei auf [Lie07,|Liel2] verwiesen.

Im Folgenden werden die verschiedenen Proben anhand der Schichtdicken der Ein-
zelkomponenten unterschieden und benannt. Es wird die nachstehenden Nomenklatur
verwendet. Die Bezeichnung Til00/ZrO,100 bezieht sich auf die Probe "Gin Tabelle
mit jeweils 100 nm Einzelschichtdicke beider Materialien. Entsprechend werden al-
le anderen Proben durch die Angabe der Schichtdicke nach dem jeweiligen Material

charakterisiert.

3.3 In-situ Bruchversuch

Das Ziel des in dieser Arbeit neu entwickelten Bruchversuchs ist, die Rissbildung und
-propagation im TEM beobachten und analysieren zu kénnen. Durch die Moglichkeit,
den sich bildenden Riss zu beobachten, kann die plastische Zone wahrend der Rissbil-
dung und -bewegung direkt ausgemessen werden, was in den standardisierten ex-situ
Experimenten meist nicht moglich ist. Die Realisierung dieses Versuchs innerhalb ei-
nes TEM liefert zuséitzliche Informationen fiir die mikroskopischen Mechanismen des
Bruchverhaltens nanoskaliger Probensysteme. In den folgenden Abschnitten werden
sowohl die notwendigen Pridparationsschritte der beiden verwendeten Geometrien als

auch der eigentliche Bruchversuch im TEM beschrieben.
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3.3.1 Praparation der Geometrien

Nachdem die Multilagen geméfi Abschnitt hergestellt wurden, wird abschliefend
auf alle Proben eine Silicium-Deckschicht deponiert. Diese Deckschicht ist fir die
Geometrie des Bruchversuchs notwendig (siche Abs. [3.3.2)). Die Schicht wird mit-
tels Ionenstrahlsputtern ausgehend von einem polykristallinen Silicium-Target herge-
stellt (Depositionstemperatur: 23°C bis 150 °C, Leistung: 20 mW, Sputtergas Xe bei
1 x 10" mbar, Kammerbasisdruck: 7 x 10~% mbar). Die Schichtdicken liegen zwischen
1,5pum und 3 pm.

Die Abbildungen [3.4] und [3.6] zeigen die verschiedenen Praparationsschritte der Proben

fiir die beiden realisierten Bruchversuchsgeometrien.

Parallele Ausrichtung

Nachfolgend werden die einzelnen Schritte fiir die Geometrie der Rissausbildung entlang
der Grenzflachen genauer erlautert. Nach dem Aufbringen der Si-Deckschicht werden
die Proben in diinne Streifen mit einer Dicke von ca. 100 pm bis 200 pm geségt (vgl.
Abbildung [3.4a]). Es wird eine kommerzielle Wafersage (Disco DAD-321) verwendet.
Die Streifen werden anschliefend in eine Keilform geschliffen und mechanisch poliert
(Abbildung[3.4b). An dem diinneren Ende dieses Keils entsteht in den weiteren Schrit-
ten die Lamelle fiir die Bruchversuche.

Fiir die Praparation mit dem [FIB] und fiir den spéteren Einbau in den TEM-STM-
Probenhalter werden die keilformigen Probenstiicke auf halbkreisférmige Kupferhalter
aufgeklebt. Der diinnere Teil des Keils ragt iiber die gerade Kante des Halbkreises hin-
aus, sodass dort mit dem [FIB| weiter prapariert werden kann (vgl. Abbildung .
Essenziell wichtig ist die Ausrichtung der Multilagen relativ zur geraden Kante des
Halbkreises. Die Multilagen sollten senkrecht zur Kante stehen, um die bestmogliche
Ausrichtung von STM-Spitze und Multilagen im [TEM]| zu erreichen. Eine senkrechte
Ausrichtung der Multilagen vereinfacht auflerdem die Priparation der Lamellen, die
nachstehend beschrieben wird.

Mit dem [FTB] wird zuerst bei hohen Ionenstrahlstréomen von 7nA bis 20nA entlang
der y-Achse in Abbildung die grobe Form der Lamelle geschnitten. Es wird ein
Block mit der Breite (x) von etwa 10 pm, einer Héhe (y) von etwa 20 pm und einer
Dicke (z) von etwa 5pum hergestellt. Ausgehend von diesem Block wird mit verschie-
denen Tonenstrahlstromen die endgiiltige Geometrie (vgl. Abbildung geschnitten,
sodass ein elektronentransparenter Bereich von etwa 2 pm bis 3 pm entsteht. Abschlie-
Bend wird noch die initiale Kerbe hergestellt. Dazu wird die Lamelle parallel mit der
z-Achse (vgl. Abbildung zum lonenstrahl ausgerichtet und mit dem geringsten
zur Verfiigung stehenden Ionenstrahl von 10pA eine Linie in -y-Richtung geschnit-

ten. So konnen Kriitmmungsradien an der Spitze der Kerbe von wenigen 10 nm erreicht
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.

(c) (d)

Abbildung 3.4: Skizzen zur Probenpréparation fur Risse entlang der Grenzflache: @ mit der Wafersage
geschnittene diinne Streifen; [(b)] nach dem mechanischen Schleifen als keilférmiger Stab; [[c)] aufgeklebt
auf den Kupferhalter fiir den Einbau in den TEM-STM-Halter;[([d)] mit dem FIB aus der keilférmigen Probe
praparierte Lamelle fiir die Bruchversuche

werden. Diese Krimmungsradien liegen damit in der gleichen Gréfienordnung wie die

Einzelschichtdicken der verschiedenen Materialien in den Multilagen.

Senkrechte Ausrichtung

Die Praparationsschritte der Lamellen zur Rissausbildung senkrecht zur Grenzfliche
der Multilagen sind schematisch in Abbildung dargestellt. Die mit der Wafersa-
ge geschnittenen Streifen werden entsprechend Abbildung [3.6b] auf halbkreisférmige
Kupferhalter aufgeklebt. Mit Hilfe des FIB kénnen die Lamellen mit einem dhnlichen
Prozess wie bereits beschrieben préapariert werden. Hier ist jedoch darauf zu achten,
dass neben der eigentlichen Lamelle ausreichend viel Material entfernt wird, damit sich

wahrend des Bruchversuchs die Sdulen frei nach auflen verbiegen konnen (vgl. Abbil-

dung 569).

3.3.2 Realisierung im TEM

In den Abbildungen und sind jeweils Skizzen der Geometrie vor dem Kontakt
zwischen Lamelle und Spitze (Abbildungen [3.7af und [3.8a)) und wéhrend der Rissbe-
wegung (Abbildungen [3.7b] und [3.8b]) gezeigt. Diese Skizzen zeigen die hohe Flexibi-
litdt der gewahlten Geometrie mit dem TEM-STM-Probenhalter. Ohne Schwierigkei-
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Abbildung 3.5: Skizze zur Probenpraparation im FIB

ten kann die Probenausrichtung um 90° relativ zur Annaherungsrichtung der Spitze
gedreht werden, sodass sowohl die Rissbildung und -fortbewegung entlang der Grenz-
flachen zwischen Ti und ZrO, als auch senkrecht zu diesen realisiert werden.

Die Geometrie, wie sie zum Beispiel in Abbildung zu sehen ist, ermoglicht die
Bildung eines Risses an der maschinell hergestellten Kerbe (vgl. Abschnitt und
dessen kontrollierte Bewegung durch die gesamte Probe. Die beiden Sdulen am Rand
der Multilage (grau dargestellt) werden durch die keilférmige Spitze kontinuierlich wei-
ter nach auflen gebogen. Diese Verbiegung ist zum Grofiteil elastisch, da nach dem
Zurtickziehen der STM-Spitze sich die Sdulen ebenfalls zuriick in die Anfangsposition
biegen. Lediglich an den direkten Kontaktpunkten zwischen Spitze und Saulen kann
eine geringfiigige plastische Verformung der Saulen beobachtet werden. Die Saulen die-
nen somit als Biegebalken, deren untere Enden fixiert sind. Durch diese Verbiegung
wird eine Zugspannung auf die Multilagen zwischen den Saulen ausgeiibt. Durch die
Spannung 6ffnet sich die vordefinierte Kerbe und an der Spitze dieser Kerbe bildet sich
ein Riss. Um diese Spannung homogen zu erzeugen, werden beide Saulen moglichst
gleich grof hergestellt. Sobald die STM-Spitze nicht weiter zwischen die beiden Saulen
getrieben wird, stoppt die Rissbewegung. Entsprechend kann durch erneute Bewegung
der STM-Spitze der Riss zu einer Bewegung stimuliert werden.

Fir die Geometrie der Rissbewegung senkrecht zu den Grenzflichen zwischen Ti und

7rO, gelten die oben angestellten Uberlegungen, sodass auch in dieser Geometrie die
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(a) (b) (c)

Abbildung 3.6: Skizzen zur Probenpréparation fir Risse senkrecht zu der Grenzflache: @ mit der Wa-
fersdge geschnittene dinne Streifen; entsprechend der Orientierung der Multilagen aufgeklebt auf
Kupferhalter; mit dem FIB aus der keilférmigen Probe praparierte Lamelle fir die Bruchversuche

(a) (b)

Abbildung 3.7: Skizzen zum Bruchversuch entlang der Grenzflache: @ Geometrie vor dem Bruchver-
such;@ Lamelle im Kontakt mit der Spitze

Rissbildung und -bewegung von der vordefinierten Kerbe aus analysiert werden kann.
Die sehr kleinen Bewegungsschritte des TEM-STM-Probenhalters ermoglichen in Ver-
bindung mit der gewahlten Geometrie eine kontrollierte und geringe Rissgeschwindig-
keit, sodass die Prozesse der Rissbildung und -bewegung direkt beobachtet werden
konnen. Zusatzlich verfiigt der TEM-STM-Probenhalter tiber eine hinreichend hohe
Stabilitdt nach der Bewegung der STM-Spitze, die es erlaubt, die neu entstandenen
Oberflichen entlang der Bewegungsrichtung des Risses sowohl mit analytischen Me-

thoden als auch mit hochauflésender Mikroskopie zu charakterisieren.
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(a) (b)

Abbildung 3.8: Skizzen zum Bruchversuch senkrecht zu den Grenzfléchen:Geometrie vor dem Bruch-
versuch;[(b)] Lamelle im Kontakt mit der Spitze; Die Multilagen sind nur auf der rechten Saule aus Griinden
der Ubersichtlichkeit dargestellt.

3.4 Auswertung der Bruchversuche

3.4.1 Energiefreisetzungsrate

Basierend auf der Annahme der elastisch-plastischen Bruchmechanik werden die Bruch-
versuche ausgewertet. Aus den aufgenommenen Bildserien wahrend der Rissbildung und
-bewegung konnen quantitative Ergebnisse zusétzlich zur rein qualitativen Beschrei-
bung des Rissprozesses gewonnen werden. Zum einen wird die Grofle der plastischen
Zone abgeschétzt. Dieses geschieht anhand der auftretenden Kontrastwechsel in den
TEM-Aufnahmen wahrend der Verformung. Diese Kontrastwechsel spiegeln plastische
Verformung wider, sodass sie als Maf fiir die Grofle oder den Radius der plastischen
Zonen genutzt werden konnen.

Zum anderen kann die Rissspitzenaufweitung kontinuierlich fiir die jeweilige Bildse-
rie ausgemessen und analysiert werden. Die Rissspitzenaufweitung ermoglicht entspre-
chend Gleichung die Berechnung der Energiefreisetzungsrate J. Die Ausmessung
der Rissspitzenaufweitung erfolgt mittels eines MATLAB-Skripts, dessen Funktions-
weise nachfolgend schematisch erklart wird. Zu Beginn werden alle Bilder einer Bild-
serie um eine Verschiebung des Bildes durch den Bruchversuch korrigiert, sodass die
Spitze der urspriinglichen Kerbe an der Position der Kerbe im ersten Bild der Serie
ausgerichtet ist (vgl. Abbildung . Die Position der Spitze der Kerbe wird im ers-
ten Bild manuell festgelegt. Mit Hilfe der skaleninvarianten Merkmalstransformation
(engl. scale-invariant feature transform, SIFT) werden markante Merkmale der Bil-

der erkannt [Low04]. Uber den Vergleich dieser Merkmale in verschiedenen Bildern der
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(a) (b)

Abbildung 3.9: Skizze zur Bestimmung der Rissspitzenaufweitung: schematisch dargestellt die Aus-
richtung der Einzelbilder entlang der eingezeichneten Linie, damit die Spitze der Kerbe in allen Bildern an
der gleichen Position im Bild ist; [(b)]die aus den Bildern bestimmten GréBen zur Berechnung der Rissspit-
zenaufweitung, nur eine Halfte des Risses gezeigt

Bildserie konnen lineare Verschiebungen der Merkmale berechnet werden. Diese Berech-
nung erfolgt mit einer Erweiterung des Bildbearbeitungsprogramms ImageJ [Sch12b].
Im MATLAB-Skript werden die Verschiebungen auf die Bilder angewendet, sodass in
der korrigierten Bildserie die Kerbe ausgerichtet ist. Die Bilder werden dabei nicht ver-
zerrt oder zugeschnitten, es geht keine Information verloren.

An den korrigierten Bildserien kann die Rissspitzenaufweitung § (rot in Abb.
ausgemessen werden. In jedem Einzelbild einer Serie werden die verschiedenen Léngen
und der Offnungswinkel wie in Abbildung dargestellt bestimmt. A ist hier die
Breite der Kerbe (blaue Linie) vor dem Bruchversuch. Die schwarze Linie in Abbildung
stellt die sich 6ffnende Kerbe incl. Risswachstum dar. Durch die Verformung wei-
tet sich die urspriingliche Kerbe und der Riss wird gebildet bzw. wéchst weiter. Die
Offnungsweite ist jeweils A. Aus der Differenz der Offnungsweite A in den fortlaufen-
den Bildern und der anfinglichen Offnungsweite A, ldsst sich die tatsichliche Offnung
der Kerbe bzw. des Risses berechnen. Uber die Abstinde von dem Bestimmungsort
von A sowie Ay zur Spitze der Kerbe a’ und zum Schnittpunkt der Flanken b kann die
Rissspitzenaufweitung ¢ entsprechend Gleichung berechnet werden.

(b—a —a)(A—Ay)
b
Uber Gleichung (2.7) wird somit die Energiefreisetzungsrate fiir die in-situ Bruchver-

suche anhand der aufgenommenen Bildserien bestimmt. Da die Lamellen alle extrem

6:

(3.2)

diinn sind, ist die Annahme eines ebenen Spannungszustandes, m = 1 gerechtfertigt.
Die Fliespannung o, der verschiedenen Proben ist durch die mechanische Charakte-
risierung in [Kno12] bekannt und wird entsprechend Tabelle [3.2] verwendet.
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Komposit Ti
Ti/ZrO,-Probe o, [GPa] E[GPa] o, [GPa]
100/100 4.7 144.,5 2,4
50/100 9,4 142.8 1,9
10/100 6,9 164,3 2,865
Ti 18 1508
ZrO, 6,8 188,3

Tabelle 3.2: FlieBspannung und Elastizitatsmodul fir Ti/ZrO,-Proben. Die aufgelisteten Werte stammen
sowohl aus Mikrodruckversuchen als auch Berkovich-Indentation der entsprechenden Multilagen. Die
FlieBspannungen des Titans sind anhand einer Mischungsregel aus den Kompositdaten extrahiert wor-
den. Die Einzelkomponentendaten sind jeweils an ca. 3pm dicken Schichten gemessen worden. Alle
Einzelheiten sind [Kno12] zu entnehmen.

Abbildung 3.10: Schematische Energiefreisetzungsrate vs. Risslange-Kurve und linearer Fit zur Bestim-
mung der Energiefreisetzungsrate bei der Rissbildung, Jss entspricht der Energiefreisetzungsrate fir
Gleichgewichtsrisswachstum

Aus der Auftragung der Energiefreisetzungsrate J; gegen die Risslinge a (vgl.
Abbildung wird der kritische Wert J;g bestimmt. In dieser Arbeit wird der
kritische Wert fiir J bei der Rissbildung anhand des Ordinatenabschnitts einer
linearen Anpassung an die experimentell gemessenen Daten bestimmt. Uber die
folgende Gleichung werden aus Jjo mit dem Elastizitatsmodul E (Tabelle
kritische Bruchzahigkeiten Kjg bei der Rissbildung errechnet.

Kig =\/JigE (3.3)

Die gewidhlte Geometrie der Bruchversuche ist bereits auf grofieren Langenskalen in
ahnlicher Weise genutzt worden, um Bruchzahigkeiten zu messen. Eine theoretische
Analyse der Bruchzdhigkeiten im Vergleich zu ASTM-standardisierten Bruchgeome-

trien hat gezeigt, dass die gewédhlte Bruchgeometrie Bruchzahigkeit akkurat messen
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(@) 1 (b) 300 (c) 500

Abbildung 3.11: Bestimmung der Gré3e der plastischen Zone anhand verschiedener Einzelbilder einer
Bildserie, hier exemplarisch drei Bilder einer Bildserie eines Bruchversuchs einer Ti-Einzelschicht

kann [Gui96]. In in-situ Biegebalkenversuchen in einem SEM konnte nachgewiesen wer-
den, dass die Auswertung der Bruchversuche iiber die Energiefreisetzungsrate sowie die
CTOD funktioniert und sinnvolle kritische Bruchzahigkeiten fiir NiAl gemessen werden
konnten [Ast14].

3.4.2 Plastische Zone

In den Abbildungen|3.11a]bis|3.11¢|sind drei Einzelbilder eines Verformungsschrittes des
Bruchversuchs einer Ti-Einzelschicht gezeigt (vgl. Abschnitt [4.3.1). An den drei mar-

kierten Stellen in den gezeigten Abbildungen kénnen im Verlauf der Bildserie mehrere

Kontrastwechsel beobachtet werden. Solche Kontrastwechsel werden im Allgemeinen
mit der Aktivitat von Versetzungen interpretiert. Es kann jedoch nicht ausgeschlos-
sen werden, dass die Kontrastverdanderungen durch die Rotation von einzelnen Kor-
nern entstehen, wenn die Orientierungen der Korner wahrend der Verformung zufillig
die Bragg-Bedingung erfiillen oder nicht. Eine solche Rotation der Koérner kann zum
Beispiel in freistehenden Gold-Schichten (Schichtdicken zwischen 100 nm bis 300 nm)
beobachtet werden [Merl4].

Zusétzlich zu der Information, dass innerhalb der Proben Versetzungsaktivitéit vorhan-
den ist, kann tiber die Abstdnde der Kontrastwechsel von der Spitze der Kerbe oder
der Rissspitze die Grofie der plastischen Zone in der Ausbreitungsrichtung des Risses

abgeschétzt werden. Die Abschétzung erfolgt fiir jede geeignete Bildserie separat. Es

werden weiterhin mehrere Kontrastwechsel analysiert, wie in Abbildung(3.11a]bis[3.11¢

dargestellt. Die im Verlauf dieser Arbeit angegebenen plastischen Zonen verstehen sich
als Mittelwert mehrerer ausgewerteter Kontrastwechsel.

Durch die gewéahlte Vergroflerung im TEM ist der tatsédchliche Bildausschnitt festgelegt,
sodass alle angegebenen plastischen Zonen als untere Grenze der Grofle der plastischen

Zone interpretiert werden missen. Ob auflerhalb des Bildausschnitts Versetzungsakti-
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(a) (b)

Abbildung 3.12: COMSOL Simulationen: |(a)| Skizze der Geometrie, wie sie in COMSOL realisiert wird,
Dimensionen siehe Text;@ Detailaufnahme der Vernetzung in der Nahe der Spitze der Kerbe

vitdt stattfindet, kann nicht festgestellt werden, sodass die Grofie der plastischen Zone

nur eine Abschatzung ist.

3.5 FEM-Simulationen

3.5.1 COMSOL Multiphysics

Die verschiedenen Geometrien der Bruchversuche werden beziiglich der Verteilung der
Spannungen in den Lamellen mit der Software COMSOL Multiphysics (Version 4.2a;
COMSOL Multiphysics GmbH, Goéttingen, Deutschland) simuliert. Die gestellten
Probleme werden mit Hilfe von partiellen Differentialgleichungen beschrieben, die mit
der Finite-Elemente-Methode (EEM]) gelost werden. Das numerische Losungsverfahren
beinhaltet hier zuerst die Unterteilung des Objekts in eine endliche Anzahl von
Elementen, fiir welche die Loésung des urspriinglich gestellten Problems anhand
gegebener Randbedingungen approximiert wird. In allen durchgefiihrten Simulationen
werden die Geometrien ausschliellich elastisch verformt.

Abbildung zeigt die anfangliche Geometrie der Lamelle der Bruchversuche. Die
tatsachlichen Dimensionen der Lamellen sind weitestgehend tibernommen worden.
Die Si-Sdulen haben eine Abmessung von 2pm X 2pm x 10pm und die einzelnen
Schichten 0,1 pm x 0,1 pm X 8 pm. Die Kerbe ist 1m lang und 10 nm breit mit einer
symmetrisch abgerundeten Spitze.

Die Randbedingungen sind wie folgt gewédhlt. Die gesamte Lamelle ist am unteren
Ende mit festen Randbedingungen in der xy-Ebene fixiert. Das Verbiegen der
Si-Saulen durch die keilformige STM-Spitze wird durch vorgegebene Verschiebungen
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der rot markierten Kanten der Sdulen simuliert (vgl. Abbildung . Alle anderen
Bewegungen sind frei moglich.

Die Unterteilung der Lamelle erfolgt mit tetragonalen Elementen variabler Grofe,
sodass die kritische Stelle an der Spitze der Kerbe hinreichend prazise unterteilt werden
kann. In Abbildung ist die gewéhlte Vernetzung an der Kerbe dargestellt.

Die verschiedenen Materialien der Bruchversuche werden durch die Angabe der
gemessenen Elastizitdtsmoduln in die Simulationen eingebunden (vgl. Tabelle .

Der Elastizitatsmodul fiir Si wird als 170 GPa angenommen.
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Experimentelle Ergebnisse

In den folgenden Abschnitten werden die gewonnenen experimentellen Daten darge-
stellt. Der Anfangszustand der verschiedenen Proben wird mit hochauflésender Trans-
missionselektronenmikroskopie (engl. high resolution transmission electron microscopy,
HRTEM), Elektronenenergieverlustspektroskopie (engl. electron energy loss spectros-
copy, EELS) sowie energiegefilterter Transmissionselektronenmikroskopie (engl. energy
filtered transmission electron microscopy, EFTEM) fiir alle verschiedenen Schichtdi-
cken mit besonderem Augenmerk auf die Grenzflichen charakterisiert. Des Weiteren
werden einige Kontrollexperimente an Einzelschichten der beiden Komponenten und
Bruchversuche ohne initiale Kerbe zur Rissbildung beschrieben. Anschlieend werden
die experimentellen Ergebnisse der in-situ Bruchversuche sowohl entlang als auch senk-
recht zu den Grenzflichen der Multilagen dargestellt und analysiert. Der Einfluss einer

Gasatmosphére auf das Bruchverhalten der Multilagen wird abschlieend bearbeitet.

4.1 Charakterisierung der Multilagen

Alle verwendeten Schichtdickenkombinationen der Multilagen werden vor den eigentli-
chen Bruchversuchen mittels verschiedener bildgebender sowie spektroskopischer Me-
thoden eingehend charakterisiert. Diese Charakterisierung erfolgt an speziell prapa-
rierten Lamellen, nicht an den spéteren Proben fiir die Bruchversuche. In Abbildung
sind Ubersichtsaufnahmen der drei verschiedenen verwendeten Proben gezeigt. Die
ZrO,-Schichtdicke ist in allen Proben konstant mit erog ~ 75nm. Die Diskrepanz
zwischen geplanter Schichtdicke von 100 nm und der tatsdchlich gemessenen Dicke er-
gibt sich aus der Tatsache, dass die hier genutzten Proben vom Rand eines 1cm x
2cm groflen Silicium-Substrates entnommen werden. Der Schichtdickengradient, be-
dingt durch die gepulste Laserdeposition (engl. pulsed laser deposition, PLD) und
gekoppelt an die Grofle des Substrates, fithrt dazu, dass alle gemessenen Schichtdicken
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(a) HAADF Ti100/ZrO,100 (b) ADF Ti50/Z2rO,100 (c) HAADF Ti10/Z2rO,100

Abbildung 4.1: STEM-Dunkelfeldlbersichtsaufnahmen der verwendeten Proben bei verschiedenen Ver-
groBerungen. Die Ti-Schichten sind dunkel, das Substrat ist unten

signifikant geringer sind als die geplanten Dicken bei der Herstellung. Die Nomenklatur
bezieht sich weitergehend auf die geplanten Schichtdicken. In Tabelle sind die ge-
messenen Schichtdicken der drei Proben dargestellt. Im Zentrum des Substrates werden
die Schichtdicken sehr gut erzielt (vgl. Tabelle 4.2 in [Knol2]).

In den Ubersichtsaufnahmen zeigt sich gut, dass die Proben auf verschiedenen Lingen-
skalen sehr gewachsen sind. Alle Grenzflachen sind glatt mit sehr geringen Rauigkei-
ten, die anhand von hochaufgelosten Aufnahmen abgeschétzt werden konnen (vgl. zum
Beispiel Abbildung [£.4). Im Fall der Ti100/ZrO,100-Probe ist eindeutig eine dinnere
Ti-Schicht in der Mitte der Multilage zu erkennen. Die Abweichung in der Schichtdicke
dieser einzelnen Schicht lasst sich nicht mehr nachvollziehen. Da jedoch alle anderen
Schichten gleich dick fiir die jeweilige Multilage sind, ist von einer einmaligen Abwei-
chung wahrend des Herstellungsprozesses auszugehen.

In der hoher vergroferten Aufnahme der Ti50/ZrO,100-Probe (Abbildung sind
Kontrastveranderungen in beiden Schichten zu erkennen. Im Fall der Ti-Schichten sind
diese mit Orientierungskontrasten der verschiedenen Korner zu benennen. Rontgen-
und [TEM}HUntersuchungen an diesem Schichtsystem haben gezeigt, dass die Korngrofie
in der Schichtebene jeweils ca. die Halfte der Schichtdicke betragt [Knol2,Lie07,Liel2).
Die hier gezeigten Dunkelfeldaufnahmen (engl. dark field micrograph, DF) in Abbil-
dungen [4.2| und 4.3 bestétigen, dass die Korngrofie jeweils etwa der halben Schichtdicke
entspricht. Senkrecht zu den Grenzflachen wéchst das Ti weitestgehend kollumnar auf
(vgl. [TEMFUntersuchungen in [Knol2]). Das kollumnare Wachstum kann durch die ex-
emplarischen Dunkelfeldaufnahmen in Abbildung eindeutig nachgewiesen werden.
Lediglich bei den dicken Ti-Schichten mit 100 nm Schichtdicke zeigt sich ein veran-
dertes Wachstum. Hier werden zu Beginn der Deposition kleine Koérner direkt an der
Grenzflache zur vorherigen Schicht gebildet, auf denen mit steigender Schichtdicke die
Koérner kollumnar aufwachsen wie auch bei den diinneren Schichten. Bevorzugt an den
Grenzflachen zur vorangegangenen ZrO,-Schicht konnen hier in Dunkelfeldaufnahmen

Koérner nachgewiesen werden, die nicht kollumnar iiber die gesamte Schichtdicke ge-
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(a) Ti50/2r0,100 (b) Ti10/2r0,100

Abbildung 4.2: Dunkelfeldaufnahmen der Proben Ti50/ZrO,100 und Ti10/ZrO,100 , Substrat jeweils oben

Ti/ZrOy-  t1y tzr0, # der
Probe [nm] [nm] Doppelschichten
10/100 7 70 27
50/100 35 80 20
100/100 78 86 15

Tabelle 4.1: Gemessene Einzelschichtdicken ¢; und tzx0, und Anzahl der Doppelschichten fiir die unter-
suchten Ti/ZrO,-Proben

wachsen sind (vgl. Abbildung . Jedoch gibt es auch kollumnares Wachstum, wie
bereits bei den diinneren Ti-Schichten.

Des Weiteren ist das Wachstum des Ti in der Schichtebene parallel zu den Grenz-
flachen abhangig von der Schichtdicke. Fiir Schichtdicken zwischen 50 nm bis 100 nm
wird eine starke (101 0)-Textur ausgeprigt, wobei hingegen bei 10 nm Schichtdicke eine
(0002)-Textur beobachtet wird. Die veroffentlichte Literatur beztiglich des Wachstums
von Ti-Schichten zeigt auch beide hier gefundenen Texturen. Magnetron-gesputterte
Ti-Schichten auf amorphen Substraten zeigen bevorzugt (000 2)-Wachstum. Mit gro-
erer Energie der Ti-Partikel ist ein Wechsel zu (101 0)-Wachstum beobachtet wor-
den [Son07]. Die Partikelenergien in der PLD liegen im Bereich von ca. 100keV und
sind damit deutlich grofer im Vergleich zu Magnetronsputteranlagen, sodass ein be-
vorzugtes Wachstum in (101 0)-Richtung fiir PLD-Ti-Schichten zu erwarten ist.

In Abbildung sind hochauflésende [TEMIAufnahmen der beiden verschiedenen
Grenzflachen einer Til00/ZrO,100-Probe gezeigt. Es sind die Grenzflichen der jewei-
ligen Art abgebildet, die zuletzt hergestellt worden sind. Zum Beispiel im Fall der
Ti100/ZrO,100-Probe die letzte der 15 Doppelschichten. Die Grenzflichen zwischen

den amorphen und kristallinen Schichten sind eindeutig erkennbar. Die Grenzflachen-
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(a) (b)

Abbildung 4.3: Hellfeld- und Dunkelfeldaufnahmen Probe Ti100/ZrO,100; Substrat ist links

rauigkeit in diesen Querschnittsaufnahmen betragt weniger als 1 nm, wobei die Grenz-
flache im Falle der Deposition von Ti auf ZrO, etwas glatter bzw. scharfer ist. Speziell
im Fall der Ti50/ZrO,100-Probe (vgl. Abbildung ist die leichte Asymmetrie der
Grenzflachen zu sehen. Die Erhebungen an der Grenzflache zwischen ZrO, und Ti lésst
auf die einzelnen, kollumnar gewachsenen Kérner im Ti zuriick schlieBen. Durch die
polykristalline Struktur des Ti ist diese ZrO,/Ti-Grenzfliche weniger glatt im Ver-
gleich zur Ti/ZrO,-Grenzflache. Diese Asymmetrie lasst sich in Verbindung mit den
gliattenden Eigenschaften des PLD-ZrO,bei der Schichtherstellung erklaren [R6d0§].
Die Grenzflichen bei den Proben mit diinneren Ti-Schichten sind gut vergleichbar in
den hochaufgelésten TEM Aufnahmen (vgl. Abbildung [4.5)). Die Grenzflichenrauigkei-
ten fir die beiden diinneren Ti-Schichten liegen auch im Bereich von 1nm, wie schon
bei den dickeren Schichten, sodass die Rauigkeit unabhangig von der Schichtdicke ist.
Die gezeigten HRTEM-Aufnahmen verstehen sich als repréasentative Darstellung der
Grenzflichengegebenheiten der verschiedenen Proben. Weiterhin zeigen andere Grenz-
flachen ndher zum Substrat eine vergleichbare Rauigkeit auch tiber grofiere Langen als
in den HRTEM-Aufnahmen gezeigt.

In Abbildung sind in der amorphen ZrO,-Schicht kleine kristalline Bereiche (rote
Pfeile) zu sehen. Diese Kristallisation des amorphen Materials ist eindeutig mit dem
Beschuss durch Ga-Ionen im [FIBl in Verbindung zu bringen, sodass an verschiedenen
Stellen in den amorphen Schichten kristalline Strukturen gefunden werden kénnen. In
den bereits beobachteten Kontrasten im ZrO, in Abbildung zeigt das ZrO, eben-
falls kristalline Strukturen. Daraus folgt, dass in Bereichen verdnderten Kontrastes im
ZrO, mit ionenstrahlinduzierter Kristallisation zu rechnen ist. Aus der Literatur ist
dieser Effekt bereits in amorphen ZrO,-Schichten beobachtet worden [Heillal Lia09).

Eine weitere Analyse der Kristallisation der amorphen Schichten durch den Ionenstrahl
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(a) HRTEM ZrO, auf Ti (b) HRTEM Ti auf ZrO,

Abbildung 4.4: HRTEM-Aufnahmen Probe Ti100/ZrO,100, Substrat liegt jeweils rechts: Grenzfléche
zwischen der abschlieBenden ZrO,-Deckschicht und der zuletzt deponierten Ti-Schicht; [(b)] Grenzflache
zwischen der zuletzt deponierten Ti-Schicht und der vorletzten ZrO,-Schicht, kristalline Bereiche in den
ZrO,-Schichten sind markiert

im FIB ist im Anhang [C] dieser Arbeit zu finden.

4.1.1 EELS-Analyse der Grenzflachen

Zusatzlich zu der HRTEMI Analyse werden die Grenzflichen der verwendeten Proben
mit rdumlich hochaufgelosten [EELSFAufnahmen charakterisiert (vgl. Abschnitt [3.1.2)).
Aus der [EELSFAnalyse kann die chemische Zusammensetzung in der Niahe der Grenz-
flichen extrahiert werden, sodass zusétzlich zur Rauigkeit aus den HRTEMH Aufnahmen
auch die Grenzflache beziiglich Interdiffusion oder Vermischung der Materialkomponen-
ten untersucht werden kann. Die aus der Gesamtheit der Spektren erhaltenen Konzen-
trationsprofile konnen entsprechend der Fick’schen Gesetze der Diffusion ausgewertet
werden.

Unter der Annahme zweier halbunendlicher Materialien, die bei zy in Kontakt sind,

gilt fiir das Konzentrationsprofil

c(a,t) = 2 3 a (1 +erf <;\/_D%>> (4.1)

wobei ¢; die Konzentration des Materials i, tp die Diffusionszeit und D der konzentra-

tionsunabhédngige Diffusionskoeffizient ist [Got07].

Die Unschirfe der Grenzfliche o = /2Dt p ergibt sich aus der Standardabweichung der
Gauflschen Fehlerfunktion. Die Konzentrationsprofile anhand der EELS-Daten werden
entsprechend Gleichung angepasst und die Unschéarfe o der Grenzflache bestimmt.
In Abbildung sind fiir die drei verwendeten Proben die Konzentrationsprofile und



54 KAPITEL 4. EXPERIMENTELLE ERGEBNISSE

(a) HRTEM Ti50/Zr0,100 (b) HRTEM Ti10/2rO,100

Abbildung 4.5: HRTEM-Aufnahmen Probe Ti50/ZrO,100 und Ti10/ZrO,100, Substrat liegt jeweils links, in
[4.5a]ist zusatzlich ein Moiré-Muster (markiert mit Pfeil) zu erkennen, welches durch die Beugung des Elek-
tronenstrahls an mindestens zwei Ubereinander (in der Bildebene) liegenden Kérnern, die unterschiedlich
zum Elektronenstrahl orientiert sind, erzeugt wird (vgl. [Wil09]).

die entsprechende Anpassung nach Gleichung iiber jeweils eine Grenzflache dar-
gestellt. Anhand der aufgenommenen Profile iiber die verschiedenen Grenzflachen einer
Probe (ZrO,/Ti- oder Ti/ZrO,-Grenzflache) ist keine Asymmetrie beziiglich der Un-
schérfe der Grenzflichen zu erkennen. In Tabelle sind alle aus den Anpassungen
der Konzentrationsprofile errechneten Unschérfen der Grenzflichen gezeigt. Im Ver-
gleich der Daten zeigt sich, dass mit wachsender Ti-Schichtdicke die Unscharfe zu-
nimmt. Anhand der erhaltenen Daten ist eindeutig zu erkennen, dass die Unschéarfe im
Vergleich der Proben Ti50/ZrO,100 und Til00/ZrO,100 nahezu konstant bleibt, wo-
hingegen eine starke Zunahme der Unschérfe im Vergleich der Proben Ti10/Zr0O,100
und Ti50/ZrO,100 zu verzeichnen ist. Dieser Trend zeigt sich unabhéngig vom Typ
der Grenzflache als auch des analysierten Materials. Fir die Til0/ZrO,100 -Probe sind
die berechneten Unschéarfen sehr gering und liegen im Bereich von zwei bis drei Ti-
Gitterabstdnden (a. = 0,468 nm bzw. a, = 0,295nm |Lit00]). Im Vergleich mit dem
Gitterparameter az.o, = 0,512nm [Ing86] von kristallinem, 3 mol %-teilstabilisiertem
ZrO, entspricht auch hier die Unschérfe ca. dem eineinhalb- bis zweifachen des Gitter-
parameters. Es ist jedoch anzumerken, dass die ZrO,-Schichten amorphe Strukturen
aufweisen.

Die Analyse der Grenzflichen verschiedener Multilagen-Proben mit variierender
Schichtdicke dr; im Bereich von 0,38 nm bis 1,67nm und er02 im Bereich von
2,51 nm bis 9,11 nm mittels Rontgenreflektometrie (engl. X-ray reflectometry, XRR)
zeigt ebenfalls eine Abhéangigkeit der Unschéarfe von der Schichtdicke [Lie07]. Die
Analysen der XRR-Messungen liefern wie die EELS-Daten eine ansteigende Unschér-
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(a) Ti/ZrO,-Grenzflache in Ti100/ZrO,100  (b) ZrO,/Ti-Grenzflache in Ti50/ZrO,100

(c) ZrO,/Ti-Grenzflache in Ti10/Z2rO,100

Abbildung 4.6: EELS-Konzentrationsprofile der einzelnen Proben mit den jeweiligen Anpassungen ent-
sprechend Gleichung (4.1])

fe beider Grenzflichen mit steigender Ti-Schichtdicke. Die XRR-Messungen erge-
ben Werte 07:0,/Ti 1M Bereich von 0,40 nm bis 0,55 nm und oy /220, iM Bereich von
0,37nm bis 0,51 nm. Es ist jedoch anzumerken, dass die XRR-Daten sowohl die struk-
turelle Rauigkeit als auch die chemische Vermischung an der Grenzflache enthalten.

Fir den Fall einer perfekt scharfen Grenzfliche miissten sich die an die Konzentra-
tionsprofile angepassten Kurven jeweils bei x = 0 und y = 0 schneiden. Fir die an
die Zr-Daten angepassten Kurven ist die Abweichung fiir alle Proben gering und soll
nicht weiter betrachtet werden. Die Sauerstoff-Anpassungen zeigen jedoch deutlichere
Abweichungen von der ,,perfekten“ Grenzflache, wie zum Beispiel in Abbildung zu
sehen. Hier ist die angepasste Kurve des Sauerstoffs deutlich zu negativeren x-Werten
hin verschoben. Die Verschiebung bedeutet, dass grenzflaichennah eine sauerstoffar-
me Zone in der ZrO,-Schicht vorliegt. Auch fiir die Konzentrationsprofile der Proben
Ti100/ZrO,100 und Ti50/ZrO,100 zeigt sich diese Verschiebung des Sauerstoffprofils.
Die hier gefundene schichtdickenabhéngige Unscharfe der Grenzflichen wird im Rah-
men dieser Arbeit nicht weitergehend analysiert oder diskutiert. Es werden lediglich
einige Diskussionsideen fiir eine weitere Analyse dieses Effekts genannt. Da die Depo-

sition bei Raumtemperatur durchgefithrt wurde, ist ein thermisch angeregter diffusiver
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Zr0,/Ti-Grenzflache Ti/ZrO,-Grenzflache
Ti/ZrO,- OTi 070, 70 07r0, OTj 00
Probe [nm]| [nm] [nm]| [nm] [nm] [nm]

100/100  2,39(16) 3,39(43) 4,71(45) | 3,45(36) 2,44(24) 3,07(42)
50/100  1,99(14) 2,01(32) 3,40(83) | 2,99(11) 2,36(14) 2,67(44)
10/100  0,93(2) 121(8) 0,73(5) | 1,28(11) 0,78(1)  0,67(6)

Tabelle 4.2: Aus EELS-Konzentrationsprofilen bestimmte Unschéarfen der Grenzflachen, die angegebenen
Werte verstehen sich jeweils als Mittelwert der verschiedenen Profile mit dem jeweiligen Standardfehler
des Mittelwertes

Prozess als Ursache der Unschérfe der Grenzflache unwahrscheinlich [Xu95|.

Als wahrscheinlicher ist eine ballistische Diffusion anzusehen, bei der durch den Be-
schuss mit hochenergetischen Ionen eine Mischung von Atomen an einer Grenzflache
entstehen kann. Fiir verschiedene Metall /Keramik-Grenzflachen ist eine Mischung der
Atome an der Grenzfliche unabhingig von der chemischen Bindung gefunden wor-
den (Ar*-Tonen mit 150keV) [Nag99]. In der PLD werden &hnliche Partikelenergien
erreicht, sodass eine ballistische Mischung an den Grenzflichen nicht ausgeschlossen
werden kann.

Weiterhin kann eine Asymmetrie zwischen Sauerstoff und Zirkon an den Grenzflichen
beobachtet werden. Diese Asymmetrie lasst auf eine sauerstoffdefizitare Region in der
Nahe der Grenzflache innerhalb der Zirkon-Schicht schlieen. Die Breite dieser defi-
zitaren Schicht liegt im Bereich von 1nm bis 2nm. Abgesehen von diesem Defizit an
der Grenzflache sind die ZrO,-Schichten aufgrund des PLD-Herstellungsprozesses leicht
sauerstoffdefizitar (Zr/O ~ 1/1,8) [Heil0,Liel2]. Die grenzflichennahe, sauerstoffde-
fizitdre Region in den ZrO,-Schichten erklart sich wahrscheinlich durch eine Interreak-
tion des Sauerstoffes und des Titans, so kann bereits bei geringen Temperaturen der
Sauerstoff mit dem Titan reagieren bzw. sich vermischen. Eine solche Reaktion wiirde
zu einem Sauerstoff-Defizit in den ZrO,-Schichten fiihren. Die Standardbildungsent-
halpie von Titanoxid ist geringer als die von Zirkonoxid |[Cha98|, sodass eine Reaktion

zwischen Titan und Sauerstoff nicht ausgeschlossen werden kann.

4.2 FEM-Simulationen der Bruchgeometrie

Die Simulation der Spannungszustinde der idealen Geometrie der Bruchversuche, so-
wie auch der abweichenden Geometrien, dient zur Analyse der Einfliisse einer nicht
perfekten Geometrie oder Durchfithrung der Experimente. Durch eine asymmetrische
Geometrie oder auch Belastung der einzelnen Si-Séulen kann es eine Vorzugsrichtung

bei der Rissbhildung oder der spateren Rissausbreitung geben. Durch den Vergleich der



4.2. FEM-SIMULATIONEN DER BRUCHGEOMETRIE o7

Simulation Parameter

sym-100 symmetrische Verformung 100 nm und Si-Saulen

sym-100-t  sym. Verformung und Si-Saulen, vertauschte Materialien
asym-100 asymmetrische Verformung (1:3, 1:5, 1:1,5), sym. Si-Saulen
xy-100 Verformung in x- und y-Richtung, sym. Si-Saulen

asym-100-p asym. Si-Sdulen, sym. Verformung 100 nm

Tabelle 4.3: Ubersicht der durchgefiihrten Simulationen mit COMSOL

verschiedenen Simulationen zeigt sich, ob und wie ausgepriagt eine Vorzugsrichtung
durch eine solche Asymmetrie hervorgerufen werden kann.

In Tabelle 4.3 ist eine Ubersicht der verschiedenen Simulationen sowie deren im weite-
ren Verlauf genutzte Nomenklatur gegeben.

Um die Vergleichbarkeit der unterschiedlichen Simulationen untereinander zu gewéhr-
leisten, werden die Spannungszustinde bei dhnlichen Offnungsweiten der Kerbe analy-
siert. Die Offnungsweite der Kerbe ist in allen Simulationen ca. 100 nm. Die notwen-
digen Verformungen der Si-Saulen, um die Offnungsweite der Kerbe zu erreichen, sind
abhéingig von den in den jeweiligen Simulationen gewédhlten Randbedingungen. In Ab-
bildung sind die notwendigen Verformungen der Saulen zu sehen, um eine Offnung
der Kerbe um 100 nm zu erreichen.

In den nachfolgenden Abbildungen werden die Von-Mises-Oberflichenspannungen farb-
lich kodiert gezeigt. Die Simulationen werden entsprechend der in Tabelle einge-
fithrten Nomenklatur benannt.

Die Spitze der Kerbe liegt in allen nachfolgend dargestellten Simulationen in einer
Ti-Schicht. Die Simulation mit vertauschten Materialien zeigt identische Spannungs-
verteilungen, sodass hier nur der Fall der Kerbe im Ti gezeigt wird.

In Abbildung[4.§]ist der Spannungszustand der symmetrischen Simulation gezeigt. Die-
se Geometrie sowie die Belastung der Sdulen ist hier perfekt symmetrisch, sodass diese
Simulation den Idealzustand der in-situ Bruchversuche darstellt. In Abbildung
ist eine dreidimensionale Ubersicht der gesamten Lamelle gezeigt. Die Spannungsver-
teilung zeigt ein erwartetes Verhalten. An der Spitze der Kerbe ist die Spannung am
hochsten und zeigt die typische Form der Spannungsverteilung eines Mode I Risses -
ahnlich der Form der Zahl 8 (vgl. z.B. [And95]). Eine vergréfierte Abbildung im Be-
reich der Spitze der Kerbe ist in Abbildung gezeigt. Hier zeigt sich die Symmetrie
der Spannungsverteilung sehr deutlich. Zusatzlich zu der Beobachtung des erwarteten
Spannungszustandes im Bereich der Kerbe ist weiterhin auffillig, dass es zu Spannungs-
konzentrationen an den Verbindungsstellen zwischen dem diinnen Bereich der Lamelle
und den Si-Séulen kommt. Die Spannungen sind hier nicht so hoch wie an der Kerbe,

jedoch iiberschreiten sie die FlieBspannung des Titans (0,100 = 2,4 GPa). Es ist daher
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Abbildung 4.7: Die notwendigen Verformungen der Si-S&ulen in den verschiedenen Simulationen um eine
vergleichbare Offnungsweite der Kerbe zu erhalten. Fiir Simulation asym-100 ist nur ein Verformungsweg
aufgetragen. Bei der gewahlten Asymmetrie der Verformung vom 1:3 betrégt die Verformung der anderen
Saule 0,9 pm.

nicht ausgeschlossen, dass es wahrend der Bruchversuche an den Verbindungsstellen
zu plastischer Verformung und im ungiinstigsten Fall auch zur Rissbildung kommen
konnte.

In Abbildung sind die drei Simulationen mit asymmetrischer Geometrie und Be-
lastung dargestellt. Die Spannungsverteilung an der Kerbe (Abbildung [£.9b groBe-
re Saule liegt unten) fir die Simulation mit asymmetrischer Sdulengrofie zeigt keine
signifikante Abweichung von dem symmetrischen Fall in Abbildung Der Span-
nungszustand unterscheidet sich lediglich an den Verbindungspunkten der Multilage
zu der groferen Saule. Hier ist die Spannung auf der Hohe der Kerbe etwas hoher
als am gegeniiberliegenden Verbindungspunkt zu der anderen Saule. Auflerdem ist die
Spannungskonzentration am oberen Ende (positive z-Richtung in Abb. an der
grofieren Saule weniger ausgeprigt im Vergleich zu der anderen Saule. Diese Abwei-
chung vom Spannungszustand des symmetrischen Falls ist nicht signifikant, sodass
leicht unterschiedliche Sdulendimensionen die experimentellen Ergebnisse nicht merk-
lich beeinflussen sollten.

Abbildung zeigt den Spannungszustand an der Kerbe bei einer asymmetrischen
Belastung der Sédulen im Verhéltnis 1:3. Die obere Saule ist dementsprechend dreimal
mehr verformt im Vergleich zur unteren. Die Asymmetrie der Verformung, die in den
Experimenten durch eine schlecht ausgerichtete STM-Spitze relativ zu den Si-Saulen
erzeugt werden konnte, hat eine deutliche Veranderung des Spannungszustandes im
Vergleich zu dem symmetrischen Fall zur Folge. Es ist eindeutig eine Rotation des ge-

samten Spannungszustandes in der xz-Ebene zu erkennen. Da die Farbskalen alle gleich



4.2. FEM-SIMULATIONEN DER BRUCHGEOMETRIE 29

(a) (b)

Abbildung 4.8: Spannungsverteilung der symmetrischen Simulation mit 100nm Auslenkung der Si-
Séaulen (sym-100). Farbskala ist identisch fiir beide Abbildungen, Spannungswerte in Pa

gewdhlt sind, ist zu erkennen, dass sich das Spannungsfeld verkleinert hat im Vergleich
zu Abbildung [£.8b] Auch die Spannungskonzentrationen an den Verbindungspunkten
zur Saule sind weniger stark ausgepragt. Im oberen Teil der Lamelle hingegen erstreckt
sich das Spannungsfeld iiber eine groflere Distanz und ist in positive z-Richtung ge-
dreht. Der Anteil der Lamelle, in dem die Spannungen die FlieBspannung des Titans
erreichen, ist deutlich grofler, sodass hier mit mehr Plastizitdt zu rechnen ist. Durch
die Rotation des Spannungszustandes hin zur stirker verformten Seite erhoht sich die
Wahrscheinlichkeit einer bevorzugten Rissbildung und -bewegung in Richtung stérkere
Verformung. Zuséitzlich erzeugt die Asymmetrie der Verformung eine wesentlich stér-
kere Spannungskonzentration am Verbindungspunkt zwischen Lamelle und der mehr
verformten Saule, welche eine zweite mogliche Position zur Rissbildung darstellt. Si-
mulationen mit variierendem Verhéltnis der Belastung (1:1,5 und 1:5) ergeben keine
neuen Ergebnisse.

Eine weitere Asymmetrie konnte durch eine verdrehte STM-Spitze relativ zu den Sédulen
entstehen. Diese Situation ist in der Simulation in Abbildung dargestellt. Die obe-
re Séule ist hier gleich stark in positive x- und y-Richtung (aus der Bildebene heraus)
verformt. Die untere Saule ist entsprechend in -x- und -y-Richtung verformt. Durch die
Asymmetrie in der y-Richtung wird hier zusatzlich zur eigentlichen Zugspannung auf
die Kerbe auch eine Torsion ausgeiibt, sodass es kein reiner Mode I Bruchversuch mehr
ist. Der Spannungszustand bleibt jedoch weitestgehend dhnlich zu dem symmetrischen
Fall in Abbildung [4.8b] Die Spannungsverteilung ist hin zur oberen Séule verschoben
und etwas verdreht. Die Rotation ist aber wesentlich geringer als in Abbildung [4.9d
Die Verschiebung zur oberen Saule ist hingegen vergleichbar zu Abbildung Auch

die zweidimensionale Verformung erzeugt Spannungen im Bereich der Flielspannung
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(a) asym-100-p (b) asym-100-p

(c) asym-100 (d) xy-100

Abbildung 4.9: Spannungsverteilung der asymmetrischen Simulationen asym-100, -p und xy-100 (Be-
nennung entsprechend Tabelle [4.3); Die Farbskala der Spannungen aus gilt auch fiir die anderen
hier gezeigten Spannungsverteilungen.

des Titans tiber den gesamten oberen Bereich der Lamelle. Die Spannungskonzentrati-
on am Verbindungspunkt zur Saule ist starker ausgepragt als im symmetrischen Fall.
Da der Spannungszustand an der Spitze der Kerbe jedoch vergleichbar zu Abbildung
ist, ist hier nicht mit einer Vorzugsrichtung bei der Rissbildung und -bewegung
zu rechnen.

Zusammenfassend zeigen die durchgefithrten FEM-Simulationen, dass es nur bei einer
asymmetrischen Belastung der Si-Séulen zu einer Vorzugsrichtung bei der Rissbildung
oder einem Riss am Rand der Lamelle an den Verbindungspunkten zu den Si-Saulen
kommen koénnte. Alle anderen simulierten Asymmetrien bewirken keine signifikanten
Veranderungen der Spannungszustidnde an der Spitze der Kerbe. Die Effekte durch
die Asymmetrie sind im Verhéltnis zu moglichen Auswirkungen der Anisotropie der

elastischen Konstanten und damit der Verformung und dem Rissverhalten als gering
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einzustufen. Die Farbskalen sind in allen Abbildungen und identisch gewahlt,
sodass daraus ersichtlich ist, dass sich die Hohe der erreichten Spannungen an der
Spitze der Kerbe oder in der Lamelle nicht &ndert. Dem hingegen liegt der Elastizitéts-
modul des Titans aufgrund der Anisotropie der hexagonalen Kristallstruktur zwischen
100 GPa bis 145 GPa [Lut00], sodass dieser Effekt wahrscheinlich als grofer und ent-

scheidender fir das Rissverhalten anzusehen ist.
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4.3 Bruchversuche an Einzelschichten

Nachfolgend werden die in-situ Bruchversuche der jeweiligen Einzelkomponenten des
Multilagensystems dargestellt. Diese Versuche dienen als Kontroll- und Vergleichsexpe-
rimente, um das Bruchverhalten der Materialien in den Multilagen besser diskutieren
zu konnen. Im Fall der ZrO,-Einzelschicht wird zusétzlich ein Bruchversuch an einer
kristallisierten Schicht dargestellt.

Die Bruchversuche werden anhand verschiedener Verformungsschritte beschrieben. Die
Unterteilung ergibt sich allein aus der Tatsache, dass es nicht moglich ist, mehr als 500
Einzelbilder in einer Bildserie zusammenzufassen. Diese Limitierung gilt fiir alle in der

Dissertation durchgefithrten Bruchversuche.

4.3.1 Titan-Schicht

Die Ti-Einzelschicht ist ebenfalls mittels der PLD hergestellt worden. Die Schichtdicke
betragt ca. 2,5 1m. Ein kollumnares Wachstum wie in den Multilagen kann nicht be-
obachtet werden. Vielmehr zeigt diese Ti-Einzelschicht polykristallines Wachstum. Die
mittels Rontgenbeugung (engl. X-ray diffraction, XRD) bestimmte Korngrofle dieser
Schicht betragt ca. 35 nm. Die Bruchgeometrien werden, wie in Abschnitt darge-
stellt, prapariert und in-situ im TEM getestet und analysiert. Nachfolgend werden fiir

die Ti-Einzelschicht die Ergebnisse beider Orientierungen gezeigt.

Parallel zur Wachstumsrichtung (in plane)

In Abbildung sind TEM-Aufnahmen der Ti-Schicht in der Geometrie der Rissaus-
breitung parallel zur Wachstumsrichtung dargestellt. Dieser Bruchversuch ist in sechs
einzelne Verformungsschritte unterteilt. Abbildung zeigt eine Hellfeldaufnahme
(engl. bright field micrograph, BF) der Kerbe vor dem Bruchversuch. In Abbildungen

14.10blund [4.10¢| sind zwei weitere Hellfeldaufnahmen wéahrend des Bruchversuchs (nach

dem 2. und 5. Verformungsschritt) gezeigt.

Zu Beginn des Bruchversuchs ist wahrend des ersten Verformungsschrittes lediglich ei-
ne Vergroferung der Offnungsweite der anfinglichen Kerbe zu erkennen. Die Bildung
eines Risses an der Spitze der Kerbe kann nicht beobachtet werden. Wéahrend der ers-
ten Belastung der Probe bewegen sich kontinuierlich Biegekonturen in der Lamelle, die
eine Reaktion auf die Verformung darstellen. Sie dienen als eindeutiges Indiz, dass eine
Verformung der Lamelle stattfindet. Hier muss jedoch festgehalten werden, dass diese
Bewegung der Biegekonturen auch von einer Verbiegung der Lamelle in der Bildebene
herrithren konnte.

Am Ende des zweiten Verformungsschrittes ist ein sehr kurzer Riss an der Spitze der
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(a) BF vorher (b) Nach 2. Belastung (c) Nach 5. Belastung

Abbildung 4.10: Bruchversuch einer Ti-Einzelschicht parallel zur Wachstumsrichtung, STM-Spitze wird
von unten angenahert

Kerbe zu beobachten. Die Bildung dieses Risses geht mit der Beobachtung von schnellen
Kontrastwechseln bzw. Versetzungsaktivitdat in der Nahe der Spitze der Kerbe einher.
Wiéhrend des dritten und des vierten Verformungsschrittes kann weiterhin Versetzungs-
aktivitdt im Bereich um die Spitze der Kerbe bzw. des kleinen gebildeten Risses beob-
achtet werden. Der Riss wachst in diesen beiden Schritten nur wenige Nanometer. Die
Offnungsweite steigt wihrend der sukzessiven Verformung stetig an.

Im fiinften Verformungsschritt wird eine deutlich verstérkte Versetzungsaktivitat im
Bereich direkt vor der Rissspitze beobachtet (Markierung in Abbildung [4.10d). Der
Bereich verstarkter Aktivitat erstreckt sich tiber ca. 250 nm bis 300 nm in Richtung
der Rissausbreitung. Zusétzlich zu den schnellen Kontrastwechseln kann in diesem
Bereich eine kontinuierlich ansteigende Helligkeit in den einzelnen TEM-Aufnahmen
der entsprechenden Bildserie verzeichnet werden. Diese lasst darauf schliefen, dass die
Lamelle in dem Bereich diinner in Richtung des Elektronenstrahls wird. Die lokale
Verringerung der Dicke der Lamelle setzt sich in dem letzten Verformungsschritt fort,
bis es zwischen zwei einzelnen Bildern zum katastrophalen Versagen der Ti-Schicht
kommt. Auch wahrend der letzten Verformung ist weiterhin Versetzungsaktivitét tiber
den gesamten abgebildeten Bereich der Lamelle zu beobachten.

In Abbildung ist eine Ubersichtsaufnahme des gesamten Risses gezeigt. Anhand
der Abbildung ist zu erkennen, dass sich der Riss relativ gerade durch die gesamte
Ti-Schicht bewegt hat. In dem Bereich, in dem die Lamelle wéhrend des Bruchversuchs
lokal diinner geworden ist, ist die Oberfliche des Risses etwas rauer im Vergleich zum
Rest der Rissoberfliche. Die raue Oberflache in diesem Bereich lasst in Verbindung
mit der beobachteten Helligkeitsveranderung auf ein duktiles Bruchverhalten schlie-
Ben, was fiir Metalle zu erwarten ist. Die weitere Oberfliche des Risses ldsst eher auf

einen Spaltbruch schlielen, wie er iiblicherweise in sproden Materialien gefunden wird.
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Abbildung 4.11: Bruchversuch Ti-Einzelschicht; BF-Ubersichtsaufnahme des Risses nach dem katastro-
phalen Versagen der Ti-Schicht, STM-Spitze wird von unten angenahert

Senkrecht zur Wachstumsrichtung (out of plane)

Im Folgenden werden die Bruchversuche der Ti-Einzelschicht senkrecht zur Wachs-
tumsrichtung gezeigt. Diese Versuche werden entsprechend der bereits geschilderten
Methodik fiir Bruchversuche entlang der Grenzflichen (Abschnitt durchgefiihrt.
In Abbildung sind zwei Hellfeldaufnahmen wahrend des Bruchversuchs zu sehen.
Der Bruchversuch ist in vier Verformungsschritte unterteilt, wobei im ersten Schritt
lediglich der Kontakt zwischen den Si-Sdulen und der STM-Spitze aufgebaut wird und
sich die ersten Biegekonturen bewegen. In diesem Schritt findet noch kein Risswachs-
tum statt.

Im zweiten Schritt hingegen ist eine VergroSerung der Offnungsweite der Kerbe sowie
eine Abstumpfung der Spitze der Kerbe zu beobachten. Die Verdnderungen der Kerbe
gehen, wie schon in dem vorherigen Ti-Bruchversuch, mit der Aktivitdt von Versetzun-
gen einher. Die Versetzungsaktivitat ist im Bereich der Spitze der Kerbe (Markierung
in Abbildung hoher im Vergleich zu den Randbereichen.

Abbildung [4.12D] zeigt die Konfiguration am Ende des dritten Verformungsschrittes. Im
Vergleich zum Ende des zweiten Verformungsschrittes (Abb. ist ein deutliches
Risswachstum ausgehend von der Spitze der Kerbe zu erkennen. Der Riss ist in diesem
Schritt tiiber eine Lénge von ca. 100 nm gewachsen. Die genaue Position der Rissspitze
ist jedoch nur schwer auszumachen. Zusatzlich ist wiederum ein lokal diinnerer Bereich
vor der eigentlichen Rissspitze zu beobachten (Markierung Abb. [£.12b)). In diesem Be-
reich ist das Material noch nicht gerissen, sondern noch intakt. Das Titan ist hier stark

gedehnt und dadurch diinner als in den Randbereichen, sodass ein hellerer Kontrast zu
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(a) Nach 2. Verformung (b) Nach 3. Verformung

Abbildung 4.12: Bruchversuch einer Ti-Einzelschicht senkrecht zur Wachstumsrichtung

beobachten ist.

Wihrend des letzten Verformungsschrittes (hier nicht gezeigt) wéchst der Riss kon-
tinuierlich weiter mit steigender Verformung und lauft daher aus dem Bildausschnitt
heraus. Wie in allen vorherigen Schritten ist auch in diesem letzten Schritt eine mas-
sive Versetzungsaktivitat zu beobachten, die in der Nahe des Risses deutlich starker
ist. BEine Ubersicht iiber den gesamten Riss ist in Abbildung gezeigt. Im Ver-
gleich zum Rissverhalten parallel zur Wachstumsrichtung (siehe Abbildung ist
hier auffillig, dass es zu keinem katastrophalen Versagen der Ti-Schicht kommt und
dass sich der Riss nicht so gerade ausgebreitet hat. Vielmehr wird der Riss mehrmals
von einer geraden Ausbreitungsrichtung abgelenkt. Zusétzlich wird beobachtet, dass es
zur Rissiiberbriickung kommt.

In Abbildungen [4.13b| und .13 sind eine Hell- und eine Dunkelfeldaufnahme in héhe-
ren Vergroferungen gezeigt (quadratische Markierung in Abbildung [.134). Es ist ein-
deutig zu erkennen, dass es neben einigen Hohlraumen in der Ti-Schicht noch intakte

Ti-Bereiche gibt, obwohl sich der Riss bereits weiter ausgebreitet hat. Die Risstiber-
briickung ist an mindestens vier Positionen iiber die Lamelle verteilt zu beobachten.
Anhand der Dunkelfeldaufnahme zeigt sich, dass die briickenbildenden Ti-Stiicke er-
leuchtet und damit identisch zum Elektronenstrahl orientiert sind, sodass sie zu einem
einzigen Korn gehoren konnten. An den anderen Risstiberbriickungspositionen zeigt
sich eine vergleichbare Konfiguration.

Der Riss bzw. der verformte Bereich erstreckt sich iiber eine Lénge von insgesamt ca.
3,2um. Jedoch ist im eingekreisten Bereich (siehe Abbildung der letzte ein-
deutige Hohlraum mit zwei separierten Oberflichen zu erkennen. Mit dieser Stelle als

Rissspitze ist die erreichte Risslange ca. 1,9 pm.
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(a) Ubersicht Riss

(b) BF Markierung (c) DF Markierung
Abbildung 4.13: Bruchversuch einer Ti-Einzelschicht senkrecht zur Wachstumsrichtung
Orientierung rpnm]  Jro[Jm™2  K;q [MPam!/?

parallel (in-plane) 593(30) 3,815(354) 0,759(181)
senkrecht (out-of-plane)  613(6)  6,640(578) 1,001(224)

Tabelle 4.4: Plastische Zone, Energiefreisetzungsrate und Bruchzahigkeit Ti-Einzelschichten

Plastische Zone und Energiefreisetzungsrate

Die Groflen der plastischen Zonen r, der beiden Ti-Einzelschichten in der Richtung
der Rissausbreitung werden wie in Abschnitt anhand der verschiedenen Bildseri-
en der einzelnen Verformungsschritte geschéatzt. Die in Tabelle [4.4] angegebenen Werte
verstehen sich als Mittelwerte iiber die plastischen Zonen verschiedener Bildserien.
Weiterhin sind die kritischen Werte der Energiefreisetzungsrate sowie der Bruchza-
higkeit (nach Gleichung (3.3)) bei der Rissbildung dargestellt. Exemplarisch sind in
Abbildung die Risswiderstandskurven fiir beide Ti-Einzelschichten gezeigt.
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Abbildung 4.14: Energiefreisetzungsrate vs. Risslange der Ti-Einzelschichten, blau markierte Punkte
sind Artefakte der automatischen Auswertung und werden fiir die lineare Anpassung zur Bestimmung der
kritischen Bruchzahigkeit vernachlassigt

4.3.2 Zirkonoxid-Schicht

Wie schon im Fall des Titans, ist auch eine Zirkonoxid Einzelschicht hergestellt wor-
den, um die mechanischen Eigenschaften des amorphen ZrO, untersuchen zu kon-
nen. Diese Schicht ist ebenfalls ca. 3pm dick. Sie wird entsprechend mit einer Si-
Deckschicht versehen und auf ihr Bruchverhalten untersucht. Zusatzlich wird eine amor-
phe ZrO,-Einzelschicht ausgelagert, um die Kristallisation zu ermoéglichen. Diese kris-
talline Schicht wird anschlieSend im Vergleich zur amorphen Schicht auch im Bruchtest

untersucht.

Amorphe Schicht

In Abbildung ist eine Hellfeldaufnahme vor dem Bruchversuch zu sehen. Anhand
des Kontrastes der Hellfeldaufnahme im ausgediinnten Bereich der Lamelle ist zu er-
kennen, dass sich im Bereich der Kerbe und ca. 600 nm entfernt von der Spitze der
Kerbe jeweils kristalline Bereiche gebildet haben (vgl. Anhang [C]). Abbildung
zeigt die Hellfeldaufnahme nach dem ersten von zwei Verformungsschritten. Es ist zu
erkennen, dass wie erwartet von der Spitze der Kerbe aus ein Riss nukleiert wird. Der
Riss bildet sich innerhalb von ca. 2s, was im Vergleich zu den bisher gezeigten Ti-

Bruchversuchen ein deutlich schnellerer Prozess ist. Der Riss ist ca. 40 nm lang. Die
Helligkeit im Bereich vor der Spitze der Kerbe (Markierung in Abbildung [4.15b]) ist
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(a) BF vorher (b) Nach 1. Verformung

Abbildung 4.15: Bruchversuch einer amorphen ZrO,-Einzelschicht

geringer im Vergleich zum Bereich der Kerbe oder Bereichen, in denen kein Material
durchstrahlt wird, aber auch hoher im Vergleich zum umgebenden Material. Es ist da-
her vorstellbar, dass, wie fiir die Ti-Schichten, das Material hier lokal diinner und noch
nicht komplett gerissen ist.

Wahrend der Verformung koénnen in den kristallinen Bereichen Biegekonturen beob-
achtet werden, die durch die mechanische Belastung kontinuierlich bewegt werden.
Schnelle Kontrastwechsel, die mit Versetzungsaktivitdt in Verbindung stehen kénnen,
werden nicht beobachtet.

Wiéhrend des zweiten Verformungsschrittes ist eindeutig zu erkennen, wie in dem helle-
ren Bereich vor der Spitze der Kerbe ein Riss gebildet wird (Markierung in Abbildung
[1.15D)). Der Riss wéchst im Verlauf der zweiten Verformung, bis es innerhalb weni-
ger Einzelbilder zum katastrophalen Versagen der ZrO,-Schicht kommt. In Abbildung
ist das letzte Einzelbild vor dem endgiiltigen Bruch zu sehen. Im Vergleich zur
Konfiguration am Ende des ersten Verformungsschrittes (vgl. Abbildung fallt
auf, dass der bereits verformte Bereich (Markierung in Abbildung gerissen ist.
Ausgehend von der Spitze des Risses ist auch im zweiten Schritt ein Bereich helleren
Kontrastes zu sehen (wie schon in Abbildung . Entlang dieses helleren Bereichs
(Markierung in Abbildung versagt die Probe innerhalb von zwei Einzelbildern
(ca. 0,2s) katastrophal.

In Abbildung[4.16dist eine Ubersichtsaufnahme des gesamten Risses zu sehen. Der Riss
geht durch die gesamte ZrO,-Schicht und wird erst im Si-Substrat deutlich von der ur-
spriinglich relativ geraden Ausbreitungsrichtung hin zu einer der Si-Saulen abgelenkt.
Eine geringe Ablenkung ist im Bereich des kristallinen Bands im ZrO, zu erkennen.
Die Oberfliche des Risses ist sehr glatt im Vergleich zu den Rissen im Ti. Erst in

der Nahe zum Substrat ist die Rissoberflache etwas rauer. Beim Durchgang durch den
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(a) Bild 429 (b) Bild 431

(c) Ubersicht Riss

Abbildung 4.16: Bruchversuch einer amorphen ZrO,-Einzelschicht: und Zwei Einzelbilder des
zweiten Verformungsschrittes, kurz vor und direkt nach dem katastrophalen Versagen der Schicht;
Ubersichtsaufnahme des gesamten Risses am Ende des Bruchversuchs

kristallinen Bereich des ZrO, in der Mitte der Lamelle ist keine Verdnderung beziiglich
der Rissoberfliche zu beobachten.

Zusétzlich ist im Bereich des Si-Substrates (Markierung in Abbildung[4.16d) ein zweiter
Riss zu erkennen. Da jedoch dieser Bereich auflerhalb des Bildausschnittes der Bildse-
rien liegt, konnen keine weiteren Aussagen iiber den Ursprung dieses Risses oder seines

Einflusses auf das Bruchverhalten getroffen werden.

Kristalline Schicht

Um eine kristalline ZrO,-Schicht untersuchen zu konnen, wird ein Teil der Probe im
Ofen bei Umgebungsbedingungen ausgelagert. Die Probe wird fiir 20 h bei 600 °C gehal-
ten. Die Aufheiz- und Abkiihlphasen betragen jeweils 20 h, um eine Delamination der
Schicht vom unterliegenden Substrat aufgrund unterschiedlicher thermischer Ausdeh-

nungskoeffizienten zu vermeiden. Nach der Auslagerung wird die Probe entsprechend
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(a) BF vorher (b) HRTEM und FFT

Abbildung 4.17: Bruchversuch einer kristallinen ZrOZ-EinzeIschicht:@ Hellfeldaufnahme vor dem Bruch-
versuch;@ HRTEM-Aufnahme mit Fourier-Transformation

fiir die Bruchversuche prapariert.

In Abbildung ist eine Hellfeldaufnahme einer ausgelagerten Lamelle zu sehen.
Im Vergleich zur amorphen Schicht sind in der kristallinen Schicht deutlich Biegekon-
turen zu erkennen. Zusétzlich lasst die exemplarisch gezeigte HRTEM-Aufnahme und
deren Fourier-Transformation in Abbildung auf kristalline Strukturen schlielen,
sodass davon ausgegangen werden kann, dass es sich hier um eine vollstandig kristalline
Schicht handelt.

Der Bruchversuch ist in drei Verformungsschritte unterteilt. In den ersten beiden Schrit-
ten bewegen sich lediglich die Biegekonturen. Wéahrend des zweiten Schrittes wird durch
die Verformung die Offnungsweite der Kerbe etwas vergroBert, jedoch werden keine
Kontrastwechsel wie in den Ti-Schichten oder eine Rissbildung beobachtet.

Im dritten Verformungsschritt bildet sich ein kleiner Riss an der Kerbe (siehe Markie-
rung Abbildung . Ausgehend von diesem Riss versagt die Schicht innerhalb der
néichsten zwei Einzelbilder katastrophal. Wéahrend der Rissbildung bewegen sich, wie
schon in den vorherigen Verformungsschritten, die Biegekonturen, jedoch ohne Anzei-
chen von Versetzungsaktivitét. In Abbildung ist eine Hellfeldiibersichtsaufnahme
des gesamten Risses gezeigt. Der Riss endet am Si-Substrat, welches im Gegensatz zum
Bruchversuch der amorphen Schicht intakt bleibt.

Energiefreisetzungsrate

In Abbildung sind die Risswiderstandskurven der amorphen und der kristallinen
ZrO,-Schicht gezeigt. Fir die amorphe Schicht (schwarze Symbole) konnte die Riss-

widerstandskurve in dem Verformungsschritt vor dem katastrophalen Versagen der
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(a) Bild 173 (b) Bild 175

(c) Ubersichtsaufnahme gesamter Riss

Abbildung 4.18: Bruchversuch einer kristallinen ZrO,-Einzelschicht: [(a)] und [(b)] Zwei Einzelbilder des
zweiten Verformungsschrittes, kurz vor und direkt nach dem katastrophalen Versagen der Schicht;
Ubersichtsaufnahme des gesamten Risses am Ende des Bruchversuchs

Schicht ausgewertet werden, da in diesem Schritt die Rissbildung stattfindet und hin-
reichendes Risswachstum vorhanden ist. Im Fall der kristallinen Schicht (blaue Kreise)
finden die Rissbildung und das katastrophale Versagen der Schicht hingegen direkt
nacheinander statt, sodass es hier zu keinem auswertbaren Risswachstum kommt. Die
Risswiderstandskurve fiir den kristallinen Fall ist soweit wie moglich ausgewertet, muss
aber als eine grobe Schitzung angesehen werden.

Anhand der kritischen Werte der Energiefreisetzungsrate Jro wird die Bruchzahigkeit
K g bei der Rissbildung berechnet (siehe Tabelle [4.5)). Der Elastizitatsmodul wird fir
die amorphe und die kristalline Schicht mit F7z,0, = 194,6 GPa angenommen.
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Abbildung 4.19: Energiefreisetzungsrate vs. Risslange ZrO,-Einzelschichten; in schwarz amorphe
Schicht, in blau kristalline Schicht, blau markierte Punkte sind Artefakte der automatischen Auswertung
und werden fur die lineare Anpassung zur Bestimmung der kritischen Bruchzahigkeit vernachlassigt

Jig[Jm™%  Kjo[MPam!/?
amorph  59,647(1257)  3,364(169)
kristallin  83,076(8615)  4,021(945)

Tabelle 4.5: Energiefreisetzungsrate und Bruchzahigkeit ZrO,-Einzelschichten
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4.4 Bruchversuche entlang der Grenzflachen

Im Folgenden werden die Bruchversuche der verschiedenen Multilagen-Proben in der
Geometrie der Rissausbreitung entlang der Grenzflachen dargestellt. Zu jedem Schicht-
dickenverhéaltnis werden die Bruchversuche einzeln beschrieben und am Ende des je-
weiligen Abschnittes eine Zusammenfassung der Ergebnisse angegeben. Es werden die
Rissbildung sowie die Rissausbreitung analysiert. Nach der Darstellung der Ergeb-
nisse der Bruchversuche der verschiedenen Ti-Schichtdicken werden am Ende dieses
Abschnittes die Grofen der plastischen Zonen sowie die kritischen Energiefreisetzungs-
raten in Abhéngigkeit der Ti-Schichtdicke gezeigt.

Im Rahmen dieser Dissertation wurde eine zusétzliche Masterarbeit [Mec15| realisiert,
in der das Bruchverhalten der Multilagen entlang der Grenzflichen untersucht wur-
de. In dieser Masterarbeit wurden zuséatzlich zu den Experimenten im Kontext der
hier présentierten Dissertation weitere Bruchversuche an den Til00/ZrO,100- und
Til0/ZrO,100-Proben durchgefiihrt, um repréisentativere Daten zu erhalten. Aufler-
dem wurden in der Masterarbeit die Ti50/ZrO,100-Proben entlang der Grenzflachen
untersucht. An den entsprechenden Stellen wird auf die Ergebnisse der Masterarbeit

verwiesen.

4.41 Ti100/ZrO,100

Ti100/ZrO,100-Probe 1

In Abbildung ist eine Ubersichtsaufnahme des Bruchtests der Til00/ZrO,100-
Probe 1 gezeigt. Die STM-Spitze wird von unten her an die Lamelle angendhert. In
der Lamelle ist ein praparationsbedingter Ti-Tropfen zu sehen, welcher aufgrund der
Lage oberhalb der Spitze der Kerbe den weiteren Bruchversuch nicht beeinflusst. Die
Ti-Schichten sind jeweils die Schichten helleren Kontrastes und die ZrO,-Schichten
entsprechend die dunkleren in einer Hellfeldabbildung. Die Spitze der Kerbe liegt in-
nerhalb einer ZrO,-Schicht, was in hoher vergroBerten Aufnahmen (hier nicht gezeigt)
eindeutig festzustellen ist.

Der Bruchversuch wird in zwei Verformungsschritten durchgefiihrt. Die Abbildungen

14.20b| bis 4.20¢| zeigen verschiedene Momentaufnahmen wéahrend des ersten Verfor-

mungsschrittes. Die Belichtungszeit der Einzelaufnahmen der Bildserie betrdgt 0,1,
sodass Abbildung ca. 10s nach Beginn des Bruchversuchs aufgenommen wurde.
Nachdem der Kontakt zwischen den Si-Sdulen und der STM-Spitze erreicht ist, ist ei-
ne VergroBerung der Offnungsweite der anfinglichen Kerbe zu beobachten. Aufgrund
der gewahlten Vergroflerungen koénnen hier nur schwierig Kontrastveranderungen in

den 100 nm-dicken Ti-Schichten erkannt werden, jedoch ist es moglich eine Grofie der
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(a) Ubersicht vorher (b) BF Nr. 100

(c) BF Nr. 200 (d) BF Nr. 260 (e) BF Nr. 443

Abbildung 4.20: Bruchversuch Ti100/ZrO,100 entlang der Grenzflachen Probe 1 im ersten Verformungs-
schritt, Beschriftung der einzelnen Schichten in[(b)} Abbildungen [(b) bis [(€)] zeigen verschiedene Moment-
aufnahmen wahrend der Verformung

plastischen Zone zu bestimmen. In Abbildung bildet sich der Riss innerhalb des
ZrO, ausgehend von der Spitze der Kerbe (siehe Markierung in Abbildung [4.20b)). Mit
fortschreitender Verformung bzw. Offnung der Kerbe wichst der Riss weiter, wird je-
doch direkt in Richtung der benachbarten Ti-Schicht auf der rechten Seite der Kerbe
abgelenkt (Markierung in Abbildung [4.20d).

Abbildungen 4.20d| und [4.20€] zeigen das weitere Risswachstum innerhalb der Ti-Schicht

im weiteren Verlauf des ersten Verformungsschrittes. Der Riss breitet sich, nachdem

er die Ti-Schicht erreicht hat, in dieser tiber eine gesamte Distanz von ca. a = 1,4 pm
weiter aus. Wahrend des Risswachstums innerhalb der Ti-Schicht befindet sich der
Riss etwa in der Mitte der Ti-Schicht. Des Weiteren ist eine raue Rissoberfliche zu
beobachten. Die Rauigkeit liegt hier im Bereich der Korngrofle, die etwa der halben
Schichtdicke entspricht.

Innerhalb der ZrO,-Schicht ist nur eine Biegekontur direkt in der Nahe der Spitze zu
erkennen, die sich im Verlauf des ersten Verformungsschrittes bewegt und als Kontrast
an der Grenzflache zur gerissenen Ti-Schicht auch ohne weitere Verformung zu erken-
nen ist (Markierung in Abbildung [4.20€). Weitere Kontrastverdnderungen, vergleichbar
zu denen in den Ti-Schichten, konnen innerhalb der ZrO,-Schichten nicht festgestellt

werden.
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Abbildung 4.21: Ubersicht Riss Ti100/ZrO,100 Probe 1 nach erstem Verformungsschritt

In Abbildung ist eine zusammengesetzte Ubersichtsaufnahme des Risses nach dem
ersten Verformungsschritt gezeigt. Auch hier ist die raue Oberflache des Risses in der
Ti-Schicht eindeutig zu erkennen. Zusatzlich ist eine Fehlstelle in der ZrO,-Schicht, in
der urspriinglich die Spitze der Kerbe lag, zu beobachten (blaue Markierung in Ab-
bildung . In diesem Bereich ist die Ti-Schicht noch nicht gerissen, sondern nur
stark gedehnt. Die Spitze des Risses liegt etwa am rechten Rand der blauen Mar-
kierung. Durch die Verformung wird im Bereich der blauen Markierung ein Teil der
ZrO,-Schicht abgelost. Diese Verformung steht nicht in Zusammenhang mit der FIB-
induzierten Kristallisation der ZrO,-Schicht, da vor Versuchsbeginn in diesem Bereich
keine Kontraste im ZrO, beobachtet werden konnten, die einen Hinweis auf eine kris-
talline ZrO,-Schicht geben wiirden.

Fir den zweiten Verformungsschritt wird eine hohere Vergroflerung gewéahlt und der
Bereich der Probe vor der angenommenen Spitze des Risses genauer beobachtet. In
Abbildung ist der gewdhlte Bildausschnitt fiir den zweiten Schritt markiert (rote
Markierung). In den Abbildungen |4.22a] bis 4.22¢|sind Momentaufnahmen wéhrend des
zweiten Verformungsschrittes gezeigt. Die rote Markierung in Abbildung[4.22a] zeigt die

bereits gerissene Ti-Schicht, in der der Riss auch im zweiten Verformungsschritt zu-

nachst weiter wachst. Die ZrO,-Schicht links von der gerissenen Ti-Schicht ist ebenfalls
schon geschadigt. Zuséatzlich ist zu erkennen, dass sich in der ndchsten Ti-Schicht links
von dem Riss (blaue Markierung in Abbildung 4.22a)) erste Hohlrdume bilden. Im Ver-

lauf der weiteren Verformung (siehe Abbildungen |4.22blund |4.22¢)) ist zu erkennen, dass

der Riss die Ti-Schicht gewechselt hat. D.h. von der urspriinglich gerissenen Ti-Schicht
(rote Markierung in Abbildung aus kreuzt der Riss die amorphe ZrO,-Schicht,
wird in der links angrenzenden Ti-Schicht renukleiert und breitet sich dort aus. Dieser
Ubergang von Ti iiber ZrO, wieder nach Ti wird im Folgenden als Scherband bezeich-
net, da die Verformung des nanoskaligen ZrO, mittels Scherbéndern erfolgt [Knol2].

In Abbildung ist anhand des hellen Kontrastes in der Ti-Schicht links des Risses
deutlich zu erkennen, dass hier durch die Verformung die Ti-Schicht diinner wird und
bereits stellenweise gerissen ist. Zu Beginn des zweiten Verformungsschrittes sind in
den involvierten Ti-Schichten ausgepragte Versetzungsaktivitédten zu erkennen. Es gibt

im gesamten Bildausschnitt (ca. 400 nm x 400 nm) sehr viele Kontrastwechsel. Zu dem
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(a) BF Nr. 115 (b) BF Nr. 190 (c) BF Nr. 430

(d) BF-Ubersicht Riss

Abbildung 4.22: Bruchversuch Ti100/ZrO,100 entlang der Grenzflachen Probe 1 zweiter Verformungs-
schritt: Abbildungen [(a)| bis [(c)| zeigen die Ausbildung des Scherbandes und den Wechsel der Rissausbrei-
tung in die nachte Ti-Schicht

Zeitpunkt, an dem sich das Scherband in der ZrO,-Schicht bildet, verringert sich die
Versetzungsaktivitat in der urspriinglich gerissenen Ti-Schicht signifikant. Umso weiter
der neu gebildete Riss aus dem Bildausschnitt heraus wachst, desto geringer wird auch
die Versetzungsaktivitdt in der Ti-Schicht. Lediglich direkt an dem Scherband ist auch
gegen Ende der Verformung Versetzungsaktivitiat zu beobachten.

Nachdem sich der Riss an den Hohlrdumen gebildet hat, wachst er iiber eine Distanz
von ca. 2,6 pm in dieser Ti-Schicht ohne noch einmal die Ti-Schicht zu wechseln. In
Abbildung ist eine zusammengesetzte Ubersichtsaufnahme des Risses nach der
zweiten Verformung zu sehen. Die Stelle des Scherbandes und die Rissspitze sind mar-
kiert. Das Rissverhalten nach dem Scherband ist vergleichbar mit dem Verhalten im
ersten Verformungsschritt. Der Riss breitet sich etwa in der Mitte der Ti-Schicht aus

und auch die Oberfliche des Risses ist dhnlich rau.

Ti100/ZrO,100-Probe 2

Als zweites Beispiel eines Bruchversuchs der Ti100/Zr0O,100 -Proben wird das Experi-
ment mit der Lamelle in Abbildung beschrieben. In den Abbildungen und
sind Hellfeldaufnahmen der gesamten Lamelle und in hoherer Vergrofierung die
Position der Kerbe gezeigt. Die Spitze der Kerbe liegt hier eindeutig in einer einzelnen
Ti-Schicht.

Dieser Bruchversuch ist in sechs einzelne Verformungsschritte unterteilt. Im ersten

Schritt bewegen, sich nachdem der Kontakt zwischen STM-Spitze und Lamelle aufge-
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(a) BF vorher (b) BF-Kerbe

Abbildung 4.23: Bruchversuch Ti100/ZrO,100 entlang der Grenzflachen Probe 2

baut ist, Biegekonturen iiber die gesamte Lamelle und die Offnungsweite der Kerbe
wird vergroflert. Dem hingegen wird wahrend des zweiten Verformungsschrittes der
Riss an der Spitze der Kerbe gebildet. Der Riss wachst mit weiterer Verformung inner-
halb der Ti-Schicht. Am Ende des zweiten Schrittes ist der Riss ca. 150 nm lang. Die
Rissoberflache sowie die mittige Lage innerhalb der Ti-Schicht sind vergleichbar mit
den bisher gezeigten Beobachtungen.

Wahrend des zweiten Verformungsschrittes bewegen sich weiterhin Biegekonturen so-
wohl in den Ti- als auch in den ZrO,-Schichten. Bevor der Riss gebildet wird, gibt es
vereinzelt Versetzungsaktivitat in der Nahe der Spitze der Kerbe. Mit der tatsachlichen
Bildung des Risses wird die Aktivitdat erhoht und hélt an, wihrend der Riss wéchst. In
den letzten Einzelbildern dieser Bildsequenz sind einige Relaxationsprozesse in Form
von einiger Versetzungsaktivitat zu beobachten.

In den folgenden Bildserien (hier nicht gezeigt) ist mit einer héheren Vergrofierung
das Verhalten in der Nahe der Rissspitze dokumentiert. In diesen Verformungssegmen-
ten ist das Ausbreiten des Risses in der bereits gerissenen Ti-Schicht zu beobachten.
Der Bruch der Ti-Schicht geht mit einer konzentrierten Versetzungsaktivitat innerhalb
dieser Ti-Schicht einher. In den anderen Ti-Schichten werden weiterhin Versetzungsak-
tivitaten verzeichnet, die aber deutlich weniger stark ausgepragt sind im Vergleich zur
Schicht mit dem Riss.

In Abbildung ist eine zusammengesetzte Aufnahme des Risses am Ende des Ver-
suchs zu sehen. Der Riss ist ausgehend von der Kerbe iiber eine Lange von ca. 6 pm
gewachsen. Uber die gesamte Lénge breitet sich der Riss innerhalb der einen Ti-Schicht
aus, in der er auch gebildet wird. Scherbander wie im vorherigen Experiment werden
nicht beobachtet.
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Abbildung 4.24: Ubersicht finaler Riss Ti100/ZrO,100 Probe 2

Ti100/ZrO,100-Probe 3 [Mec15]

Der Bruchversuch einer weiteren Probe ist in sechs Verformungsschritte unterteilt. Die
Position der Kerbe liegt sowohl in einer ZrO,- als auch in einer Ti-Schicht, die tat-
sachliche Spitze der Kerbe jedoch eindeutig im ZrO,. Im ersten Schritt offnet sich die
Kerbe und Biegekonturen bewegen sich iiber die Lamelle.

Im zweiten Schritt 6ffnet sich die Kerbe weiter und an der Spitze der Kerbe bilden sich
zwei Risse. Beide Risse werden in der ZrO,-Schicht gebildet, wobei der blau markierte
Riss in Abbildung zuerst beobachtet wird, aber nicht weiter wachst. Der zweite
Riss, der auch im ZrO, nukleiert wird, wéachst wie der von Probe 1 innerhalb des dritten
Verformungsschrittes direkt in die benachbarte Ti-Schicht. In Abbildung ist die
Konfiguration nach dem dritten Verformungsschritt zu sehen. Der Riss hat sich in der
Mitte der Ti-Schicht ausgebreitet. Wiahrend des Risswachstums sind Versetzungsakti-
vitdten in den benachbarten Ti-Schichten zu erkennen, wobei tendenziell eine hohere
Aktivitdt in der Ti-Schicht links von der gerissenen Schicht zu beobachten ist.

In dem rot markierten Bereich in Abbildung ist zusatzlich anhand des helleren
Kontrastes zu erkennen, dass die ZrO,-Schicht hier lokal diinner geworden ist. Der Pfeil
markiert eine Position in der Ti-Schicht links von der gerissenen Schicht, an der sich
ein erster Hohlraum in der noch intakten Ti-Schicht gebildet hat.

Im vierten Verformungsschritt wird im Bereich der roten Markierung die Verformung in
hoherer VergrofSerung beobachtet. Wahrend der Verformung ist zu erkennen, wie sich
ein Scherband in der ZrO,-Schicht bildet. In Abbildung ist das letzte Einzelbild
der Bildserie des vierten Schrittes gezeigt. Die Verformung ist von einer massiven Ver-
setzungsaktivitit in den beiden beteiligten Ti-Schichten begleitet. Auch in der anderen
Ti-Schicht innerhalb des Bildausschnittes ist Aktivitat zu beobachten, jedoch deutlich
weniger. Das tatséchliche Kreuzen der ZrO,-Schicht konnte nicht live beobachtet wer-
den. In Abbildung ist das Scherband kurz nach dem Ende des vierten Schrittes
zu sehen. Durch Relaxationsprozesse muss sich das Scherband endgiiltig so gebildet
haben, sodass die ZrO,-Schicht gerissen ist.

In den folgenden zwei Verformungsschritten wéchst der Riss, wie schon in anderen
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(a) nach 3. Schritt (b) Scherband Ende 4. Schritt

(c) Scherband Anfang 5. Schritt (d) BF-Ubersicht Riss Ende

Abbildung 4.25: Bruchversuch Ti100/ZrO,100 entlang der Grenzflachen Probe 3

Bruchversuchen beobachtet, in der Ti-Schicht. Das Rissverhalten folgt dem schon be-
kannten Verhalten - ein Riss in der Mitte der Ti-Schicht und eine raue Rissoberflache.
Der gesamte Riss am Ende des Versuchs ist in Abbildung gezeigt. Nach dem

Scherband ist der Riss noch iiber mehr als 2 um im Ti gewachsen.

Ti100/ZrO,100-Probe 4

In Abbildung[4.26]ist jeweils eine Hellfeldiibersichtsaufnahme vor und nach dem Bruch-
versuch der Probe zu sehen. Die Spitze der Kerbe liegt hier urspriinglich in sowohl einer
ZrQO,- als auch einer Ti-Schicht. Der Bruchversuch ist in vier Verformungssegmente un-
terteilt. Im ersten Segment wird die Offnungsweite der Kerbe grofier und im zweiten
Schritt bildet sich ein Riss an der Spitze der Kerbe, jedoch in der ZrO,-Schicht. Im drit-
ten Verformungsschritt breitet sich der Riss von der ZrO,-Schicht hin zur Ti-Schicht
links von der Kerbe aus. Zusatzlich ist jedoch in der vierten ZrO,-Schicht rechts von der
Kerbe ein Riss zu beobachten. Im letzten Verformungsschritt wachst sowohl der Riss

im Ti als auch im ZrO,. Innerhalb der Ti-Schicht ist eine Risslange von ca. 200 nm
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(a) BF vorher (b) BF nach dem Versuch

Abbildung 4.26: Bruchversuch Ti100/ZrO,100 entlang der Grenzflachen Probe 4

zu verzeichnen, bis der Ti-Riss nach rechts hin zum Riss im ZrO, abgelenkt wird,
wobei er mehrere ZrO,- als auch Ti-Schichten kreuzt. Die finale Konfiguration dieses
Bruchversuchs ist in Abbildung[4.26D| zu sehen. Das Rissverhalten dieser Probe steht in
Verbindung mit einer nicht hinreichend guten Ausrichtung der STM-Spitze relativ zu
den Si-Sdulen der Lamelle. Die Spitze ist verdreht und/oder verkippt justiert, sodass
nicht gleichzeitig der Kontakt zu beiden Si-Saulen erreicht wird und im weiteren Ver-
lauf eine asymmetrische Verformung anzunehmen ist (vgl. . Diese asymmetrische
Verformung ist auch an den unterschiedlich stark verbogenen Si-Sdulen zu erkennen.

Dieser Versuch ist aus oben genannten Griinden nicht vollstidndig vergleichbar mit den
anderen hier gezeigten Bruchversuchen fiir dieses Schichtdickenverhéltnis. Das Verhal-
ten bei der Rissbildung und des anfanglichen Risswachstums kann jedoch weiter fiir

die Diskussion des Bruchverhaltens verwendet werden.

Ti100/ZrO,100-Probe 5

Als letztes Beispiel einer Til00/Zr0O,100 -Probe wird hier ein Bruchversuch im SEM
beschrieben. Dieses Experiment ist mit dem in-situ Aufbau des SEM (siehe Abschnitt
und [Kapll]) durchgefithrt worden, jedoch in diesem Fall ohne einen Kraftsensor.
D.h. die Lamelle wird gegen eine gebrauchte Spitze eines Mikromanipulators, die auch
eine Keilform wie die STM-Spitze hat, gedriickt. Dieser Bruchversuch ist nicht in ver-
schiedene Verformungsschritte unterteilt.

Die Lamelle wird kontinuierlich gegen die Spitze gedriickt und es wird ein Riss ge-
bildet. In Abbildung ist die SEM-Aufnahme nach dem Bruchversuch zu sehen,
jedoch bleibt nur zu erahnen, in welcher Schicht sich der Riss ausgebreitet hat. Die

gerissene Lamelle wird nach dem Bruchversuch im SEM im TEM analysiert, jedoch
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(a) SEM-Aufnahme nach Versuch (b) BF-TEM ohne STM-Spitze

(c) BF des Risses im TEM

Abbildung 4.27: Bruchversuch Ti100/ZrO,100 entlang der Grenzflachen im SEM Probe 5

ohne die STM-Spitze wie in den in-situ TEM-Bruchversuchen, sodass der Riss teilwei-
se geschlossen ist.

In Abbildung ist eine Hellfeldtibersichtsaufnahme des Risses und in Abbildung
eine zusammengesetzte Aufnahme in hoherer VergroBerung zu sehen. Anhand
dieser Aufnahmen ist zu erkennen, dass die Spitze der Kerbe zu Beginn des Bruchver-
suchs in einer Ti-Schicht liegt. Ausgehend von der Kerbe bildet sich so der Riss in der
Ti-Schicht und breitet sich in dieser iber mehr als 2 pm aus. Die zusammengesetzte
TEM-Aufnahme der ersten 300 nm des Risses nach der Kerbe bestétigt die Beobach-
tungen der in-situ TEM-Bruchversuche. Die Risse fiir die 100 nm dicken Ti-Schichten
liegen innerhalb der Ti-Schichten. Weiter entfernt von der Kerbe kénnen keine TEM-
Aufnahmen ausgewertet werden, da die Rissoberflachen hier iberlappen und keine kon-
kreten Erkenntnisse zulassen. Dieser Versuch kann ebenfalls nicht beziiglich der Grofe

der plastischen Zone oder der kritischen Energiefreisetzungsrate analysiert werden.
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Zusammenfassung Ti100/Z2rO,100

Zusammengefasst zeigen alle Bruchversuche der Ti100/ZrO,100 -Probenserie ein ver-
gleichbares Verhalten. In allen Experimenten kann die Rissbildung an der Spitze der
Kerbe beobachtet werden, wobei es keinen Unterschied macht, ob die Kerbe in einer
ZrO,- oder einer Ti-Schicht endet. Nach der Rissbildung kann dieser kontrolliert unter
der fortlaufenden Verformung wachsen. Hier ist zu unterscheiden, ob der Riss im ZrO,
oder Ti gebildet wird. Einmal in einer Ti-Schicht gebildet, bleibt er fiir groBere Riss-
lingen auch in der Ti-Schicht. Wenn der Riss im ZrO, gebildet wird (vgl. Probe 1),
bewegt er sich direkt zur benachbarten Ti-Schicht, um dann in dieser Ti-Schicht weiter
zu wachsen. In zwei der fiinf Versuche konnte das Kreuzen einer ZrO,-Schicht im Verlauf
des Risswachstums beobachtet werden. Dieses Kreuzen wird mit einer Scherbandbil-
dung in der ZrO,-Schicht in Verbindung gebracht und steht nicht im Zusammenhang

mit einer Kristallisation der ZrO,-Schicht im Bereich des Scherbandes.
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(a) TEM-Aufnahme vorher (b) nach 2. Verformung

(c) Ubersicht Riss im TEM nach zweiter Verformung zweiter Bruchversuch

Abbildung 4.28: Bruchversuch Ti50/ZrO,100 entlang der Grenzflachen Probe 5

4.4.2 Ti50/ZrO,100 [Mec15]

Dieses Schichtdickenverhéltnis ist in der Masterarbeit [Mecl5], die im Rahmen dieser
Dissertation betreut wurde, untersucht worden. An dieser Stelle wird ein Bruchversuch
(Probe 5 in [Mecl5|) exemplarisch, ausfiithrlich dargestellt und ausgewertet. Im Rah-
men der Masterarbeit wurden sechs Bruchversuche durchgefithrt und ausgewertet. Die
Ergebnisse aller Bruchversuche an den Ti50/ZrO,100-Proben werden im Anschluss an
die Darstellung eines Bruchversuchs in Tabellenform zusammengefasst und im weiteren
Verlauf der Dissertation zur Analyse und Interpretation des Bruchverhaltens verwen-
det.

Ti50/ZrO,100-Probe 5

In Abbildung ist eine Ubersichtsaufnahme einer Ti50/Zr0O,100-Probe zu sehen.
Die Spitze der Kerbe liegt in diesem Fall in einer ZrO,-Schicht. Dieser Bruchversuch ist
in vier Verformungsschritte unterteilt. Im zweiten Schritt wird der Riss ausgehend von
der Spitze der Kerbe in der ZrO,-Schicht gebildet. Der Riss orientiert sich im Verlauf
des zweiten Schrittes in Richtung der am néchsten liegenden Ti-Schicht auf der linken
Seite der Kerbe. Der verformte Bereich erstreckt sich iiber ca. 150 nm. Dieser Schritt
wird fiir die Auswertung der Energiefreisetzungsrate genutzt.

In dem folgenden dritten Schritt, der bei hoherer Vergroflerung aufgenommen wird, ist
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kein signifikantes Risswachstum zu beobachten. Jedoch kann die Aktivitdt von Verset-
zungen bis ca. 280 nm vor der Rissspitze beobachtet werden. Am Ende dieses Verfor-
mungsschrittes muss die STM-Spitze den Kontakt mit den Si-Sdulen verloren haben,
da im vierten Verformungsschritt keine weitere Verformung erreicht werden kann.

Mit einer besser ausgerichteten STM-Spitze wird ein zweiter Bruchversuch durchge-
fithrt. Diese Verformungsschritte werden nicht quantitativ ausgewertet, da sie nicht
vergleichbar zu den anderen Bruchversuchen sind. Der Rissverlauf kann jedoch wei-
ter verwendet werden. Die Rissspitze des zuvor gebildeten Risses fungiert als neue
potentielle Stelle der Rissbildung bzw. des Risswachstums. In diesem zweiten Bruch-
versuch werden wieder drei Verformungsschritte realisiert. Im ersten Schritt 6ffnet sich
die Kerbe und sowohl im ZrO, als auch im Ti werden Biegekonturen beobachtet. Der
Riss wéchst weiter in Richtung der benachbarten Ti-Schicht.

Im zweiten Verformungssegment des zweiten Bruchversuchs bildet sich ein Scherband
(rote Markierung in Abbildung[4.28d)) in der ZrO,-Schicht links neben der ZrO,-Schicht,
in der urspriinglich die Kerbe liegt. Auch die nichste ZrO,-Schicht (Markierung in Ab-
bildung wird verformt. Auflerhalb des Bildausschnittes ist wahrend des zweiten
Verformungsschrittes der Riss innerhalb der Ti-Schicht {iber mehr als 1um gewach-
sen. An der blau markierten Stelle in Abbildung ist zusétzlich zu erkennen,
dass ein Teil des Materials aus der ZrO,-Schicht herausgelost wird. Mit der Fourier-
Transformation kann an dieser Stelle eine kristalline ZrO,-Schicht nachgewiesen wer-
den, sodass diese mikrostrukturellen Verdnderungen zu dem geanderten Bruchverhalten
fithren konnten.

In Abbildung ist eine [TEM}HUbersichtsaufnahme nach dem dritten und letzten
Verformungsschritt dieser Probe zu sehen. Die gesamte Risslénge betragt ca. 4,2 pm,
bevor der Riss iiber alle Schichten hin zu der linken Si-Sédule abgelenkt wird. Im dritten
Segment wird zusatzlich das Scherband komplett ausgebildet und die ZrO,-Schicht an
dieser Stelle durchtrennt. Nach dem Scherband verléduft der Riss in der Ti-Schicht. Der
rot markierte Bereich in Abbildung ist in hoherer Vergroflerung in Abbildung
zu sehen. Anhand dieser Aufnahme ist eindeutig zu erkennen, dass der Riss wie
auch bei den Ti100/Zr0O,100-Proben in der Mitte einer Ti-Schicht verlauft.

In Abbildungen [4.29d| und |4.29¢| sind Ti-Elementkarten (vgl. Abschnitt an den
beiden auflerordentlichen Positionen des Scherbandes und der Verformung im ZrO,
gezeigt. In Abbildung ist das herausgeloste Material dunkel dargestellt, was be-

deutet, dass dieses Stiick nicht aus Ti besteht. Vor und nach der Stelle mit dem heraus-

gelosten Material liegt die Rissoberflache innerhalb des hell dargestellten Bereichs und
damit eindeutig innerhalb der Ti-Schicht. Auf der gegeniiberliegenden Rissoberfliache
zeigt sich auch, dass sich die Rissoberfliche in der Ti-Schicht befindet. Die Beobach-
tungen eines hellen Saums im Bereich des herausgelosten Materials, welches als ZrO,

identifiziert wird, ist als Artefakt der Messung zu interpretieren. Die einzelnen EF TEM-
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(a) nach 3. Verformung (b) Scherband (c) Markierung aus |4.29a

(d) Ti-Elementkarte Verformung ZrO, (e) Ti-Elementkarte Scherband

Abbildung 4.29: Bruchversuch Ti50/ZrO,100 entlang der Grenzflachen Probe 5

Aufnahmen dieser Stelle zeigen keine Anzeichen, die auf Ti in diesem Bereich zuriick
schlielen lassen.

In der zweiten Elementkarte im Bereich des Scherbandes in Abbildung ist zu
beobachten, dass der Riss sowohl vor als auch nach dem Scherband in jeweils einer
Ti-Schicht liegt. Jedoch liegt der Riss hier nicht in der Mitte der Ti-Schicht.

Alle weiteren Details beziiglich der Bruchversuche an Proben dieser Schichtdicken sind

der Masterarbeit [Mecl5| zu entnehmen.

Zusammenfassung Ti50/Z2rO,100

Fiir das Ti50/ZrO,100 -Schichtdickenverhéltnis bleibt zusammenfassend festzuhalten,
dass auch hier bevorzugt die Rissbildung an der Kerbe stattfindet, wobei im Vergleich
zu den Proben mit groBerer Ti-Schichtdicke mehr Abweichungen von diesem Verhal-
ten auftreten. Auch hier ist die Rissbildung unabhingig von dem Material, in dem
die Kerbe endet. Wird der Riss in einer ZrO,-Schicht gebildet, bewegt er sich wie bei
den Ti100/Zr0O,100 -Proben hin zur nichsten Ti-Schicht. Risse, die in einer Ti-Schicht
gebildet werden, breiten sich kontrollierbar in dieser aus. In zwei von sechs Bruchver-
suchen kann die Scherbandbildung in den ZrO,-Schichten beobachtet werden.



87

4.4, BRUCHVERSUCHE ENTLANG DER GRENZFLACHEN

usyoe|jzuain Jap Buepus 00 L20JZ/0S1 L Bunssejuswwesnz sayosie|aqe] 2y ajjeqeL

UOPIYOS

opuogoswn - s[e

Buunp  s}eIaq

uursoy IOA

OUPTISIOATONLIE] osATeuy o19jTom ‘18011 9qI9Y]

017 1OMZ  ‘°OIy  wl 1], ouy ‘O[ew  osATeUY 9I9jOM TP IOp Ul ‘Ud)

wl SUNUWIOJDA oO[[P)S IoUuld Ue WI J[oWe] Iop -] I9p puey ouley ‘ua8oqloa -UOIYRG ‘usuun(]
OSTOMUD[S SUNUWLIOJI9A puRy We SSTY e UOSSIION)  MIB)S  O[[wWer] WIA( 9qI0Y] Sunyrowag]
I9PURQIYDS
ouTay 1 ourey ourey ouray C -1y
9YYLIYOG
4 v - é - 9 [qezuy

OPRPZUDIN)

1], WI puey] Bp U  I9PO

we ‘1], uuep 017  zuelsyq
017 wr  sne ozIny ‘1], Wl wnjsyoem
L UI Q17 WOA I, Ul °QIZ WOA  9qI3 9P TOA LL W] LL W] yoIyREsidney -SSTY

puey ure pun
8] (uoryerederq
-[ourer] I19p puey [oeu uopuey oo
o/ we [, Wl pun -IO0A uotps) -e Iop Ul pun

Wl 919} I9p Uy 9QIoY I9p Uy 9QIdY I9p Uy oqIdy Iop Uy oqIdy Ibp Uy 9qI0Y I9p Uy Sunprigssty

FPIYPS-LT, dul L
¢0O1z pun 17, 0y ¢y ¢O17 I19qN Ioqe °()Iy7  IOpO SDRPZUDIY) 919y
9 G 4 € é I °qold



88 KAPITEL 4. EXPERIMENTELLE ERGEBNISSE

(a) BF vorher (b) BF-Kerbe

(c) Riss nach 1. Schritt (d) Riss nach 2. Schritt

Abbildung 4.30: Bruchversuch Ti10/ZrO,100 entlang der Grenzflachen Probe 1

4.4.3 Ti10/ZrO,100

An diesem Schichtdickenverhéltnis wurden drei Bruchversuche im Rahmen dieser Dis-
sertation durchgefiihrt und hier dargestellt. Durch die Masterarbeit [Mecl5] konnten
hier zusatzliche Versuche realisiert werden, sodass insgesamt sieben Bruchversuche rea-
lisiert wurden. Die Ergebnisse der zusétzlichen Versuche der Masterarbeit werden in

der Zusammenfassung am Ende des Abschnittes mit einbezogen.

Ti10/ZrO,100-Probe 1

In Abbildung ist eine Hellfeldiibersichtsaufnahme der Probe zu sehen. Die Ti-
Schichten kénnen bei dieser geringen Schichtdicke von ca. 10nm bei geringen Vergro-
Berungen nur noch schlecht erkannt werden. Die Positionen der Ti-Schichten sind in

den Abbildungen markiert. Zur Bestimmung der Position der Kerbe ist eine hoher
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(a) Bild 460 (b) Bild 462

Abbildung 4.31: Bruchversuch Ti10/ZrO,100 entlang der Grenzflachen Probe 1 Riss:|(a)|letzte Moment-
aufnahme vor dem katastrophalen Versagen; @erste Aufnahme nach dem Versagen

vergroflerte Aufnahme in Abbildung dargestellt. Anhand dieser Aufnahme ist zu
erkennen, dass die Kerbe und deren Spitze komplett in einer der ZrO,-Schichten liegen,
wobei auf der linken Seite die nédchste Ti-Schicht nur wenige nm entfernt ist. In den
ZrO,-Schichten sind im Vergleich zu Proben mit dickeren Ti-Schichten mehr Biege-
konturen zu beobachten und damit muss davon ausgegangen werden, dass ein groflerer
Teil des ZrO, kristallin ist.

Im ersten der drei Verformungssegmente dieser Probe bildet sich ein kleiner Riss di-
rekt an der Spitze der Kerbe (vgl. Markierung in Abbildung [4.30d). Bevor dieser Riss
gebildet wird, kann die Bewegung von Biegekonturen beobachtet werden. In den Ti-
Schichten kénnen aufgrund der geringen Schichtdicke die Biegekonturen nicht eindeutig
ausgemacht und deren Bewegung analysiert werden.

Wiéhrend der zweiten Verformung wéchst der gebildete Riss weiter in Richtung der
auf der linken Seite benachbarten Ti-Schicht. Das Wachstum des Risses ist im zweiten
Schritt begleitet von Biegekonturen in der ZrO,-Schicht. Trotz einer héher gewéhl-
ten Vergroflerung der Aufnahmen in dieser Bildserie, konnen Biegekonturen in den
Ti-Schichten nicht beobachtet werden. Der Riss am Ende des zweiten Schrittes ist in
Abbildung gezeigt. In den Einzelaufnahmen der Bildserien ist zu erkennen, dass
sich der Riss in der Nahe bzw. in einer Ti-Schicht bewegt. Im Kontrast zu den bisher
gezeigten Rissen liegt dieser Riss nicht in einer Ebene parallel zum Elektronenstrahl.
Die Aufnahmen lassen darauf zuriick schliefen, dass der Riss schrig in Richtung des
Elektronenstrahls verlauft.

Im dritten Schritt der Verformung dieser Probe bildet sich ein Scherband im Bildaus-
schnitt der Bildserie, wodurch die Probe letztlich katastrophal versagt. In Abbildung
ist die letzte Aufnahme vor dem unkontrollierten Bruch zu sehen. Der Riss liegt
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(a) HAADF Riss (b) EELS Pos. 1 (c) EELS Pos. 2

Abbildung 4.32: Bruchversuch Ti10/ZrO,100 entlang der Grenzfladchen Probe 1 EELS, Intensitatsanstieg
bei etwa 440 ¢V resultiert aus einem Aufnahmeartefakt der CCD-Kamera und enthélt keine relevante In-
formation

vor Beginn der letzten Verformung innerhalb der Ti-Schicht in der Mitte des Bildaus-
schnittes. Im Verlauf der Verformung wéchst der Riss voran und in der auf der linken
Seite benachbarten ZrO,-Schicht bildet sich ein Riss in direkter Néhe zur Grenzflache
zur Ti-Schicht ganz links im Bildausschnitt. Zuséatzlich ist ein Riss nahezu senkrecht zu
den Grenzflichen in einer ZrO,-Schicht zu erkennen (Markierung in Abbildung [4.31al).
In dem tbernachsten Bild dieser Bildserie hat sich der Riss unkontrolliert durch die
gesamte Lamelle ausgebildet (vgl. Abbildung . Wiéhrend des gesamten Verfor-
mungsschrittes kann wie zuvor nur die Bewegung der Biegekonturen in den ZrO,-
Schichten eindeutig beobachtet werden.

Abbildung zeigt eine HAADF-Ubersichtsaufnahme des Risses am Ende des
Bruchversuchs. Um den Verlauf des Risses eindeutiger bestimmen zu koénnen, wer-
den an zwei Stellen EELS-Linienaufnahmen realisiert. Entlang der dargestellten Linien
in Abbildung werden mehrere EELS-Einzelspektren im Energiefenster der Ti-L-
Kante aufgenommen. Die EELS-Spektren an den jeweiligen Rissoberflichen kénnen so
Aufschluss dariiber geben, ob der Riss an dieser Stelle in der Ti-Schicht verlauft.

In Abbildungen [£.32b] und [4.32d sind die oberflichennahen EELS-Spektren der beiden

markierten Positionen gezeigt. Der Intensitatsanstieg bei der Energie von etwa 441 eV

ist als Aufnahmeartefakt der CCD-Kamera des Spektrometers zu interpretieren und
wird nicht weiter diskutiert. Vielmehr ist im Vergleich der Spektren zu erkennen, dass
bei Position 2 an beiden Rissoberflichen ein Ti-Signal gemessen wird und bei Position
1 nur an der rechten Oberfliche des Risses. Dieses Ergebnis lésst darauf schlielen, dass

der Riss an Position 2 in der Ti-Schicht verlauft und an Position 1 an der Grenzflache.

Ti10/ZrO,100-Probe 2

Bei dieser Probe liegt die Spitze der Kerbe komplett in einer einzelnen ZrO,-Schicht,
ohne eine Ti-Schicht zu berithren. Der entsprechende Bruchversuch ist in vier Abschnit-

te unterteilt. In den ersten drei Abschnitten, die als Dunkelfeldbildserien aufgenommen
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(a) Bild 404 (b) Bild 406

(c) linke Seite des Risses (d) rechte Seite des Risses

Abbildung 4.33: Bruchversuch Ti10/ZrO,100 entlang der Grenzflachen Probe 2: m letzte Aufnahme vor
dem Versagen;@erste Aufnahme nach dem Versagen

sind, ist nur eine geringe Vergroferung der Offnungsweite der Kerbe zu beobachten,
die jedoch deutlich geringer ist zu den Verdnderungen in Proben mit grofleren Ti-
Schichtdicken. Zusatzlich kann innerhalb der ZrO,-Schichten ebenfalls die Bewegung
einiger Biegekonturen beobachtet werden, was darauf schlieflen lésst, dass die ZrO,-
Schichten kristallisiert sind. In den Ti-Schichten kénnen aufgrund der Schichtdicke und
der Vergroflerung nur sehr wenige eindeutige Kontrastverdnderungen entweder durch
Biegekonturen oder durch Versetzungsaktivitat beobachtet werden.

Die Abbildungen und zeigen zwei Momentaufnahmen aus der Bildserie
des letzten Verformungsschrittes. In beiden Abbildungen sind am oberen Rand die Ti-
Schichten markiert. Es ist zu erkennen, dass sich der Riss an der Spitze der Kerbe
gebildet hat und in Richtung der am néachsten liegenden Ti-Schicht abgelenkt wird
(rote Markierung in Abbildung [4.33a). Bevor jedoch der Riss die Ti-Schicht erreicht,
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versagt die Probe in einer katastrophalen Art und Weise. In Abbildung ist eine
Momentaufnahme direkt nach dem Bruch der Probe gezeigt. Diese Aufnahme ist ca.
0,2s nach dem Bild in Abbildung aufgenommen. Die Markierung in zeigt
die urspriingliche Spitze der Kerbe, sodass eindeutig erkannt werden kann, dass der
zuvor gebildete Riss unkontrolliert wéchst und zum Bruch der gesamten Probe fiihrt.
Das unkontrollierte Risswachstum geht iiber alle Grenzflichen hinweg schrag durch die
gesamte Lamelle hin zu einer der beiden Si-Saulen.

In hoher vergroBerten Aufnahmen (Abbildungen {4.33c|und [4.33d)) wird der Riss genau-

er analysiert. In der Nahe der Kerbe ist zu beobachten, dass der Riss tiber eine Distanz

von ca. 100 nm parallel zu einer Grenzfliche verlauft. Mittels Fourier-Transformationen
an den jeweiligen Rissoberflichen konnen kristalline Strukturen auf beiden Seiten des
Risses nachgewiesen werden. Damit ist anzunehmen, dass der Riss in diesem Bereich
in einer Ti-Schicht verlauft. Jedoch ist auch eindeutig ein Unterschied zu den bishe-
rigen Rissverlaufen in einer Ti-Schicht zu erkennen. Aufgrund des hellen Kontrastes
der Ti-Schicht an der Rissoberfliche in Abbildung kann zusitzlich angenommen
werden, dass hier weniger Ti vorliegt im Vergleich zur Ti-Schicht in Abbildung [4.33d

Ti10/ZrO,100-Probe 3

Die letzte im Rahmen der Dissertation untersuchte Probe dieses Schichtdickenverhalt-
nisses ist in Abbildung [4.34] dargestellt. Wie schon in der Hellfeldaufnahme (Abbildung
zu erkennen ist, ist die Kerbe im FIB nicht komplett durchgeschnitten worden.
Gerade an der Spitze der Kerbe ist noch ein kleiner Bereich des Materials stehen geblie-
ben. In der dynamischen Dunkelfeldaufnahme in Abbildung ist dieser diinnere
Bereich dunkler dargestellt. Die Position der Spitze der Kerbe ist in diesem Fall nicht
eindeutig zu bestimmen. Die Stelle, an der die Lamelle komplett durchgeschnitten ist,
liegt sowohl in einer Ti- als auch in einer ZrO,-Schicht. Die Spitze des ausgediinnten,
aber nicht durchtrennten Bereichs liegt hingegen ausschlieflich in einer ZrO,-Schicht.
Dieser Bruchversuch ist insgesamt in acht Verformungssegmente unterteilt. In den ers-
ten drei Verformungsschritten kann eine Vergréfierung der Offnungsweite der urspriing-
lichen Kerbe beobachtet werden. In allen Bildserien ist eine Bewegung der Biegekontu-
ren in den ZrO,-Schichten offensichtlich. Am Ende der Bildserie des dritten Schrittes,
die wie auch die ersten beiden Serien in Dunkelfeldabbildungsbedingungen aufgenom-
men werden, verdunkelt sich der diinnere Bereich an der Spitze der Kerbe. In diesem
Bereich hat sich ein Riss gebildet. In Abbildung ist eine Hellfeldaufnahme am
Ende des dritten Schrittes gezeigt, die bestatigt, dass sich ein kleiner Riss in dem diin-
neren Bereich der Spitze gebildet hat (vgl. Markierung in Abbildung [4.35a]).

Im vierten und fiinften Schritt wéchst der Riss ausgehend von dem kleinen Riss in der
ZrO,-Schicht. Die Ausbreitung liegt in Richtung der auf der rechten Seite benachbar-
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(a) BF vorher (b) dyn. DF Kerbe

Abbildung 4.34: Bruchversuch Ti10/ZrO,100 entlang der Grenzflachen Probe 3

(a) nach 3. Schritt (b) nach 5. Schritt (c) nach 7. Schritt

Abbildung 4.35: Bruchversuch Ti10/ZrO,100 entlang der Grenzflachen Probe 3

ten Ti-Schicht. Auch der diinnere Bereich an der Spitze der Kerbe reifit in den beiden
Bildserien komplett durch. An der Spitze des Risses bilden sich mehrere Rissspitzen
aus, wie in Abbildung zu sehen.

Im sechsten und siebten Schritt der Verformung wachst der Riss deutlich in Rich-
tung der Grenzfliche zur benachbarten Ti-Schicht. Wie auch schon bei den vorherigen
Proben, ldsst die Form der Rissoberflichen darauf schlieen, dass der Riss schrag zur
Lamelle liegt (in Richtung der Lamellendicke siehe Skizze [1.36¢). Am Ende des siebten
Schrittes bildet sich wiederum ein Riss in der Nahe der Grenzfliche zu einer neuen
Ti-Schicht (Pfeil in Abbildung [4.35d).

Im achten und letzten Verformungsschritt zeigt sich wie im siebten Schritt ein Scher-
band tiber eine weitere ZrO,-Schicht und entlang der beiden gebildeten Scherbander
versagt die Probe letztlich katastrophal. Wie schon in den anderen beiden geschilder-
ten Fallen wéchst der Riss in einer unkontrollierten Weise und die Probe ist innerhalb
zweier Einzelbilder der Bildserie komplett gerissen.

In Abbildung sind zwei zusammengesetzte Ubersichtsaufnahmen des Risses am En-
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(a) Ubersicht Riss

(b) DF Ubersicht Riss mit Positionen fiir EELS

(c) EELS Position 1 (d) EELS Position 2 (e) Rissverlauf

Abbildung 4.36: Bruchversuch Ti10/Z2rO,100 entlang der Grenzflachen Probe 3 Ubersicht Riss

de des Bruchversuchs gezeigt. Die urspriingliche Spitze der Kerbe liegt jeweils rechts
(Markierung in Abbildung [4.36b)). Der Rissverlauf ist vergleichbar zu den bisher beob-
achteten Ergebnissen. Der Riss verlduft stellenweise schrig entlang der Lamellendicke
(rote Markierung in Abbildung/.36a)). Es kénnen jedoch auch Stellen beobachtet wer-
den, an denen zu vermuten ist, dass der Riss entlang der Grenzflache zwischen den
beiden Materialien verlduft (zum Beispiel blaue Markierung in Abbildung [4.36a). An-
hand von EELS-Analysen an den drei gekennzeichneten Positionen in Abbildung
wird der genaue Rissverlauf bestimmt. Zusatzliche Informationen beziiglich des Riss-
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verlaufs konnen EFTEM-Elementkarten liefern (hier nicht gezeigt).

Im Bereich der blauen Markierung in Abbildung liefern sowohl die EFTEM-Ti-
Elementkarten als auch die gezeigten EELS-Spektren an der jeweiligen Rissoberfliche
(Position 1) das gleiche Ergebnis - an beiden Rissoberflichen kann ein Ti-Signal nach-
gewiesen werden. In der Ubersicht in Abbildung ist jedoch zu erkennen, dass es
im Bereich der blauen Markierung Stellen gibt, an denen Teile des ZrO,, verformt bzw.
gerissen und diese Teile der ZrO,-Schicht an der gegeniiberliegenden Rissoberfléche zu
finden sind.

Im Bereich der roten Markierung kann an der unteren Rissoberfliche eindeutig ein
Ti-Signal in den EELS-Daten gefunden werden, an der korrespondierenden, oberen
Rissoberflache jedoch keines. Diese Beobachtung kann anhand der Abbildung
nachvollzogen werden. Innerhalb der Markierung ist der Rissverlauf, in Richtung der
Lamellendicke betrachtet, nicht parallel zu den Grenzflachen. Vielmehr kommt es hier
zu einem Abscheren des Materials iiber die Grenzflachen hinweg (vgl. Skizze in Abbil-
dung [£.36€]). Im Bereich der roten Markierung ist die Oberfléiche des Risses gleichzu-
setzen mit der Grenzflache zwischen einer Ti- und einer ZrO,-Schicht.

An Position 3 in Abbildung kann auf beiden Oberflichen des Risses ein Ti-Signal
nachgewiesen werden. Im Gegensatz dazu ist im Bereich der Spitze der urspriinglichen
Kerbe in den Ti-Elementkarten kein Ti-Signal an der Rissoberfliche zu beobachten
(Abbildungen hier nicht gezeigt).

Den gesamten Rissverlauf betrachtet, bleibt das Ergebnis festzuhalten, dass sich der
Riss sowohl im ZrO, als auch im Ti oder stellenweise an der Grenzflache ausgebreitet
hat.

Zusammenfassung Ti10/Z2rO,100

Im Vergleich zu den beiden Proben mit dickeren Ti-Schichtdicken zeigen die Lamellen
mit der geringsten untersuchten Ti-Schichtdicke ein verandertes Bruchverhalten. Aus-
schlieflich bei den diinnen Ti-Schichten kann beobachtet werden, dass der Riss sich
nicht nur in der Ti-Schicht ausbreitet, sondern auch entlang der Grenzfliche zwischen
der Ti- und der ZrO,-Schicht. AuBerdem verdndert sich das Bruchverhalten dahinge-
hend, dass sich der Riss nicht mehr kontrollierbar ausbreitet. Vielmehr versagen alle
Lamellen katastrophal. Die Rissbildung sowie die Beobachtung von Scherbéndern (in

drei von sieben Lamellen) ist jedoch vergleichbar zu den Bruchversuchen grofierer Ti-
Schichtdicken.
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Probe 1 2 3 4 ) 6 7
Kerbe ZrO, ZrO, Ti und ZrO,  ZrO, Zr0O, ZrQ,, berithrt  ZrO,
Ti
Rissbildung An der Kerbe An der Kerbe Lokal diinne- An der Ker- Vorhandener  An der Kerbe An der Kerbe
rer Bereich an be und in der Riss an der im ZrO, und am Rand
der Spitze der Mitte der La- Kerbe der Lamelle
Kerbe melle
Riss- Ti oder Im Ti Im Ti, ZrO, Schrag wund Entlang des Teilweise an Ti
wachstum  Grenzfliche oder Grenz- teilweise an vorhandenen  der Grenzfla-
flache der Grenzfli- Risses che
che
Anzahl 3 4 8 5 6 3 2
Schritte
ZrO,- 1 1 2 keine keine keine keine
Scherbénder
Bemerkung Katastrophales Katastrophales Katastrophales Katastrophales Katastrophales Katastrophales Katastrophales
Versagen, Versagen Versagen, Versagen, Versagen, be- Versagen Versagen,
EELS- schrag lie- Riss in der reits Riss Riss am Rand
Analyse gender Riss, Mitte der vorhanden im Ti
an Rissober- EELS- und Lamelle nach Prapa-
flache EFTEM- ration
Analyse

Tabelle 4.8: Tabellarische Zusammenfassung Ti10/Z2rO,100 entlang der Grenzflachen, detaillierte Analyse der Proben 4-7 in [Mec15]
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Abbildung 4.37: GréBe der plastischen Zone r, entlang der Grenzflachen

4.4.4 Plastische Zone

Fir alle Bildserien wird die Grofle der plastischen Zone anhand der schnell wechseln-
den Kontraste in den Ti-Schichten bestimmt. In Abschnitt ist die Vorgehensweise
exemplarisch fiir die Ti-Einzelschichten beschrieben und demonstriert. Im Fall der Mul-
tilagen mit den Ti-Schichtdicken von 50 nm und 100 nm wird die plastische Zone wie fiir
die Ti-Einzelschichten anhand der Versetzungsaktivitéit in den Ti-Schichten bestimmt.
Fiir die Proben mit der kleinsten Schichtdicke ist diese Auswertung deutlich schwie-
riger, da die Kontrastwechsel in den Ti-Schichten bei den gewahlten Vergréferungen
nicht eindeutig erkannt werden konnen. Hier dienen dhnliche Kontrastwechsel in den
stellenweise kristallinen ZrO,-Schichten als Abschéatzung der GroSe der plastischen Zo-
ne.

In Abbildung sind die Ergebnisse gegen die Ti-Schichtdicke in den Multilagen
aufgetragen. Die dargestellten Werte verstehen sich als gewichtete Mittelwerte der aus-

gemessenen plastischen Zonen verschiedener Proben einer Schichtdicke.
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Abbildung 4.38: Energiefreisetzungsrate .J;g und Bruchzahigkeit K¢ entlang der Grenzflachen

4.4.5 Energiefreisetzungsrate

Fiir alle geeigneten Bildserien kann die Risswiderstandskurve aufgetragen und entspre-
chend der beschriebenen Prozedur (vgl. Abs. ausgewertet werden. In Abbildung
4.38|sind die kritischen Werte der Energiefreisetzungsrate Jrg und die daraus entspre-
chend Gleichung errechneten kritischen Bruchzahigkeiten Kjg dargestellt. Die
aufgetragenen Werte verstehen sich auch hier als gewichtete Mittelwerte der einzelnen
Bruchversuche verschiedener Ti-Schichtdicken. In Abbildung[4.39sind exemplarisch die

Risswiderstandskurven fiir jedes Schichtdickenverhéltnis gezeigt.
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(a) Ti100/Z2rO,100 Probe 1 (b) Ti50/Z2rO,100 aus [Mec15]

(c) Ti10/2rO,100 Probe 1

Abbildung 4.39: Risswiderstandskurven Bruchversuche entlang der Grenzflachen
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4.5 Bruchversuche senkrecht zu den Grenzflachen

In diesem Abschnitt werden die gewonnenen Erkenntnisse der Bruchversuche mit einer
Rissausbreitung senkrecht zu den Ti/ZrO,-Grenzflachen dargestellt und beschrieben.
Wie schon im vorherigen Abschnitt werden die Ergebnisse der einzelnen untersuchten
Proben der verschiedenen Ti-Schichtdicken aufgezahlt und abschliefend eine Zusam-
menfassung der Ergebnisse der entsprechenden Ti-Schichtdicke angegeben. Zuséatzlich
werden zum Schluss dieses Abschnittes die quantitativen Ergebnisse der Bruchversuche
senkrecht zur Grenzfliche beziiglich der Gréfe der plastischen Zone sowie der kritischen
Bruchzéahigkeit bei der Rissbildung in Abhéngigkeit der Ti-Schichtdicke dargestellt.

451 Ti100/2r0,100

Ti100/ZrO,100-Probe 1

In Abbildung[4.40a]ist eine Dunkelfeldiibersichtsaufnahme der ersten untersuchten Pro-
be in der Geometrie fiir die Rissausbreitung senkrecht zu den Grenzflachen gezeigt. Die
Praparation dieser Geometrie unterscheidet sich nur geringfiigig von der Geometrie
der Bruchversuche entlang der Grenzflachen (vgl. Abschnitt [3.3.1). Am linken Rand
der Lamelle ist ein Ti-Tropfen zu sehen, der wihrend der Herstellung der Multilagen
entstanden ist. Auf diesem Tropfen wachsen die weiteren Schichten im Verlauf der Pra-
paration der Multilagen versetzt bzw. verkippt auf. Da dieser Tropfen am Rand der
Lamelle und damit eine gewisse Distanz entfernt von der Spitze der Kerbe liegt, ist
nicht zu erwarten, dass durch den Tropfen das Rissverhalten signifikant beeinflusst
wird.

Die Spitze der Kerbe ist in Abbildung zu sehen. Anhand dieser Aufnahme ist zu
erkennen, dass die Position der Spitze der Kerbe eindeutig in einer ZrO,-Schicht liegt,
jedoch nah der Grenzfliche zu der néchsten Ti-Schicht.

Dieser Bruchversuch ist in sieben Verformungsschritte unterteilt, wobei nach dem vier-
ten Verformungsschritt die Probe entlastet wird, da der gesamte Verfahrweg der STM-
Spitze im STM-TEM-Halter erreicht worden und keine weitere Verformung moglich
ist. Nach der Entlastung wird der ,neue“ Ausgangszustand charakterisiert und eine
weitere Verformung realisiert. Alle Verformungsschritte werden fiir die Probe in Dun-
kelfeldbildserien dokumentiert.

In dem ersten Verformungsschritt konnen neben einer kleinen Vergréfierung der Off-
nungsweite der Kerbe keine weitere Verformung oder Kontrastveranderungen beob-
achtet werden. In dem zweiten Schritt hingegen ist eine deutliche VergroBerung der
Offnungsweite zu beobachten, jedoch ist noch keine Verformung in der Nihe der Spitze

der Kerbe oder eine Rissbildung zu erkennen. Wahrend dieses zweiten Schrittes kann
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(a) DF-Ubersicht (b) DF-Kerbe (c) DF Kerbe nach 4. Schritt

Abbildung 4.40: Bruchversuch Ti100/ZrO,100 senkrecht zu den Grenzflachen Probe 1

aber eindeutig die Aktivitdt von Versetzungen in den Ti-Schichten beobachtet werden.
Der Bereich der Versetzungsaktivitét reicht bis zu der Ti-Schicht, die 15 Einzelschichten
entfernt von der Kerbe ist, was einer Distanz von mehr als 1 pm entspricht. Im dritten
und vierten Schritt der Verformung o6ffnet sich die Kerbe stetig weiter und die Spitze
der Kerbe wird stumpfer (siche Abbildung [4.40d). Zusétzlich ist zu erkennen, dass die
ZrO,-Schichten innerhalb der Markierung in Abbildung heller erscheinen, was
mit einer Reduzierung der Dicke der Lamelle in Elektronenstrahlrichtung einhergeht.
Weiterhin ist eine Verbiegung der Schichten in der Markierung zu beobachten. Eine
eindeutige Rissbildung ausgehend von der Kerbe kann nicht festgestellt werden, jedoch
ist zweifelsfrei zu erkennen, dass die Spitze der urspriinglichen Kerbe am Ende der vier
Verformungsschritte in der benachbarten Ti-Schicht lokalisiert ist.

In einer weniger vergroflerten Aufnahme der gesamten Lamelle ist zu sehen, dass sich
am Rand des Ti-Tropfens ein weiterer Riss gebildet hat (Markierung in Abbildung
[1.41a)). Dieser Riss breitet sich entlang der Grenzfliche zwischen Tropfen und den um-
gebenden Schichten tiber drei Ti-Schichten in Richtung der oberen Kante der Lamelle
(unterer Rand in den Abbildungen) hin aus.

In der zweiten Verformung (nach vorherig entlasteter Probe) wird die Probe in den
Verformungsschritten fiinf bis sieben erneut belastet und die Rissbildung beobachtet.
Abbildung zeigt eine Hellfeldiibersichtsaufnahme vor der zweiten Belastung der
Probe. Aulerdem ist zu erkennen, dass sowohl die Ti- als auch die ZrO,-Schicht vor
der Spitze der Kerbe leicht heller erscheinen als die anderen Schichten, sodass diese
Schichten in der Nédhe der Kerbe diinner als die benachbarten Schichten sind. Im ers-
ten Schritt der zweiten Verformung (insgesamt der funfte Schritt) wird lediglich der
Kontakt mit der Lamelle und eine minimale Offnung der Kerbe erreicht. Rissbildung
oder Versetzungsaktivitat kann nicht beobachtet werden. Im sechsten Schritt bildet
sich der Riss an der Spitze der Kerbe und breitet sich in Richtung der Grenzflache zur
benachbarten ZrO,-Schicht aus, kreuzt diese aber noch nicht. Uber einen Bereich von

mehr als 1pum kann eindeutige Versetzungsaktivitdt in den Ti-Schichten im Bildaus-
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(a) BF vor 2. Verformung (b) DF-Ubersicht (c) BF Riss

(d) Ubersicht Riss

Abbildung 4.41: Bruchversuch Ti100/ZrO,100 senkrecht zu den Grenzflachen Probe 1

schnitt festgestellt werden.

Im letzten Verformungsschritt dieses Bruchversuchs wéchst der Riss insgesamt iiber
drei weitere ZrO,- und zwei Ti-Schichten weg von der Kerbe in die Lamelle hinein. In
Abbildungen [4.41b| und 4.41¢|sind eine Dunkel- und eine Hellfeldaufnahme der Lamelle

am Ende des Bruchversuchs gezeigt. Der Riss hat sich senkrecht tiber die Grenzflichen

hinweg in die jeweils benachbarte Schicht ausgebreitet und weist in beiden Materiali-
en eine glatte Rissoberfliche auf. In Abbildung ist zusatzlich der Riss an dem
Ti-Tropfen markiert. Dieser Riss hat sich im Verlauf der zweiten Verformung weiter
geoffnet, ist aber nicht signifikant weiter gewachsen im Vergleich zur Risslange am En-
de der ersten Verformung.

Abbildung zeigt eine zusammengesetzte Aufnahme von hoher vergroflerten Ein-
zelaufnahmen entlang der Rissoberfliche. Neben der glatten Oberflache ist hier zu er-
kennen, dass der Riss bis in eine ZrO,-Schicht, jedoch nah zu der nachsten Grenzflache,

gewachsen ist.

Ti100/ZrO,100-Probe 2

Eine weitere untersuchte Probe dieser Schichtdickenkombination ist in Abbildung
gezeigt. Anhand der HRTEM-Aufnahme in Abbildung ist eindeutig zu erkennen,
dass die Spitze der Kerbe in der Mitte einer ZrO,-Schicht liegt. Auflerdem werden di-
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rekt an der Spitze der Kerbe kristalline Strukturen in der ZrO,-Schicht gefunden, die,
wie bereits geschildert, durch die Wechselwirkung mit dem Ionenstrahl im FIB entste-
hen.

Dieser Bruchversuch ist in vier Verformungssegmente unterteilt. Wahrend der ersten
Bildserie kénnen erste Versetzungsaktivitdten in Verbindung mit der Offnung der Ker-
be beobachtet werden. Die Versetzungsaktivitat erstreckt sich iiber den gesamten Bild-
ausschnitt, was einem Abstand von etwa 800 nm von der Spitze der Kerbe entspricht.
Die Aktivitat von Versetzungen ist auch im zweiten Verformungsschritt in vergleichbar
groflen Bereichen zu beobachten. Im Bereich direkt vor der Spitze der Kerbe ist die
Aktivitdt jedoch erhoht. Zusétzlich ist eine deutliche Abrundung der Spitze zu erken-
nen, sodass am Ende der Bildserie die Spitze der Kerbe sehr nah an der Grenzflidche
zur néchsten Ti-Schicht liegt. Ein Riss ist jedoch nicht zu erkennen.

Im dritten Schritt bildet sich ausgehend von der abgerundeten Spitze der Riss in die
benachbarte Ti-Schicht. Die weiter folgenden Ti-Schichten zeigen eine deutlich erhéhte
Versetzungsaktivitat. Die ZrO,-Schichten haben in diesem Bereich einen helleren Kon-
trast in Dunkelfeldaufnahmen im Vergleich zu den ZrO,-Schichten weiter entfernt von
dem Riss, was auf eine Einschniirung der ZrO,-Schichten schlieSen lisst. Am Ende des
dritten Schrittes ist der Riss bis in die ndchste Ti-Schicht gewachsen, was einer Risslan-
ge von ca. 50 nm entspricht. Die weiteren Schichten, sowohl ZrO,- als auch Ti-Schichten,
sind noch nicht gerissen, jedoch in der jeweiligen Schichtebene stark verformt.

Im letzten Schritt der Verformung beginnt der Riss stérker zu wachsen. In Abbildun-
gen und sind zwei Momentaufnahmen aus der Bildserie des letzten Ver-
formungsschrittes gezeigt. In Abbildung ist deutlich zu erkennen, dass der Riss
bereits die ZrO,-Schicht erreicht hat (blauer Pfeil), obwohl die Ti-Schicht noch nicht
komplett gerissen ist (roter Pfeil). In den weiteren Schichten (rote Markierung) ist zu
beobachten, dass die ZrO,-Schichten wieder heller erscheinen als die weniger stark ver-
formten Bereiche und sowohl die Ti- als auch die ZrO,-Schichten nicht gerissen sind.
Im Bereich der Markierung ist eine deutlich stiarkere Aktivitdt der Versetzungen im
Verlauf dieses Verformungsschrittes zu beobachten.

In Abbildung ist der Riss deutlich weiter gewachsen. Auch hier ist die Riss-
briickenbildung in den Ti-Schichten offensichtlich. Die mit dem roten Pfeil markierte
Schicht ist gerissen, wobei hingegen die mit den blauen Pfeilen markierten Ti-Schichten
noch intakt sind, obwohl jeweils die benachbarten ZrO,-Schichten gerissen sind. Die
Lénge des Risses in den komplett gerissenen Schichten bis zur ersten mit einem blauen
Pfeil markierten Ti-Schicht betragt ca. 520 nm.

Bevor die Rissoberfliche detailliert analysiert werden konnte, ist diese Lamelle durch
eine unkontrollierte Bewegung der STM-Spitze komplett zerstort worden, sodass keine

weiteren Untersuchungen moglich waren.
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(a) DF-Ubersicht (b) HRTEM Kerbe

(c) Bild 150 4. Schritt (d) Bild 300 4. Schritt

Abbildung 4.42: Bruchversuch Ti100/ZrO,100 senkrecht zu den Grenzflachen Probe 2

Ti100/ZrO,100-Probe 3

In Abbildung ist eine Hellfeldaufnahme einer weiteren untersuchten Probe ge-
zeigt. Die Spitze der Kerbe dieser Probe liegt in einer ZrO,-Schicht nur wenige Na-
nometer von der Grenzfliche zur nachsten Ti-Schicht entfernt (vgl. Abbildung [£.43D)).
Bei der Praparation ist die oberste ZrO,- sowie die Halfte der ersten Ti-Schicht mit
dem FIB weggeschnitten worden, sodass die Multilage eine Doppellage diinner ist als
die anderen Proben. Diese fehlenden Schichten haben aber im weiteren Verlauf des
Bruchversuchs keinen Einfluss auf das Bruchverhalten.

Der Bruchversuch ist in nur zwei einzelne Verformungsschritte unterteilt, die beide in
Hellfeldbildserien festgehalten werden. Im ersten Verformungsschritt ist neben der ge-
wiinschten Vergréferung der Offnungsweite der Kerbe auch die Versetzungsaktivitét
innerhalb der Ti-Schichten zu beobachten. Aufgrund der héheren Vergroflerung und
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(a) BF-Ubersicht (b) HRTEM Kerbe

(c) Bild 160 2. Schritt (d) Bild 240 2. Schritt

Abbildung 4.43: Bruchversuch Ti100/Z2rO,100 senkrecht zu den Grenzflachen Probe 3

damit des kleineren Bildausschnittes kann hier eine Versetzungsaktivitdt nur bis zu
einer Entfernung von ca. 700 nm beobachtet werden. Eine erhohte Aktivitat ist dabei
in den beiden der Kerbe am nachsten liegenden Ti-Schichten zu erkennen. Ein Riss
wird von der Spitze der Kerbe aus gebildet und wéachst in Richtung der Grenzfliche
zwischen der anfénglichen ZrO,-Schicht und der néachsten Ti-Schicht. Am Ende des
ersten Schrittes liegt die Rissspitze genau an dieser Grenzflache.

Im zweiten Verformungsschritt breitet sich der Riss in die der Kerbe am néchsten liegen-
den Ti-Schicht und die folgenden Schichten aus. Bevor die Schichten reiflen, ist beson-
ders in den ZrO,-Schichten wieder eine Einschniirung zu beobachten (hellerer Kontrast
in Markierung in Abbildung [4.43d). Im weiteren Verlauf reifien die ZrO,-Schichten,
obwohl die benachbarten Ti-Schichten zwar bereits stark verformt, aber noch nicht ge-
rissen sind. In Abbildung[4.43d]sind drei noch nicht gerissene Ti-Schichten markiert, die

fiir den Riss eine Briicke in die néchste ZrO,-Schicht bilden. Im dynamischen Verhalten
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Abbildung 4.44: Bruchversuch Ti100/ZrO,100 senkrecht zu den Grenzflachen Probe 3 Ubersicht Riss

dieses Verformungsschrittes ist zu beobachten, dass im Bereich der stark gedehnten Ti-
Rissbriicken eine signifikant héhere Versetzungsaktivitét in Form von Kontrastwechseln
herrscht. Am Ende des Bruchversuchs ist eine ZrO,-Schicht, mehr als 1 pm entfernt von
der urspriinglichen Spitze der Kerbe, die letzte gerissene Schicht.

In Abbildung ist die zusammengesetzte Ubersichtsaufnahme des gesamten Risses
am Ende des zweiten Verformungsschrittes zu sehen. In dieser Abbildung sind die Ti-
Rissbriicken teilweise schon durch Relaxationsprozesse oder einer Driftbewegung der
Spitze weiter verformt und letztlich gerissen. Die Positionen, an denen sicher eine Riss-
briicke war oder noch vorhanden ist, sind in der Abbildung markiert. Abgesehen von
den Positionen der Rissbriicken in den Ti-Schichten ist die Rissoberfliche sowohl im Ti
als auch im ZrO,, wie schon in den vorher gezeigten Beispielen dieser Ti-Schichtdicke,
glatt.

Ti100/ZrO,100-Probe 4

Als letztes Beispiel der Bruchversuche der Ti-Schichtdicke von dt; = 100 nm werden
die Ergebnisse des Versuchs mit der in Abbildung dargestellten Probe detailliert
beschrieben. In der Hellfeldabbildung ist zu erkennen, dass die ZrO,-Schichten aus-
schlieflich im Bereich der Kerbe teilweise kristalline Strukturen aufweisen. Jedoch ist
der Bereich vor der Spitze der Kerbe nicht kristallin (vgl. HRTEM-Aufnahme in Ab-
bildung [4.45b)). Zur Verdeutlichung ist die Grenzfliche zwischen den beiden Schichten
markiert.

Dieses Experiment ist in zwei Verformungssequenzen aufgeteilt. Innerhalb der ersten
Sequenz offnet sich wie gewiinscht die Kerbe durch die angelegte Verformung. Zusétz-
lich kann in der Hellfeldbildserie die Bewegung der Biegekonturen, bevorzugt in den
Ti-Kérnern der verschiedenen Ti-Schichten, im gewédhlten Bildausschnitt beobachtet
werden. Aber auch im Bereich der kristallinen ZrO,-Schichten in direkter Umgebung
der Kerbe sind Biegekonturen eindeutig zu erkennen. Es bildet sich weder ein Riss in
der Lamelle, noch kann eine Kontrastdnderung des Materials an der Spitze der Kerbe

festgestellt werden.
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(a) BF-Ubersicht (b) HRTEM Kerbe

(c) Bild 330 2. Schritt (d) Bild 460 2. Schritt

Abbildung 4.45: Bruchversuch Ti100/ZrO,100 senkrecht zu den Grenzflachen Probe 4:|(c) und@zeigen
zwei Momentaufnahmen des zweiten Verformungsschrittes

In der zweiten Verformungssequenz hingegen bildet sich der Riss ausgehend von der
Spitze der Kerbe in der amorphen ZrO,-Schicht. Der Riss breitet sich leicht nach rechts
abgelenkt aus (vgl. Abbildung[4.45d). Wahrend der gesamten Verformung sind schnelle
Kontrastwechsel tiber den gesamten Bildausschnitt zu beobachten. Aufgrund der ge-
wahlten VergroBerung im Mikroskop betragt daher die Entfernung der Positionen der
Kontrastwechsel von der Spitze der Kerbe bzw. des Risses mindestens 570 nm.

Bevor der Riss eine der ZrO,-Schichten durchquert, ist zu beobachten, dass sich der
Kontrast in der jeweiligen ZrO,-Schicht erhellt. Das spricht dafiir, dass die ZrO,-
Schichten diinner werden bevor sie reiflien und das in Ausbreitungsrichtung des Elek-
tronenstrahls. Abbildung zeigt eine Momentaufnahme der zweiten Verformungs-
sequenz. Hier ist im Bereich der roten Markierung die Verformung der ZrO,-Schichten

zu erkennen. Die zweite und dritte Ti-Schicht, die im Verlauf des Bruches von dem
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(a) Ubersicht Riss

(b) Rote Markierung (c) Blaue Markierung

Abbildung 4.46: Bruchversuch Ti100/ZrO,100 senkrecht zu den Grenzflachen Probe 4 Riss

Riss durchquert werden, sind in Abbildung mit Pfeilen versehen. Diese beiden
Ti-Schichten zeigen die in den vorherigen Bruchversuchen bereits beobachtete Risstiber-
briickung. Dieser Bruchversuch bestatigt weiterhin die erhohte Versetzungsaktivitat im
Bereich der Risstiiberbriickung.

In Abbildung ist die zusammengesetzte Ubersichtsaufnahme des Risses am Ende
des zweiten Verformungsschrittes gezeigt. Die gesamte Risslange betréagt ca. 700 nm,
wobei der Riss acht Schichten komplett durchquert hat. Es kann zusétzlich beobachtet
werden, dass die nachsten zwei ZrO,-Schichten vor der Rissspitze (links in Abbildung
bereits verformt sind, obwohl die eigentliche Rissspitze mehrere hundert Nano-
meter entfernt ist. Weiterhin sind auch hier die beiden Stellen der Rissiiberbriickung in
den Ti-Schichten zu sehen. In Abbildungen [4.46b| und [4.46¢| sind hoher aufgeloste Auf-
nahmen im Bereich der Rissiiberbriickung (Markierungen in Abbildung darge-

stellt. Diese beiden hochaufgelosten Aufnahmen zeigen eindeutig, dass die Ti-Schichten

noch nicht gerissen sind. In diesem stark verformten Bereich kénnen zusétzlich kristal-

line Strukturen beobachtet werden.

Zusammenfassung Ti100/Z2rO,100

Die Bruchversuche des Til00/ZrO,100 -Schichtdickenverhéltnisses senkrecht zu den

Grenzflachen zeigen fiir alle durchgefiihrten Experimente ein vergleichbares Verhalten.



4.5. BRUCHVERSUCHE SENKRECHT ZU DEN GRENZFLACHEN 109

Der Riss wird, wie in der Geometrie der Bruchversuche entlang der Grenzfliche, an
der Spitze der Kerbe gebildet. Von dort ausgehend wéchst der Riss kontrollierbar tiber
alle Grenzflichen hinweg in Richtung des Si-Substrates. Die Ausbreitungsrichtung liegt
senkrecht zu den Grenzflichen. Wihrend der Rissausbreitung werden Rissbriicken in
den Ti-Schichten ausgebildet, was bedeutet, dass im Bereich der Rissbriicken eine stark
lokalisierte plastische Verformung vorliegt. In drei von fiinf Bruchversuchen kann die

Risstiberbriickung iiber die ZrO,-Schichten beobachtet werden.
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m Kerbe ZrO, und Ti Zr0O, Zr0O, Zr0O, ZrO,

~ Rissbildung An der Kerbe und An der Kerbe An der Kerbe An der Kerbe An der Kerbe

m an dem Ti-Tropfen

M Riss- Senkrecht iiber Senkrecht iiber Senkrecht iiber Leicht nach rechts Leicht nach rechts

M wachstum Grenzflachen Grenzflachen Grenzflachen abgelenkt orientiert bis in Si-

E Substrat

m Rissbriicken keine min. 2 7 2 -

e Anzahl Schritte 7 4 2 2 Aufpralltest
Bemerkung Nach 4. Schritt Am FEnde durch Durch Drift- - Keine weitere Ana-

entlastet und neue unkontrollierte Be- bewegung der lyse moglich
Verformung  mit wegung der Spitze STM-Spitze un-

Tabelle 4.9: Tabellarische Zusammenfassung Ti100/ZrO,100 senkrecht zu den Grenzflachen, Probe 5 hier nicht gezeigt



4.5. BRUCHVERSUCHE SENKRECHT ZU DEN GRENZFLACHEN 111

(a) BF Ubersicht (b) BF Kerbe (¢) Riss nach 6. Schritt

Abbildung 4.47: Bruchversuch Ti50/ZrO,100 senkrecht zu den Grenzflachen Probe 1

4.5.2 Ti50/2r0,100

Ti50/ZrO,100-Probe 1

In Abbildung ist eine Hellfeldiibersichtsaufnahme der ersten Probe mit einer
diinneren Schichtdicke von dr; = 50 nm gezeigt. In den dunkleren Bereichen der ZrO,-
Schichten kénnen mit weiteren HRTEM-Aufnahmen (hier nicht gezeigt) kristalline
Strukturen nachgewiesen werden. Zuséatzlich ist in dieser Aufnahme noch ein Teil der
Si-Deckschicht auf der obersten ZrO,-Schicht zu erkennen (helle Schicht unten in Ab-
bildung [4.47a]). Die Kerbe dieser Probe ist in Abbildung zu sehen. Die Spitze
der Kerbe endet in einer ZrO,-Schicht ca. 20 nm von der Grenzflache zur néachsten Ti-
Schicht entfernt. Auch hier kénnen kristalline Stellen im ZrO, beobachtet werden.
Die Probe wird insgesamt zehnmal verformt. In den ersten vier Verformungsschritten
sind lediglich die Bewegungen von Biegekonturen in sowohl den ZrO,- als auch den
Ti-Schichten und eine Vergréferung der Offnungsweite der Kerbe zu erkennen. Am
Ende des vierten Schrittes ist eine Stelle helleren Kontrastes in der Gréfenordnung
von wenigen Nanometern an der Spitze der Kerbe zu sehen. Ein Riss ist aber noch
nicht eindeutig zu erkennen. Im fiinften Schritt bildet sich an der Kerbe an der bereits
verformten Stelle ein Riss, der aber nur wenige Nanometer lang ist. In der angrenzen-
den Ti-Schicht kann eine erhohte Versetzungsaktivitat festgestellt werden. Im sechsten
Verformungsschritt ist neben dem Riss an der Kerbe zusétzlich eine verformte Stelle
in der néachsten ZrO,-Schicht zu sehen (vgl. Markierung [£.47d). Diese Stelle entsteht,
ohne dass die Ti-Schicht zwischen den beiden verformten ZrO,-Schichten signifikant
gedehnt ist.

In den letzten vier Verformungsschritten dieses Bruchversuchs versagt die Probe letzt-
lich katastrophal. In Abbildung sind drei Hellfeldaufnahmen nach den jeweils
angegebenen Verformungsschritten gezeigt, um die Entwicklung des Risses nachzuvoll-
ziehen. Im siebten Verformungsschritt wéchst der Riss an der Spitze der Kerbe in
Richtung der Grenzfliche zu der néchsten Ti-Schicht (schwarzer Pfeil in Abbildung
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(a) Riss nach 7. Schritt (b) Riss nach 9. Schritt (c) Riss nach 10. Schritt

Abbildung 4.48: Bruchversuch Ti50/ZrO,100 senkrecht zu den Grenzflachen Probe 1 Riss

[1.484)). Bevor die Ti-Schicht jedoch reiBt, verformt sich diese ausgehend von der be-
reits geschidigten Stelle in der néchsten ZrO,-Schicht weiter. Auch die tibernéchste
ZrO,-Schicht wird verformt (siche rote Markierung in Abbildung [£.484)). Die im sieb-
ten Schritt neu entstandenen Verformungen im ZrO, sind im Gegensatz zu der ersten
Verformung der ZrO,-Schicht im sechsten Schritt, nach links orientiert. In allen Ti-
Schichten im Bildausschnitt kénnen Versetzungsaktivitaten beobachtet werden.

Im achten und neunten Verformungsschritt bildet sich die komplexe Rissstruktur aus,
wie sie in Abbildung [£.48D]| zu sehen ist. Mit den roten Pfeilen sind die Stellen markiert,
an denen die ZrO,-Schichten bereits verformt sind. Auch in diesen beiden Verformungs-
schritten sind die Versetzungsaktivitaten iiber den gesamten Bildausschnitt verteilt,
wobei in der Nahe des Risses oder der verformten Stellen in den ZrO,-Schichten die
Aktivitdt in den Ti-Schichten deutlich erhoht ist. Am Ende des neunten Schrittes hat
der Riss eine Ti- und eine ZrO,-Schicht durchquert.

Im letzten Schritt versagt die Probe letztlich. In Abbildung ist die letzte Aufnah-
me der Bildserie des letzten Verformungsschrittes gezeigt. Im Vergleich zu der Konfi-
guration am Ende des neunten Schrittes ist zu beobachten, dass sich der Riss weiter
ausgebreitet hat, bevor das katastrophale Versagen eintritt. In den Momentaufnahmen
vor dem Bruch der Probe kann eine deutlich ausgepragte Versetzungsaktivitit in der
Néhe des Risses festgestellt werden.

Ti50/ZrO,100-Probe 2

Der Bruchversuch an der in Abbildung dargestellten Probe ist in vier einzelne
Verformungssegmente unterteilt. Zu Beginn des Versuchs liegt die Spitze der Kerbe in
einer ZrO,-Schicht (siehe Abbildung [£.49D]). Die helle Schicht, zu erkennen als Saum
um den Rand der Kerbe, besteht aus redeponiertem Material, welches sich im FIB
wahrend der Bearbeitung der Lamelle mit dem Ionenstrahl an dieser Stelle wieder an-
gelagert hat. Diese zusatzliche Schicht im Bereich der Kerbe hat jedoch keinen Einfluss
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(a) BF Ubersicht (b) BF Kerbe

(c) Riss nach 3. Schritt (d) BF Ubersicht Ende

Abbildung 4.49: Bruchversuch Ti50/ZrO,100 senkrecht zu den Grenzflachen Probe 2

auf das Bruchverhalten.

Im ersten und zweiten Verformungssegment dieses Bruchversuchs ist eine Bewegung
der Biegekonturen in beiden Materialien zu beobachten. Zu einer Rissbildung kommt
es in diesen Verformungsschritten noch nicht. Die Offnungsweite der Kerbe vergrofert
sich jedoch kontinuierlich.

Im dritten Verformungsschritt bildet sich an der Spitze der Kerbe ein Riss in der
ZrO,-Schicht, der sich in Richtung der nachsten Ti-Schicht bewegt. Sowohl diese Riss-
bildung als auch die darauf folgende Bewegung ist verkniipft mit einer ausgeprigten
Versetzungsaktivitit in der Niahe des Risses. Uber den gesamten Bildausschnitt verteilt
sind ebenfalls schnelle Kontrastwechsel zu beobachten. Am Ende des dritten Schrittes
ist der Riss bis zur Grenzflache zur nichsten Ti-Schicht gewachsen (siehe Abbildung
[1.49d)). Zusitzlich zu diesem Riss ist eine weitere Stelle in Abbildung markiert,
an der das ZrO,verformt ist.
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(a) BF Ubersicht (b) HRTEM Kerbe

(c) Riss nach 2. Schritt (d) Riss nach 5. Schritt (e) Riss nach 7. Schritt

Abbildung 4.50: Bruchversuch Ti50/ZrO,100 senkrecht zu den Grenzflachen Probe 3

Im letzten Verformungssegment wéchst der Riss von der Kerbe aus in die Ti- und die
darauf folgende ZrO,-Schicht, wobei die Ti-Schicht noch nicht gerissen ist und daher
wieder den Riss in die ZrO,-Schicht tiberbriickt. Nach diesem Verformungsschritt reifit
die Probe entlang eines Risses, der sich auflerhalb des Bildausschnittes gebildet hat,
iiber alle Grenzflichen hinweg auseinander.

Ti50/ZrO,100-Probe 3

Als letztes Beispiel der Bruchversuche an den Proben mit einer 50 nm dicken Ti-Schicht
wird das Bruchverhalten der Probe in Abbildung[4.50]detailliert beschrieben. Die Spitze
der Kerbe liegt fiir diese Probe in einer ZrO,-Schicht (vgl. Abbildung[4.50D]). Der Bruch-
versuch dieser Probe ist in sieben Verformungsschritte unterteilt. Im ersten Schritt bil-
det sich noch kein Riss, jedoch ist eine Bewegung der Biegekonturen in beiden Schichten
zu beobachten.

Im zweiten Schritt entsteht ein Riss an der Kerbe (vgl. Abbildung [£.50c]). Dieser Riss
wachst in den folgenden zwei Schritten leicht nach rechts orientiert in Richtung der

ersten Grenzfliche zur nichsten Ti-Schicht. Innerhalb dieser Ti-Schicht ist im Bereich
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des Risses eine erhohte Aktivitdt von Versetzungen zu beobachten. Es konnen zuséitz-
lich Versetzungsaktivitaten in allen Ti-Schichten im Bildausschnitt registriert werden.
Im fiinften Schritt verbreitert sich der Riss, wéchst aber nicht iiber die Grenzflache in
die Ti-Schicht. Es bildet sich jedoch eine verformte Stelle in der nachsten ZrO,-Schicht
(Pfeil in Abbildung . Diese Stelle liegt im Bereich dunkleren Kontrastes in der
ZrO,-Schicht, sodass davon ausgegangen werden kann, dass das Material hier kristallin
ist.

Im sechsten Verformungsschritt wiachst der Riss letztlich bis in die erste Ti-Schicht nach
der Kerbe. Wahrend des gesamten Verformungsschrittes sind Versetzungsaktivitédten
iiber den Bildausschnitt verteilt. Im Bereich des Risses ist die nachste ZrO,-Schicht
eingeschntirt, was sich anhand des helleren Kontrastes feststellen lésst.

Im letzten Verformungsschritt, in dem der maximale Verfahrweg der STM-Spitze er-
reicht wird, verbreitert sich der Riss und bewegt sich in die bereits verformte ZrO,-
Schicht. Weiterhin zeigt die ZrO,-Schicht im Bereich vor der eigentlichen Rissspitze
einen helleren Kontrast (vgl. Markierung in Abbildung. Am Ende des Bruchver-

suchs betrégt die erreichte Risslange hier nur etwa 50 nm.

Zusammenfassung Ti50/Z2rO,100

Im Fall der 50 nm dicken Ti-Schichten breitet sich der Riss, wie schon fiir die dicke-
ren Ti-Schichten, senkrecht zu den Grenzflichen aus. Der Riss wird an der Spitze der
Kerbe gebildet. Das Bruchverhalten ist in der Art leicht verandert im Vergleich zu den
Ti100/ZrO,100 -Proben, indem weniger Risswachstum aber auch katastrophales Ver-
sagen beobachtet werden kann. Aulerdem wird in einem Fall an einigen Stellen in den
ZrO,-Schichten eine Verformung festgestellt. Weiterhin wird in allen Bruchversuchen
nur eine einzige Rissbriicke gefunden, die bei den dicken Ti-Schichten deutlich haufiger
auftritt.
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Probe 1 2 3 4
Kerbe ZrO, Zr0O, ZrO, Ti
Rissbildung An der Kerbe An der Kerbe und An der Kerbe An der Kerbe
Rand der Lamelle

Riss- Viele verformte Stel- Im ZrO, und tber alle Senkrecht tiber zwei Leichte Tendenz nach
wachstum len im ZrO,, komplexe Grenzflachen Grenzflachen links

Rissstruktur vor der

Kerbe
Rissbriicken keine 1 keine -
Anzahl Schritte 10 4 7 Aufpralltest
Bemerkung Versagt katastrophal Riss am Rand bis in Wenig Risswachstum  Keine weitere Analyse

im letzten Schritt

das Si-Substrat

moglich

Tabelle 4.10: Tabellarische Zusammenfassung Ti50/ZrO,100 senkrecht zu den Grenzflachen, Probe 4 hier nicht gezeigt
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4.5.3 Ti10/2r0,100

Ti10/ZrO,100-Probe 1

In Abbildung[4.51a]ist eine Hellfeldiibersichtsaufnahme der ersten Probe der geringsten
Ti-Schichtdicke von dp; = 10nm gezeigt. Fur die ZrO,-Schichten ist auffallig, dass es
vergleichsweise viele Stellen dunkleren Kontrastes gibt. An diesen Stellen kénnen mit
HRTEM-Aufnahmen wiederum kristalline Strukturen in den ZrO,-Schichten nachge-
wiesen werden. Die dunklere Schicht am oberen Ende der Lamelle (unten in Abbildung
ist die Si-Deckschicht, die im FIB nicht komplett entfernt wurde. Eine vergro-
Berte Aufnahme der Spitze der Kerbe ist in Abbildung [4.51b] zu sehen. Die Position der
Spitze liegt in einer ZrO,-Schicht. Eine HRTEM-Aufnahme an der Spitze der Kerbe
zeigt, dass dort keine kristallinen Strukturen vorhanden sind, sodass der Riss in einer
amorphen ZrO,-Schicht gebildet werden muss.

Der Bruchversuch ist in zwei Verformungsschritte unterteilt. Abbildung zeigt die
letzte Aufnahme der Bildserie des ersten Schrittes. Wahrend dieses Verformungsschrit-
tes offnet sich die Kerbe kontinuierlich und sowohl in den stellenweise kristallinen ZrO,-
als auch in den diinnen Ti-Schichten kénnen Biegekonturen beobachtet werden. Zum
Ende dieser Verformung bildet sich der markierte Bereich helleren Kontrastes vor der
Spitze der Kerbe aus (vgl. Markierung in Abbildung [£.51d)). Die Aktivitdt von Verset-
zungen in den Ti-Schichten kann in dieser Bildserie nicht eindeutig festgestellt werden.
In Abbildungen [4.51d] bis [4.511 sind drei Momentaufnahmen der Bildserie des zweiten
Verformungsschrittes gezeigt. Wahrend dieses Schrittes bildet sich an der bereits lokal

verformten Stelle im ZrO, ein Riss, der leicht nach rechts abgelenkt in Richtung der
nidchsten Grenzfliche wéchst. Zusédtzlich breitet sich der Bereich helleren Kontrastes
iiber die néchsten drei ZrO,-Schichten aus. Einige Aufnahmen weiter wachst der Riss
kontinuierlich tiber weitere Grenzflachen hinweg, bis er innerhalb zweier Einzelaufnah-
men katastrophal bis in das Si-Substrat wachst und die Lamelle komplett durchreifit.
Es ist eindeutig zu erkennen, wie sich mit dem Riss auch der hellere Bereich durch
die Lamelle bewegt. Bevor der Riss unkontrolliert wéchst, kann eine Risslange von ca.
200 nm gemessen werden. Wahrend des Risswachstums bzw. des katastrophalen Versa-
gens kann die Bewegung von Biegekonturen in beiden Materialien beobachtet werden.
In Abbildung ist die zusammengesetzte Ubersichtsaufnahme entlang des gesam-
ten Risses zu sehen. Hier fillt auf, dass die Rissoberflichen relativ glatt sind und ein
Helligkeitsgradient hin zu der Rissoberfliche vorhanden ist. Dieser Helligkeitsgradient
bestatigt die bisherige Beobachtung, dass im Bereich des Risses vor dem eigentlichen
Versagen die Schichten lokal eingeschniirt und damit diinner in Richtung des Elek-
tronenstrahls werden. In der Nahe zum Substrat (links in Abbildung ist diese

Einschniirung weniger stark ausgeprégt.
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(a) BF Ubersicht (b) BF Kerbe (¢) Ende 1. Schritt

(d) Bild 165 (e) Bild 186 (f) Bild 188

Abbildung 4.51: Bruchversuch Ti10/ZrO,100 senkrecht zu den Grenzflachen Probe 1: Abbildungen |(d)
bismzeigen Momentaufnahmen wéhrend des Risswachstums

Abbildung 4.52: Bruchversuch Ti10/ZrO,100 senkrecht zu den Grenzflachen Probe 1 Ubersicht Riss

Ti10/ZrO,100-Probe 2

Als zweites Beispiel fiir das Bruchverhalten der Proben mit einer Ti-Schichtdicke von
dr; = 10nm werden die gewonnenen Ergebnisse des Bruchversuchs mit der in Abbil-
dung dargestellten Probe im Folgenden beschrieben. Wie schon bei der Probe
zuvor konnen in den ZrO,-Schichten verhaltnismafig viele kristalline Bereiche festge-
stellt werden. Die Spitze der Kerbe liegt, wie Abbildung[4.53b] verdeutlicht, in der Mitte
einer ZrO,-Schicht in direkter Umgebung von kristallinen Stellen im ZrO,. HRTEM-
Aufnahmen (hier nicht gezeigt) bestatigen, dass das Material an der Spitze der Kerbe
kristalline Strukturen aufweist.

Der eigentliche Bruchversuch dieser Probe ist in sechs einzelne Verformungsschritte

unterteilt. Im ersten Schritt bewegen sich nur Biegekonturen in beiden Materialien.
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(a) BF Ubersicht (b) BF Kerbe (c) Bild 486 2. Schritt

(d) Bild 464 3. Schritt (e) Bild 450 6. Schritt (f) Bild 460 6. Schritt

Abbildung 4.53: Bruchversuch Ti10/Z2rO,100 senkrecht zu den Grenzflachen Probe 2

Biegekonturen sind auch im zweiten Schritt zu beobachten, zusétzlich wird ein Riss an
der Spitze der Kerbe gebildet (vgl. Markierung in Abbildung .

Das Wachstum und die Bewegung dieses Risses werden in den folgenden Verformungs-
schritten bei einer hoheren VergrofSerung verfolgt. Wahrend des dritten Schrittes wéachst
der Riss iiber die nachsten zwei Ti- und ZrO,-Schichten in Richtung des Si-Substrates
(vgl. Abbildung . Selbst bei hoherer Vergroflerung kann eine Versetzungsaktivi-
tat nicht eindeutig beobachtet werden.

Im vierten und fiinften Schritt wichst der Riss nicht weiter. Es kann jedoch eine Ab-
rundung der Rissspitze beobachtet werden.

Erst im sechsten und letzten Schritt kann wieder eindeutig Verformung und Risswachs-
tum erkannt werden. In Abbildungen [£.53¢/ und £.531 sind zwei Momentaufnahmen zum
Ende der Bildserie gezeigt. In Abbildung ist zu erkennen, dass die Rissspitze im
Vergleich zu Abbildung wesentlich abgerundeter ist. Weiterhin kann in der ZrO,-
Schicht, die zwei Schichten entfernt von der eigentlichen Rissspitze liegt, an mehreren
Stellen eine Verformung beobachtet werden (Pfeile in Abbildung . Im Bereich
direkt vor der Rissspitze kann, wie bereits geschildert, die Einschniirung des Materi-
als durch die Verformung festgestellt werden. Nur zehn Einzelbilder (Abbildung
spiter versagt die Probe katastrophal. Der Riss wéchst in Richtung der verformten
Stellen im ZrO, und von dort bis in das Si-Substrat.

In Abbildung m ist eine zusammengesetzte Ubersichtsaufnahme des gesamten Ris-
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Abbildung 4.54: Bruchversuch Ti10/ZrO,100 senkrecht zu den Grenzflachen Probe 2 Ubersicht Riss

ses zu sehen. Mit dem roten Kreis ist die urspriingliche Position der Spitze der Kerbe
markiert. In dieser Ubersicht fillt auf, dass es an mehreren Stellen (rote Pfeile) ver-
formte Bereiche in den ZrO,-Schichten gibt. Diese Verformungen liegen in der Nahe
der Rissoberfliche, sind aber nicht Teil des eigentlichen Risses, der komplett durch die
gesamte Multilage lauft.

Weiterhin ist zu beobachten, dass im mit dem blauen Pfeil markierten Bereich, der Riss
abgelenkt und ein zweiter Riss (in Richtung des Pfeils) gebildet wird. Der Hauptriss,
ausgehend von der Kerbe, wird an dieser Stelle um ca. 70 nm nach rechts (gesehen
in Rissausbreitungsrichtung) abgelenkt, bevor er ohne weitere Ablenkung bis in das
Substrat wachst. Der zweite Riss wéchst parallel zum Hauptriss auch in Richtung Sub-
strat, erreicht dieses aber nicht. Im Bereich vor der Rissspitze des zweiten Risses ist
das Material bereits verformt, aber noch nicht gerissen.

Da sich der zweite Riss und die Ablenkung des Hauptrisses auflerhalb des Bildaus-
schnittes des sechsten Verformungsschrittes gebildet haben, kann tiber deren Entste-

hung keine gesicherte Aussage getroffen werden.

Ti10/ZrO,100-Probe 3

In Abbildung ist die Hellfeldiibersichtsaufnahme der néchsten Probe dieser
Schichtdicke gezeigt. Die Spitze der Kerbe liegt in diesem Fall wiederum in einer der
ZrO,-Schichten, jedoch nur ca. 10nm von der Grenzfliche zur nachsten Ti-Schicht
entfernt. Zusatzlich weist der Bereich in der ZrO,-Schicht um die Spitze kristalline
Strukturen auf.

Der Bruchversuch ist in vier Einzelschritte unterteilt. Im ersten Schritt bildet sich noch
kein Riss. Lediglich die Offnungsweite der Kerbe wird vergréSert und Biegekonturen
in beiden Materialschichten konnen beobachtet werden. Im zweiten Schritt bildet sich
ein erster kurzer Riss an der Kerbe (vgl. Markierung in Abbildung [£.55¢). Dieser Riss
reicht bis zum Ende des Verformungsschrittes bis in die angrenzende Ti-Schicht hin-
ein. Im Bereich der auf die gerissene Ti-Schicht folgenden ZrO,-Schicht ist schon die

Einschniirung des ZrO, zu erkennen. Zu Beginn des dritten Verformungsschrittes bil-
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(a) BF Ubersicht (b) BF Kerbe (c) Bild 453 2. Schritt

(d) Bild 490 3. Schritt (e) Bild 345 4. Schritt

Abbildung 4.55: Bruchversuch Ti10/ZrO,100 senkrecht zu den Grenzflachen Probe 3

det sich zundchst eine verformte Stelle in der ZrO,-Schicht, die sich urspriinglich zwei
ZrO,-Schichten von der Kerbe entfernt befindet. Diese Verformung bildet sich in ei-
nem Bereich helleren Kontrastes, jedoch ohne, dass die Schichten, die nédher zur Kerbe
liegen, gerissen sind. Im Verlauf des dritten Schrittes wachst der Riss ausgehend von
der Kerbe hin zu der Verformung in der ZrO,-Schicht, sodass am Ende ein verformter
Bereich bzw. Riss tiber die zwei Ti- und ZrO,-Schichten zu beobachten ist (vgl. Abbil-
dung [4.55d)).

Im letzten Schritt wéchst der Riss weiter und der Bereich der Verformung in den ZrO,-
Schichten verbreitert sich kontinuierlich. In der dunkel erscheinenden ZrO,-Schicht bil-
det sich innerhalb weniger Einzelbilder der Bildserie eine weitere verformte Stelle, die
tiber die gesamte Schichtdicke reicht (vgl. Abbildung [£.55¢). Wieder nur wenige Einzel-
bilder spater versagt die Probe katastrophal und der Riss wéachst bis in das Substrat.
Die zusammengesetzte Aufnahme des Risses ist in Abbildung gezeigt. Hier ist zu
erkennen, dass im Bereich der verformten Stelle in der dunkleren ZrO,-Schicht (Mar-
kierung in Abbildung der Riss abgelenkt und ein weiterer Riss gebildet wird.
Durch den zweiten Riss wird ein Teil des Materials von der urspriinglichen Rissober-
fliche abgelost (vgl. Markierung in Abbildung . Nachdem der Hauptriss in der
Nahe der Kerbe abgelenkt wird, wachst er im weiteren Durchgang durch die Lamelle
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Abbildung 4.56: Bruchversuch Ti10/ZrO,100 senkrecht zu den Grenzflachen Probe 3 Ubersicht Riss

relativ gerade tiber alle Grenzflichen hinweg. Im Bereich der Mitte der Lamelle ist zu
erkennen, dass hier ein Helligkeitsgradient an der Rissoberfliche vorhanden ist, sodass

auch hier das Material, bevor es gerissen ist, eingeschniirt und damit diinner wird.

Ti10/ZrO,100-Probe 4

Als letztes Beispiel werden die Ergebnisse des Bruchversuchs an der in Abbildung
dargestellten Lamelle dokumentiert. Die Spitze dieser Kerbe liegt direkt an der
Grenzfldche zu einer benachbarten Ti-Schicht, wie in Abbildung gezeigt. Dieser
Bruchversuch wird in Dunkelfeldabbildungsbedingungen in nur einem Verformungs-
schritt durchgefithrt. Bereits in diesem einen Schritt versagt die Lamelle katastrophal.
In Abbildung ist eine Dunkelfeldiibersichtsaufnahme nach dem Bruch zu sehen.
Der Riss hat sich an der Spitze der Kerbe gebildet und wéchst mit einer deutlichen
Tendenz hin zur rechten der beiden Si-Séulen.

Die Momentaufnahmen in Abbildungen {.57d| und [4.57¢€] zeigen, dass sich ein Riss vor

dem katastrophalen Versagen bildet, jedoch schon in der néchsten Aufnahme unkon-

trolliert durch die gesamte Lamelle gewachsen ist. In den wenigen Momentaufnahmen,
in denen sich der Riss zuerst bildet und dann wachst, ist die Bewegung von Biegekon-
turen zu beobachten. An der Rissoberfliche der Schichten in der Néahe der Spitze der
Kerbe ist der bereits bei anderen Lamellen beobachtete Helligkeitsgradient zu sehen.
Das Material wird wiahrend des unkontrollierten Versagens erst eingeschniirt, bevor es
letztlich reifit.

Zusammenfassung Ti10/Z2rO,100

Die Bruchversuche der Probenserie mit der geringsten Ti-Schichtdicke versagen letztlich
katastrophal bzw. unkontrollierbar. Wiederum werden die Risse an der Spitze der Ker-
be gebildet, jedoch ist deren Ausbreitungsrichtung deutlich abgelenkt von der Richtung

senkrecht zu den Grenzflichen. Zusétzlich zeigt sich ein Unterschied zu den Bruchver-
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(a) DF Ubersicht (b) BF Kerbe (c) DF Ubersicht Riss

(d) Bild 142 (e) Bild 143
Abbildung 4.57: Bruchversuch Ti10/ZrO,100 senkrecht zu den Grenzflachen Probe 4: Abbildungund

@zeigen die Lamelle vor und nach dem katastrophalen Versagen.

suchen der grofleren Ti-Schichtdicken, da es keine Ausbildung von Rissbriicken gibt.

Die Rissoberfldchen sind aufgrund des katastrophalen Versagens sehr gerade und glatt.
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Probe 1 2 3 4 )
Kerbe ZrO, ZrO, ZrO, ZrO,, mnah an Mittig in ZrO,
Grenzfliche zu Ti
Rissbildung An der Kerbe An der Kerbe und An der Kerbe An der Kerbe An der Kerbe
in der Lamelle
Riss- Leichte  Tendenz Senkrecht iiber die Leichte  Tendenz Deutlich nach Tendenz zur rech-
wachstum nach rechts Grenzflachen nach rechts rechts abgelenkt ten Si-Saule
Anzahl Schritte 2 6 4 1 Aufpralltest
Bemerkung Versagt  katastro- Hauptriss wird Versagt kata- Unkontrolliertes Glatte Rissoberfla-
phal im letzten abgelenkt, zweiter strophal, kurzer Wachstum, mnach- che, keine weitere
Schritt, viele kris- Riss im unteren zweiter Riss dem der erste Riss Analyse moglich
talline Stellen Bereich der Lamel- gebildet ist
im  ZrO,, diin- le, Verformung im
nere Lamelle an ZrO, neben der

Rissoberflache

Rissoberflache

Tabelle 4.11: Tabellarische Zusammenfassung Ti10/ZrO,100 senkrecht zu den Grenzflachen, Probe 5 wird hier nicht gezeigt
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Abbildung 4.58: Die GrdBe der plastischen Zone in Abhangigkeit der Ti-Schichtdicke fir die Bruchversu-
che senkrecht zu den Grenzflachen.

4.5.4 Plastische Zone

Wie bereits fiir die Bruchversuche entlang der Grenzflichen, werden auch fir die Bruch-
versuche senkrecht zu den Grenzflichen in allen geeigneten Bildserien die Positionen
der schnellen Kontrastwechsel als Ma$ fiir die Grofle der plastischen Zone genutzt. Alle
dargestellten Werte sind gewichtete Mittelwerte verschiedener Lamellen und Bildserien
einer Schichtdickenkombination. In Abbildung ist die Grofle der plastischen Zone
in Abhéngigkeit der Schichtdicke aufgetragen.

4.5.5 Energiefreisetzungsrate

Die Analyse der kritischen Energiefreisetzungsrate erfolgt fiir alle geeigneten Bildserien
der gezeigten Bruchversuche entsprechend der in Abschnitt geschilderten Metho-
dik. Im Gegensatz zu der Auswertung der Energiefreisetzungsrate fiir die Bruchversu-
che entlang der Grenzflachen werden hier jeweils die Kompositwerte der FlieBspannung
sowie des Elastizitdtsmoduls der jeweiligen Schichtdickenkombination verwendet (vgl.
Tabelle . In Abbildung sind die so erhaltenen Werte fiir J;g und Kjq gegen
die Ti-Schichtdicke aufgetragen.

In Abbildung sind exemplarisch die Risswiderstandskurven fiir jedes Schichtdi-
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Abbildung 4.59: Kritische Energiefreisetzungsrate und Bruchz&higkeit in Abhangigkeit der Ti-
Schichtdicke fir die Bruchversuche senkrecht zu den Grenzflachen.

ckenverhaltnis gezeigt.
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(a) Ti100/Z2rO,100 Probe 4 (b) Ti50/ZrO,100 Probe 2

(c) Ti10/ZrO,100 Probe 3

Abbildung 4.60: Risswiderstandskurven Bruchversuche senkrecht zu den Grenzflachen
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4.6 Einfluss einer Gasatmosphare auf das Bruchverhal-
ten

In den nachfolgenden Abschnitten werden die Bruchversuche in einer Gasatmosphé-
re beschrieben. Es werden Experimente in einer Wasserstoff- und einer Wasser-
Atmosphéare durchgefithrt. Der Druck im Probenraum des verwendeten ETEM ist
fiir beide Gase etwa 6mbar. Sowohl fir die Wasserstoff- als auch fir die Wasser-
Atmosphare gilt, dass ausgehend vom Vakuumlevel des Mikroskops der Druck kontinu-
ierlich erhoht wird und wahrend der Experimente ein Gasfluss durch den Probenraum
den Druck konstant hélt. Der Gasfluss ist fiir beide Gase auf 10 cm?® min~! limitiert. Al-
le Proben werden vorab ohne Gasatmosphére und auch nach dem Entfernen des Gases
charakterisiert. Um etwaige chemische Veranderungen der Proben festzustellen, werden
EELS-Spektren aufgenommen. Aus dem Vergleich der Spektren vor dem Einlassen des
Gases mit den Spektren in der Gasatmosphére und nach dem Bruchversuch (ohne Gas)
konnen Indizien fiir Verdnderungen in der Probe gewonnen werden. Die EELS-Daten

werden abschliefend zusammenfassend dargestellt.

4.6.1 Wasserstoff-Atmosphare

Ti100/ZrO,100 entlang der Grenzflachen

Abbildung zeigt die Hellfeldiibersichtsaufnahme der Ti100/ZrO,100-Lamelle, die
auf den Einfluss eines Wasserstoffdrucks auf ihr Bruchverhalten hin untersucht wird.
Die Spitze der Kerbe liegt, wie die HRTEM-Aufnahme in Abbildung zeigt, in
einer der ZrO,-Schichten. Die bereits bekannte Kristallisation des ZrO, durch den Io-
nenstrahl kann auch hier beobachtet werden.

Der Bruchversuch ist insgesamt in drei Verformungsschritte unterteilt, wobei im ersten
der Schritte neben der Bewegung der Biegekonturen keine weiteren Veranderungen der
Lamelle festgestellt werden konnen.

Erst im zweiten Verformungsschritt kann die Aktivitdt von Versetzungen in den Ti-
Schichten deutlich erkannt werden, zusétzlich beginnt ein Riss von der Kerbe aus in
der ZrO,-Schicht zu wachsen. Dieser Riss wachst im letzten Schritt weiter, bevor es in
der dritten ZrO,-Schicht rechts von der Kerbe (auBerhalb des Bildausschnittes in der
Bildserie) zu einem unkontrollierten Risswachstum kommt. In Abbildung ist das
letzte Bild der Bildserie des dritten Schrittes gezeigt, bevor die ZrO,-Schicht katastro-
phal versagt.

In Abbildung ist eine zusammengesetzte Hellfeldiibersichtsaufnahme des Risses
in der ZrO,-Schicht gezeigt. Der Riss liegt iiber eine Lange von ca. 8,2 pm durchgehend

in der ZrO,-Schicht, in der er auch gebildet wurde. Im Bereich, in dem der unkontrol-
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(a) BF Ubersicht (b) HRTEM Kerbe (c) Bild 300 3.

(d) Ubersicht Riss nach Bruch

Abbildung 4.61: Bruchversuch Ti100/ZrO,100 entlang der Grenzflachen Wasserstoff-Atmosphére

Lamelle 7, [nm] Jig[Jm™2 Ko [MPam!/?
1 627(32) 3,751(251)  0,743(130)

Tabelle 4.12: Plastische Zone, Energiefreisetzungsrate und Bruchzéhigkeit Ti100/ZrO,100-Lamelle ent-
lang der Grenzflachen in H,

liert gewachsene Riss endet, ist in einer weiteren ZrO,-Schicht ein neuer Riss zu sehen.
Dieser Riss ist in der Lamelle gebildet worden, ohne dass es eine Kerbe gibt. Auch er
liegt komplett in der ZrO,-Schicht, in der er erzeugt wurde.

In dem Bereich des zuletzt gebildeten Risses zeigen die ZrO,-Schichten einen Kontrast-
wechsel hin zu deutlich hellerem Kontrast. Diese Kontrastanderung wird in Verbindung
mit der auflergewohnlichen Verformung in diesem Bereich gebracht.

Der entstandene Riss in einer zweiten, in der Wasserstoff-Atmosphére getesteten La-
melle, ist in Abbildung m gezeigt. Ausgehend von der Kerbe (rechts in Abbildung
4.62)) wird der Riss in der ZrO,-Schicht mit der Kerbe nukleiert und wachst unkontrol-
liert bis zu dem mit dem roten Pfeil markierten Bereich. AnschlieBend geht der Riss
in die benachbarte Ti-Schicht tiber und kreuzt zwei weitere ZrO,-Schichten, bevor er
kontinuierlich in einer Ti-Schicht bis zum Ende des Bruchversuchs weiter wachst.

In Tabelle sind die Grofle der plastischen Zone und die kritischen Werte J;g und
Kq dargestellt.
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Abbildung 4.62: Bruchversuch Ti100/ZrO,100 entlang der Grenzflachen Wasserstoff-Atmosphére Riss
Lamelle 2

(a) BF Ubersicht (b) 2. Schritt (c) 3. Schritt (d) 5. Schritt

(e) Ubersicht Riss nach Bruch

Abbildung 4.63: Bruchversuch Ti10/ZrO,100 entlang der Grenzflachen Wasserstoff-Atmosphére

Ti10/ZrO,100 entlang der Grenzflachen

Die in Abbildung dargestellte Lamelle der kleinsten Ti-Schichtdicke wird eben-
falls in einer Wasserstoff-Atmosphére getestet. Der Bruchversuch ist in diesem Fall in
sechs einzelne Verformungsschritte/Bildserien unterteilt. Wahrend des zweiten Verfor-
mungsschrittes bildet sich schlagartig ein Riss in der ZrO,-Schicht, wie in Abbildung
markiert, obwohl die Spitze der Kerbe in beiden Schichten liegt. Neben diesem
Riss bewegen sich in den ersten beiden Verformungsschritten Biegekonturen, die auf-
grund der Kristallisation des ZrO, in diesen Schichten beobachtet werden konnen.

Im dritten Schritt ergibt sich die Beobachtung, dass der vorhandene Riss wéchst und
in Richtung der Grenzfléche zu der auf der rechten Seite benachbarten Ti-Schicht ab-
gelenkt wird. Bevor dieser Riss jedoch die Grenzflache erreicht, ist eine erneute Riss-
bildung in der benachbarten ZrO,-Schicht zu erkennen. Dieser neue Riss wird mittig

in der ZrO,-Schicht nukleiert, ohne dass diese Schicht vorab gerissen oder signifikant
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Lamelle r,[nm] Jig[Jm™2] K;q[MPam'/?|
1 ~ 31,706(6341)  2,348(1126)

Tabelle 4.13: Plastische Zone, Energiefreisetzungsrate und Bruchzahigkeit Ti10/ZrO,100-Lamelle entlang
der Grenzflachen in H,

verformt ist. Der neue Riss wéchst im Verlauf des dritten Verformungsschrittes in der
Schicht, in der er erzeugt wurde. Das Risswachstum erfolgt nicht kontinuierlich, son-
dern in mehreren Spriingen. In Abbildung sind die beiden Risse am Ende des
dritten Schrittes zu sehen. Die Ti-Schicht, die zwischen den beiden gerissenen ZrO,-
Schichten liegt, ist noch intakt.

Im vierten Schritt wird die Rissspitze des zweiten Risses genauer beobachtet. Der zwei-
te Riss wéchst in diesem Verformungsschritt weiter in der ZrO,-Schicht, bewegt sich
jedoch in Richtung der Grenzflache auf der rechten Seite. Wie schon im dritten Schritt,
bildet sich in der nachsten ZrO,-Schicht rechts von der bereits gerissenen ZrO,-Schicht
ein néachster neuer Riss. Dieser wird wieder mittig in der ZrO,-Schicht erzeugt. Der
Riss verlauft hier fiir ca. 400 nm entlang der Grenzfliche zwischen der Ti- und der
ZrOy-Schicht (EELS-Daten werden hier nicht gezeigt.)

Im fiinften Schritt breitet sich der Riss weiter entlang der Grenzflache aus und verformt
zusatzlich noch die benachbarte ZrO,-Schicht, die dadurch zu reilen beginnt, aber noch
nicht komplett versagt (vgl. Abbildung [4.63d).

Im sechsten Schritt versagt die Probe letztlich katastrophal. In Abbildung ist der
gesamte Riss am Ende des Bruchversuchs gezeigt. Es ist zu erkennen, dass wahrend des
unkontrollierten Wachstums der Riss mehrere ZrO,- und Ti-Schichten gekreuzt hat.
In Tabelle sind die Grofle der plastischen Zone und die kritischen Werte Jrg und
Kiq gelistet. Eine Grofle der plastischen Zone kann fiir die Lamelle nicht abgeschétzt
werden, da in den diinnen Ti-Schichten keine Versetzungsaktivitat beobachtet werden

konnte.

Ti50/2rO,100 senkrecht zu den Grenzflachen

Hier wird eine Lamelle mit einer 50 nm dicken Ti-Schicht unter dem Einfluss einer
Wasserstoff-Atmosphére in der Geometrie senkrecht zu den Grenzflachen auf ihr Bruch-
verhalten hin getestet. In Abbildung ist eine Hellfeldiibersichtsaufnahme dieser
Lamelle zu sehen. Die Spitze der Kerbe endet in einer Ti-Schicht, jedoch sehr nah
an der Grenzfliche zu einer ZrO,-Schicht (vgl. Abbildung [4.64b). Der Bruchversuch
beinhaltet in diesem Fall sechs Verformungsschritte. Im zweiten Schritt bildet sich aus-
gehend von der Kerbe ein Riss, wie in Abbildung zu sehen ist. Wie auch in den
Bruchversuchen ohne Gaseinfluss reifit zuerst die weiter entfernte ZrO,-Schicht, bevor
die Ti-Schicht, in der die Spitze der Kerbe endet, reifft. Auch hier tiberbriicken die
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(a) BF Ubersicht (b) BF Kerbe

(¢) BF nach 2. Schritt (d) BF nach 5. Schritt (e) BF Bruch

Abbildung 4.64: Bruchversuch Ti50/ZrO,100 senkrecht zu den Grenzflachen Wasserstoff-Atmosphare

Ti-Schichten den Riss in die néchste ZrO,-Schicht.

Der helle Saum im Bereich der Kerbe (blauer Pfeil in Abbildung ist eine Schicht,
die im Zusammenhang mit der Wasserstoffatmosphare und dem Elektronenstrahl an
der Oberfliche der Kerbe/Lamelle abgelagert wird.

Im dritten, vierten und fiinften Schritt wéichst der Riss weiter und es bildet sich ei-
ne komplexe Rissstruktur vor der eigentlichen Rissspitze aus. In Abbildung ist
der Riss am Ende des fiinften Schrittes gezeigt. Auch hier ist zu beobachten, wie die
ZrO,-Schichten bereits verformt/gerissen sind (rote Pfeile), obwohl die benachbarten
Ti-Schichten noch intakt sind. Der Riss ist in dem Bereich der zweiten ZrO,-Schicht
nach der Spitze der Kerbe leicht nach rechts hin abgelenkt. Anhand der dunklen Kon-
traste in den ZrO,-Schichten kann festgestellt werden, dass die ZrO,-Schichten kristal-
lin sind. In allen Verformungsschritten konnen Versetzungsaktivitaten als Maf fir die
Grofle der plastischen Zone analysiert werden.

Im letzten Schritt versagt die Probe katastrophal, sodass die Konfiguration, wie in Ab-
bildung gezeigt, nach dem Bruchversuch iibrig bleibt. Der Riss hat sich unkon-
trolliert, aber relativ gerade iiber alle Grenzflachen hin bis in das Substrat ausgebreitet.
In Tabelle sind die Werte der quantitativen Auswertung dieser Lamelle dargestellt.
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Lamelle 7,[nm] Jig[Jm™?] K;o[MPam!/?
1 260(39) 77,956(716)  3,337(81)

Tabelle 4.14: Plastische Zone, Energiefreisetzungsrate und Bruchzahigkeit Ti50/ZrO,100-Lamelle senk-
recht zu den Grenzflachen in H,

4.6.2 Wasser-Atmosphare

Unter einer Wasser-Atmosphére werden zwei Ti100/ZrO,100-Proben in der Geometrie
entlang der Grenzflichen untersucht. In Abbildung ist die Hellfeldaufnahme ei-
ner Lamelle ohne Gasatmosphare und vor dem Bruchversuch gezeigt. Die Spitze der
Kerbe liegt sowohl in einer Ti- als auch in einer ZrO,-Schicht (vgl. Abbildung .
Zusatzlich ist ein kleiner Riss an der Spitze der Kerbe zu erkennen, der in Richtung
der benachbarten Ti-Schicht zeigt. Der Bruchversuch ist in sieben Verformungsschritte
unterteilt. Im ersten und zweiten Schritt zeigen sich Bewegungen von Biegekonturen
in den Ti-Schichten, wobei speziell zum Ende des zweiten Schrittes mit der Offnung
der Kerbe zusatzlich die Aktivitdat von Versetzungen in der Néhe der Spitze der Kerbe
beobachtet werden kann.

Im dritten Schritt wird zuerst ein signifikantes Risswachstum beobachtet. Ausgehend
von dem kleinen Riss zu Beginn des Bruchversuchs wéachst dieser Riss weiter in die auf
der linken Seite benachbarte Ti-Schicht. Dieses Risswachstum wird begleitet von einer
erhohten Versetzungsaktivitat in der Nahe der Rissspitze. Jedoch werden zusétzlich
Versetzungsaktivitaten im Radius von ca. 450 nm um die Rissspitze festgestellt.

Im vierten und fiinften Schritt wird die Ti-Schicht, in der der Riss liegt, weiter ver-
formt und letztendlich wéchst der Riss, wie auch bei den anderen Lamellen dieser
Ti-Schichtdicke ohne Gasatmosphare, in der Ti-Schicht weiter. In Abbildung ist
eine Hellfeldaufnahme am Ende des fiinften Verformungsschrittes gezeigt. Es ist zu er-
kennen, wie sich der Riss von der Kerbe aus in die Ti-Schicht und dann weiter in dieser
bewegt hat.

Im sechsten und siebten Schritt wéchst der Riss kontinuierlich weiter in der bereits
gerissenen Ti-Schicht, bis es zum katastrophalen Versagen der Lamelle kommt. Bevor
der Riss unkontrolliert durch die gesamte Lamelle wéchst, ist zu erkennen, dass sich
die Ausbreitungsrichtung des Risses geringfiigig in Richtung der auf der rechten Seite
benachbarten ZrO,-Schicht orientiert. Die ZrO,-Schicht wird jedoch nicht erreicht und
daher auch nicht verformt. In diesem Bereich kénnen keine Veranderungen in der Ti-
und der ZrO,-Schicht beobachtet werden, die diese Umorientierung erklaren koénnten.
In Abbildung ist eine Dunkelfeldtibersichtsaufnahme nach dem unkontrollierten
Risswachstum gezeigt. In der Dunkelfeldaufnahme, aber auch in den beiden Hellfeld-
aufnahmen in der Néhe der Kerbe in hoherer VergroSerung (Abbildungen und
4.651), ist eindeutig zu erkennen, dass sich der Riss, der sich wihrend des katastro-
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(a) BF Ubersicht (b) BF Kerbe (c) BF Riss 5. Schritt

(d) DF Riss Ende (e) BF links (F) BF rechts

Abbildung 4.65: Bruchversuch Ti100/ZrO,100 entlang der Grenzflachen Wasser-Atmosphare

r,[nm]  Jig[Jm™? K [MPam!/?
524(44) 11,087(427)  1,323(128)

Tabelle 4.15: Plastische Zone, Energiefreisetzungsrate und Bruchzahigkeit Ti100/ZrO,100-Lamellen in
H,O

phalen Versagens der Lamelle gebildet hat, in einer Ti-Schicht ausgebreitet hat. Ein
Scherband kann nicht beobachtet werden.

Eine zweite Lamelle, die in Wasser-Atmosphére getestet wird, zeigt ein vergleichbares
Bruchverhalten mit einem Risswachstum in der Mitte einer Ti-Schicht ausgehend von
der in einer Ti-Schicht liegenden Spitze der Kerbe. Diese Lamelle unterstiitzt damit
das bereits beschriebene Bruchverhalten. Sie versagt wahrend des Bruchversuchs an
der Kontaktfliche zu einer der Si-Sédulen.

In Tabelle sind die Grofle der plastischen Zone und die kritischen Werte der Ener-
giefreisetzungsrate und der Bruchzéhigkeit dargestellt. Die Bruchzéhigkeit wird mit
dem Elastizitatsmodul der 100 nm dicken Ti-Schichten berechnet.

4.6.3 EELS Analyse in der Gasatmosphare

Anhand der EELS-Analysen in der jeweiligen Gas-Atmosphére soll herausgefunden

werden, ob das gednderte Bruchverhalten in Verbindung mit einer Verdnderung des
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(a) Ti L-Kante (b) O K-Kante

(c) Zr M-Kante

Abbildung 4.66: EELS-Analyse in Wasserstoff-Atmosphare

Materials steht. Die EELS-Spektren werden sowohl im Vakuum als auch in der Gas-
Atmosphéare aufgenommen und miteinander verglichen. Es wird fiir Zirkon die M-
Kante, fiir Titan die L-Kante und fiir Sauerstoff die K-Kante analysiert. Alle abgebilde-
ten Spektren wurden im Dual-EELS-Modus aufgenommen und damit die Energieskala
anhand des Nullverlustmaximums geeicht. Zum besseren Vergleich sind die Intensitaten
normiert. Fir Titan erfolgt die Normierung anhand der Ls-Kante, fiir Zirkon anhand

der M3-Kante und fiir Sauerstoff bei einer Energie von 560 ¢eV.

Wasserstoff-Atmosphare

In Abbildung sind exemplarisch die EELS-Spektren in einer Wasserstoff-
Atmosphére gezeigt. Die Ti L-Kante in Abbildung zeigt eine Verschiebung zu ho-
heren Energieverlusten, die auch nach dem Entfernen des Wasserstoffs erhalten bleibt.
Die Verschiebung betriagt etwa 0,6 eV. Dem hingegen kénnen in den O- und den Zr-
Spektren keine signifikanten Veranderungen in den Energien der Peakpositionen oder
der Form der Spektren beobachtet werden (vgl. Abbildungen [4.66b/ und 4.66¢)). Diese
EELS-Spektren sind an einer FIB-Lamelle, die speziell fiir diese Untersuchung her-

gestellt wird, aufgenommen. An den Lamellen der Bruchversuche in der Wasserstoft-
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Abbildung 4.67: EELS-Analyse in Wasser-Atmosphére

Atmosphére konnen auch EELS-Spektren aufgenommen werden, deren Qualitéit nicht
ausreicht, um eine klare Aussage zu erhalten. Die EELS-Spektren der Bruchversuchs-
lamellen zeigen in einem Fall einen vergleichbaren Trend der Energieverschiebung der
Ti L-Kante. Die zweite Bruchversuchslamelle hingegen zeigt keine Verdanderung in der
Ti L-Kante unter Wasserstoff-Einfluss.

Wasser-Atmosphare

Die EELS-Analyse in Wasser-Atmosphére zeigt wie schon im Fall des Wasserstoffs
keine Verdanderungen in den Zirkon- und Sauerstoff-Spektren (hier nicht gezeigt). Die
Ti L-Kante hingegen zeigt eine Verschiebung zu geringeren Energien (vgl. Abbildung
. Die Verschiebung betragt hier konsistent etwa 1eV.



Diskussion

Im nachfolgenden Kapitel werden die gewonnenen Ergebnisse beziiglich der Rissbil-
dung und Rissbewegung in den Lamellen diskutiert. Der Effekt der Langenskala der
Ti-Schichtdicken auf das Bruchverhalten steht hier im Vordergrund, mégliche Erkla-
rungsansitze werden ausfiihrlich beschrieben. Abschliefend werden zusétzlich die Er-
gebnisse der Bruchversuche in einer Gasatmosphére im Hinblick auf das verédnderte
Bruchverhalten erlautert.

Fiir die in-situ Bruchversuche bleibt zusammenfassend festzuhalten, dass die hohen Fes-
tigkeiten der Multilagen gerade bei diinnen Ti-Schichtdicken und die besonderen Eigen-
schaften der kristallin/amorphen Grenzflichen einen entscheidenden Einfluss auf das
Bruchverhalten haben. Die starken Grenzflichen mit Festigkeiten im Bereich von etwa
3 GPa stellen keine Schwachstelle fiir den Bruch dar und es ist zu erwarten, dass ande-
re Schwachstellen zuerst versagen werden. Erst wenn die Festigkeit der Ti-Schicht die
Grenzflachenfestigkeit iiberschreitet, versagen die Grenzflichen (vgl. Abschnitt .
Neben der Grenzflachenfestigkeit kann die Rauigkeit der Grenzflichen ebenfalls von
Bedeutung sein. In der Literatur wird berichtet, dass eine rauere Grenzfliche einen
hoheren Widerstand (= 50 % groflere Bruchenergie der Grenzfliche fir SiO,/TiN)
gegeniiber einer Delamination oder Rissbildung hat |[Dau98|. Die HRTEM-Analysen
sowie vorangegangene TEM- und XRR-Untersuchungen [Lie07, Knol2||Lie12] haben ei-
ne Rauigkeit von etwa einem Nanometer bestitigt. Da die Rauigkeit der Grenzflachen
in den Ti/ZrO,-Multilagen fiir alle Schichtdickenkombinationen etwa gleich grof§ ist,
kann angenommen werden, dass die Rauigkeit das ldngenskalenabhangige Bruchver-
halten der Multilagen nicht mafigeblich beeinflusst. Inwiefern die Rauigkeit sich auf die
kritische Bruchzahigkeit oder die Grofle der plastischen Zone auswirkt, kann aufgrund
fehlender Vergleichsdaten mit variierender Rauigkeit nicht bestimmt werden.

Der Vergleich zweier Multilagensysteme identischer Materialien aber unterschiedlicher
Grenzflachengeometrie zeigt, dass neben den mechanischen und den chemischen Eigen-

schaften der Grenzflichen oder der jeweiligen Einzelschichten auch die Geometrie der
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gesamten Multilage von Interesse fiir das Bruchverhalten ist [Liu96]. Die in dieser Verof-
fentlichung moglichst perfekt praparierte Multilage mit parallelen Grenzflachen versagt
in Biegeversuchen vergleichbar mit den in dieser Dissertation untersuchten Multilagen.
In einer Multilagenstruktur mit nicht parallelen Grenzflichen breitet sich der Riss auch
in der Grenzflache aus. Dieses verdnderte Verhalten ergibt sich durch eine hinreichend
hohe Scherkomponente der Spannungen in den Multilagen mit nicht parallelen Grenz-
flichen, die die kritische Spannung zur Delamination der Grenzfliche tiberschreiten
kann. Fiir den in dieser Dissertation vorliegenden Fall bleibt anhand der Erkenntnisse
aus |[Liu96| festzuhalten, dass aufgrund der sehr guten Parallelitat der Einzelschichten
und Grenzflichen der Ti/ZrO,-Multilagen nicht zu erwarten ist, dass der Riss allein
durch die Geometrie der Grenzflichen auf die Grenzflachenebene abgelenkt wird.

Der Einfluss der intrinsischen Spannungen durch die Schichtherstellung auf die Wahl
des Risspfades wird fiir den in dieser Arbeit vorliegenden Fall der Ti/ZrO,-Multilagen
als weniger wichtig eingestuft. Da alle Proben ohne eine zusétzliche Erwarmung des
Substrates hergestellt werden, um die amorphe Struktur des ZrO, zu ermoglichen, ist
nicht zu erwarten, dass hohe intrinsische Spannungen in den Schichten vorliegen.

Im Folgenden wird besonders auf die Randbedingungen, die durch die Multilagenstruk-
tur erzeugt werden, und deren Einfluss auf das Bruchverhalten bzw. die plastische
Verformung der einzelnen Schichten eingegangen. Die Ergebnisse werden auf der Basis
der in dem Abschnitt beschriebenen moglichen Langenskaleneffekten (Griffith’s
Kriterium, Unempfindlichkeit gegeniiber Schwachstellen, Rissspitzenabschirmung, 1an-
genskalenabhéangige Festigkeiten, Abrundung der Rissspitze und Einschrankung der
plastischen Zone) diskutiert. Abschlieflend werden die Abhéngigkeit der Grole der
plastischen Zone sowie die der kritischen Bruchzéhigkeit von der Ti-Schichtdicke zur

Diskussion gestellt.

5.1 Einzelschichten

5.1.1 Titan-Einzelschichten

Die verschiedenen TEM-Aufnahmen sowie das Bruchverhalten bzw. die mikrostruk-
turellen Prozesse wéahrend des Risswachstums zeigen die typischen Merkmale eines
duktilen Versagens, wie zum Beispiel die Einschniirung des Materials direkt in der
Néahe der Rissspitze als auch die Beobachtung der Rissbriickenbildung. Sowohl fiir die
Einschniirungen als auch fiir die Rissbriicken wird das Material stark gedehnt, ohne
dass es reifit. Weiterhin kann wahrend des Bruchversuchs anhand der Kontrastwechsel
eine intensive Aktivitdt von Versetzungen in ausgewéhlten Kornern beobachtet wer-
den. Ob dies die Nukleation von neuen Versetzungen oder eine Bewegung der bereits

im Material vorhandenen Versetzungen ist, kann nicht mit Sicherheit unterschieden
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werden.

Die Beobachtung, dass nur ausgewahlte Kérner Versetzungsaktivitat zeigen, ist durch
die Variation in der Korngrofie zu begriinden. Aufgrund der ldngenskalenabhédngigen
FlieBspannung des Titans [Knol2| wird in grofieren Kérnern die notwendige Spannung
zur Bewegung und/oder Nukleation von Versetzungen frither erreicht. Da die konkrete
Orientierung der Korner nicht bekannt ist, kann zusatzlich nicht ausgeschlossen
werden, dass aufgrund der polykristallinen Mikrostruktur der Ti-Einzelschichten,
die Korner mit starkerer Versetzungsaktivitat glinstiger zu der Belastungsrichtung
ausgerichtet sind.

Auch eine Rotation der Korner unter dem Einfluss der auleren Spannung ist als Ver-
formungsmechanismus in nanokristallinen Materialien bekannt, wie sie beispielsweise
in freistehenden Gold-Schichten beobachtet werden kann [Mer14]. Da die notwendige
Formveranderung der Koérner bei einer Kornrotation typischerweise ein Diffusionspro-
zess ist [Sha04], ist zu erwarten, dass aufgrund der deutlich héheren Schmelztemperatur
des Titans (~ 1900 K [Cah83]) im Vergleich zu Gold (=~ 1300 K [Cah83|) die Kornrota-
tion in den Ti-Schichten nicht der bestimmende Verformungsmechanismus ist [Wei05].
Weiterhin liefert die Beobachtung linienhafter Kontrastwechsel in den Ti-Kérnern
einen deutlichen Hinweis darauf, dass die Versetzungsbewegung bzw. -nukleation als
eher wahrscheinlich anzusehen ist.

Zweifelsfrei festzuhalten ist, dass es eine stark ausgepragte Plastizitat im Bereich der
Kontrastwechsel in der Nahe der Rissspitze gibt, die einen Einfluss auf den ablaufenden
Rissmechanismus hat (vgl. Abschnitt [2.1.1)).

In der Literatur wird berichtet, dass ein Wechsel des Rissmechanismus hin zu
sprodem Versagen in kleineren Kornern und der damit verkniipften Moglichkeit,
Versetzungen zu nukleieren oder bewegen zu konnen, auftreten kann [Ovi07],
(experimentelle Beobachtungen in Ni bzw. Ni-Legierung [Li04} Li05], Cu oder Al-
Legierung [You04}[You05,/Che05alYou06] und Al- oder Au-Filme |[Haq04]).

Die Korngrofle der Ti-Einzelschichten liegt im Bereich von etwa 35 nm bis 100 nm, die
grofer als die kritische Korngréfie (10 nm bis 30 nm) fiir einen Ubergang zu sprodem
Versagen ist, sodass die Beobachtung des duktilen Versagens in den Bruchversuchen
fiir die Orientierung senkrecht zur Wachstumsrichtung anhand der Literatur bestatigt
werden kann [Kum03,Sinll].

Durch eine geringe Korngréfle wird zum einen die FlieBspannung erhoht und zum
anderen die plastische Zone eingeschrankt (vgl. Abschnitt [2.1.1]). Diese beiden
Mechanismen erhéhen im Allgemeinen die Wahrscheinlichkeit, dass das verformte
Material eher sprode versagt. Da praparationsbedingt davon auszugehen ist, dass die
Ti-Korner bereits Versetzungen enthalten, miissen diese wiahrend der Verformungen
nicht neu nukleiert werden. Durch die Bewegung dieser Versetzungen kann die

Spannungskonzentration in der Ndhe der Rissspitze oder der Korngrenzen ( [Ovi07],
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(a) senkrecht (b) parallel

Abbildung 5.1: Skizze zur Bruchgeometrie der Ti-Einzelschichten

vgl. Abbildung abgebaut werden. Somit kann Verformungsenergie dissipiert
werden und das Bruchverhalten ist eher duktil.

Dem hingegen versagt die Titan-Einzelschicht, die parallel zu ihrer urspriinglichen
Wachstumsrichtung getestet wird, sprode. Wie bereits fiir die Ti-Einzelschicht in der
Orientierung senkrecht zur Wachstumsrichtung diskutiert, ist zu erwarten, dass sich
aufgrund der vergleichbaren Mikrostruktur ein dhnliches Bruchverhalten zeigen sollte.
Es ist daher wahrscheinlich, dass das veranderte Bruchverhalten der gedrehten Schicht
nicht durch mikrostrukturelle oder materialspezifische Veranderungen in der Ti-Schicht
zu erklaren ist. Vielmehr wird die gednderte Geometrie des gesamten Bruchversuchs
als Grund fiir das schnelle, eher sprode Versagen der Lamelle angesehen.

Anhand der Skizzen in Abbildung ist eindeutig der Unterschied in der Geometrie
der Lamellen zu erkennen. Fiir den Fall der Ausrichtung senkrecht zur Wachstums-
richtung ist die Ti-Schicht zwischen den beiden Si-Saulen eingeschlossen und
der Riss konnte sich ,unendlich® weit ausbreiten. Die gedrehte Geometrie fiir die
Bruchversuche parallel zur Wachstumsrichtung unterscheidet sich hier grundlegend.
Aufgrund der Geometrie kann der Riss wiahrend seines Wachstums auf die Grenzflache
zwischen der Ti-Schicht und dem Si-Substrat treffen (rote Linie in und miisste
dort in das sprode Silicium wachsen. Wahrend des Bruchversuchs wird nicht nur die
Ti-Schicht unter dem Einfluss der extern aufgebrachten Spannung verformt, sondern
auch der Si-Wafer unterhalb der Ti-Schicht. Es ist daher anzunehmen, dass auch
in dem Si-Wafer an beispielsweise Fremdatomen, Leerstellen oder Storungen eine
Rissbildung stattfinden konnte. Da Silicium im Allgemeinen spréde versagt und eine
geringere Bruchzahigkeit aufweist als zum Beispiel Metalle, kann es in dem Si-Wafer
zu einem katastrophalen Versagen kommen, wenn ein Riss gebildet wird. Durch einen
solchen Riss im Silicium entsteht eine Instabilitat, die durch die diinne Ti-Schicht
nicht kompensiert werden kann und diese daher auch katastrophal versagt.

Da die Elastizititsmoduln von Titan (=~ 150GPa |Knol2]) wund Silicium
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(a) kristallin (b) amorph

Abbildung 5.2: Gegenuberstellung des Bruchverhaltens der kristallinen und amorphen ZrO,-Schichten

(130 GPa bis 189 GPa |Wor65] je nach Kristallorientierung) relativ &hnlich sind,
ist nicht zu erwarten, dass allein eine Asymmetrie in den mechanischen Eigenschaften
das katastrophale Versagen bewirkt. Vielmehr wurde wahrend der Probenpraparation
mehrfach beobachtet, dass die Grenzflache zwischen der Ti-Schicht und dem Si-Wafer
nicht besonders stark ist. Speziell das mechanische Polieren der Proben hat oft
dazu gefithrt, dass die Ti-Schicht von dem Si-Wafer abgelost wurde, sodass an der
Oberfliche des Si-Wafers an atomaren Stufen eine Rissbildung moglich ist, die das
katastrophale Versagen der Lamellen verursacht. Fir die Multilagen-Proben, bei
denen das amorphe ZrO, zuerst auf den Si-Wafer aufgebracht wurde, konnte eine
Ablosung der Schichten nicht beobachtet werden.

5.1.2 Zirkonoxid-Einzelschichten

Das beschriebene Bruchverhalten der ausgelagerten und somit kristallinen ZrO,-
Schicht (vgl. Abschnitt spiegelt die Erwartungen eines Bruchverhaltens
einer sproden Probe wie zum Beispiel von Keramiken oder von oxidischen Gla-
sern wider |Ovill,|Ovilb|. So zeigt Silicium sowohl in den hier realisierten in-situ
TEM-Bruchversuchen als auch in anderen Geometrien (Dimensionen auf der Mikro-

meterskala) ein vergleichbares, unkontrolliertes sprodes Verhalten [Jay15].

Die amorphe ZrO,-Einzelschicht hingegen zeigt zu Beginn des Risswachstums ein
leicht verdndertes Bruchverhalten. Es kann eine lokale FEinschniirung der Schicht
vor der Spitze der Kerbe bzw. des Risses beobachtet werden (hellerer Kontrast in
TEM-Hellfeldabbildungen, vgl. Abbildung , die auf eine lokal duktile Verformung
der amorphen ZrO,-Schicht schlielen lésst, bevor sie letztlich sprode versagt.

In Mikrodruckversuchen [Knol2] und Indentationsexperimenten [Heillb, Knol2]
amorpher ZrO,-Schichten konnte eindeutig eine lokale Bildung von Scherbandern

nachgewiesen werden, die als typischer Verformungsmechanismus in amorphen Mate-
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[Heillb| [Knol12]
HMPa] B, [GPa] | H [MPa] E, [GPa]
-ZrO, 16,0 260,9 - -
a-Z10, 11,5 229 4 13,2 190

Tabelle 5.1: Mechanische Eigenschaften der ZrO,-Schichten aus der Literatur [Hei11b,Kno12]

rialien angesehen wird (z.B. [Mos06b}Vol08|] fir amorphe Metalle) und ebenfalls einen
Hinweis auf eine duktile Verformung liefert.

Die Bruchversuche der Multilagenproben zeigen Scherbander in den ZrO,-Schichten
(vgl. Abbildung [£.22). In den Bruchversuchen der amorphen ZrO,-Einzelschichten
konnen keine Hinweise auf Scherbander gefunden werden. Dieser Unterschied im
Bruchverhalten erklart sich anhand der fehlenden Randbedingungen in den Einzel-
schichten. Die Grenzflichen zu den Ti-Schichten in den Multilagen kénnen durch die
aufgebrachte Spannung an den Grenzflachen Scherkomponenten erzeugen, die eine
Scherbandbildung in den ZrO,-Schichten ermoglichen. Dem hingegen entsprechen die
Bruchversuche in der Einzelschichtgeometrie einem Mode I-Bruchversuch, der keine
oder nur geringe Scherkomponenten aufweist, die eine Scherbandbildung begiinstigen
wiirden.

Im Vergleich der in der Literatur berichteten mechanischen Eigenschaften zwischen
amorphem und kristallinem Zirkonoxid weist die amorphe Schicht sowohl eine gerin-
gere Hirte als auch einen geringeren Elastizitdtsmodul auf [Heillb| (vgl. Tabelle [5.1]).
Im amorphen Zustand zeigt das ZrO, in Indentationsexperimenten einen duktilen Ver-
formungsmechanismus, wobei in der gewédhlten Bruchgeometrie nach der anfanglichen
Einschniirung ein sprodes Risswachstum beobachtet wird. Durch die amorphe Struktur
wird eine lokale, plastische Verformung ermoglicht, sodass das Bruchverhalten zu

Beginn einen duktilen Charakter aufweist.

5.2 Bruchversuche der Multilagen

5.2.1 Entlang der Grenzflachen

Die Bruchversuche in der Geometrie, die die Rissausbreitung parallel zu den Grenzfla-
chen ermoglicht, zeigen eindeutig ein variiertes Bruchverhalten mit Abhangigkeit von
der Ti-Schichtdicke.

Fir die 100 nm-dicken Ti-Schichten wird fiir alle durchgefithrten Bruchversuche ein
stabiles Risswachstum in den Ti-Schichten beobachtet. Auch in uniaxialen Zugversu-
chen zeigen die Ti100/ZrO,100-Proben ein Versagen in der Ti-Schicht (vgl. Anhang
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. Die mittlere untersuchte Ti-Schichtdicke von 50 nm zeigt auch, wie die dickeren Ti-
Schichten, Risswachstum in den Ti-Schichten. Erst bei der diinnsten Ti-Schichtdicke
von 10 nm zeigt sich ein signifikanter Unterschied. Es kann zur Rissausbreitung an der
kristallin/amorphen Grenzfliche kommen.

Im Vergleich mit den Mikrokompressionsversuchen an 45°-verkippten Grenzflachen re-

lativ zur Belastungsrichtung [Knol2| zeigt sich ein konsistentes Bild.

Durch die Unterschiede in den elastischen Konstanten zwischen zwei isotropen, linear
clastischen Materialien (Materialien 1 und 2 oder einer Diinnschicht 2 auf einem Sub-
strat 1) kann vorhergesagt werden, in welchem der beiden Materialien der Riss entsteht
oder ob er entlang der Grenzflache lduft [Dun69]. Der Einfluss des elastischen Unter-
schiedes auf das Spannungsfeld in der Néhe der Rissspitze wird durch die zwei Dundurs
Parameter o und [ ausgedriickt. Es kann zu einer Rotation/Oszillation der Spannungs-
verteilung (beschrieben iiber ) an der Rissspitze kommen, sodass eine Scherspannung
(Mode II, Spannungskomponente senkrecht zu den Grenzflichen) entsteht, die einen
Riss ablenken kann [Dun69,Rit93, McN96, Lan03|. Die Parameter berechnen sich tiber
die folgenden Gleichungen und betragen fiir das Ti/ZrO,-System (Material 1 = ZrO,,
Material 2 = Ti)
Ey — Ey

= 1B ~ 0,21 (5.1)
ol (1= 20p) — pp (1 —211)
2 (1 —e) + pa (1 — 1)

wobei E der Elastizitatsmodul (aus Tabelle[3.2)), u der Schermodul und v die Poisson-

zahl der einzelnen Materialien sind [

s

~ 0,02 (5.2)

Es gilt im Allgemeinen, dass Risse in der steiferen Schicht die Tendenz haben hin zur
Grenzflache bzw. in die nachgiebigere Schicht abgelenkt zu werden, wenn § > 0 (vgl.
Abbildung[5.3al). Fiir 8 < 0 tendieren sie in die steifere Schicht hinein (siche Abbildung
. Die berechneten Dundurs Parameter fiir das Ti/ZrO,-System zeigen typische
Groflen im Vergleich mit berichteten Parametern fiir Metall/Keramik-Grenzflachen in
der Literatur (o < 0,6 und 3 < 0.1) [Sch92|, sodass die berechneten Parameter fir das
Ti/ZrO,-System als belastbar angesehen werden.

Im Vergleich mit den Bruchversuchen der Ti100/ZrO,100-Proben zeigt sich eine klare
Ubereinstimmung mit den Vorhersagen der Dundurs Parameter. Da beide Dundurs
Parameter fiir die Ti/ZrO,-Proben einen positiven Wert liefern, ist zu erwarten, dass
es entsprechend der Vorhersagen zu einem stabilen Risswachstum in der Ti-Schicht
kommt. Ein urspriinglich in der steiferen ZrO,-Schicht gebildeter Riss wird hin zur Ti-
Schicht abgelenkt und breitet sich in deren Mitte aus (vgl. Abschnitt [£.4.1). Auch fiir

!Schermodul und Poissonzahl entnommen aus http://www.azom.com/article.aspx?ArticleID=
9118 fiir Ti und aus http://www.azom.com/article.aspx?ArticleID=133 fiir ZrO,


http://www.azom.com/article.aspx?ArticleID=9118
http://www.azom.com/article.aspx?ArticleID=9118
http://www.azom.com/article.aspx?ArticleID=133
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(@p>0 (b) 5 <0

Abbildung 5.3: Schematische Darstellung der Auswirkungen der Dundurs Paramter fur das Ti/ZrO,-
System

die Ti50/ZrO,100-Proben stimmt das experimentell beobachtete Verhalten mit den
theoretischen Erwartungen tiberein. Erst bei der kleinsten Ti-Schicht zeigt sich eine
Abweichung von den Vorhersagen, die spéter genauer diskutiert wird.

Die Wahl des Risspfades stimmt nicht immer mit den Vorhersagen aus den elastischen
Unterschieden tiberein . Beispielsweise ist zu erwarten, dass eine Grenzfléche,
die eine geringere Bruchzédhigkeit bzw. Festigkeit hat als die beteiligten Materialien,
immer zuerst versagt unabhédngig von den elastischen Unterschieden der Materiali-
en [Fle91,[Hut92]. Ein weiterer Effekt, der sich nicht allein durch den Unterschied der
elastischen Konstanten erklaren lasst, tritt dann auf, wenn die plastische Zone grofler als
die Metallschichtdicke in einer Multilagenstruktur ist [Kru04]. Die Randbedingungen,
die durch die Grenzflichen zu den benachbarten Schichten erzeugt werden, limitieren
die Plastizitat in diinneren Metallschichten stérker im Vergleich zu Metallschichten,
die grofler als die eigentliche plastische Zone sind. Diese limitierte Plastizitdt bedingt
ein weniger starkes Abrunden der Rissspitze, wodurch hohere lokale Spannungen in
der Nédhe der Rissspitze erreicht werden (vgl. Abschnitt . Mit héheren Spannun-
gen steigt die Wahrscheinlichkeit einer Rissbildung in der benachbarten Schicht, sodass
entgegen der Dundurs Parameter der Riss unter Umstanden in die steifere Schicht oder
zur Grenzfliche abgelenkt werden kann.

In allen Féallen der Ti/ZrO,-Multilagen iiberschreiten die Grofien der plastischen Zo-
ne die Schichtdicken der Metallschichten deutlich. Jedoch wird fir die Ti50,/ZrO4100-
und Ti100/ZrO,100-Proben keine Abweichung des Risspfades beobachtet, sodass die
Plastizitédt in den dickeren Ti-Schichten noch ausreichend ist, um eine Abrundung der
Rissspitze zu ermoglichen. Fir die Til0/ZrO,100-Multilagen wird Risswachstum an
der Grenzfliche beobachtet. Aufgrund der langenskalenabhéngigen Flielspannung und
der geringeren Duktilitat (vgl. Abschnitt ist die Plastizitat starker eingeschrankt,
sodass hohere Spannungen in der Nahe der Rissspitze einen Beitrag dazu leisten, dass

der Riss hin zur Grenzflache abgelenkt wird.
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Fir die Wahl des Risspfades gilt weiterhin, dass er entlang der Richtung, in der die
hochste Triebkraft (Energiefreisetzungsrate) zur Rissbildung herrscht (in Richtungen
in denen K;; = 0), oder entlang der mikrostrukturell schwéchsten Richtung (zum Bei-
spiel Grenzflachen oder Korngrenzen) verlauft. Wenn es eine schwache Grenzflache gibt,
versagt die Probe tiblicherweise dort, unabhéngig davon ob [ positiv oder negativ ist,
also unabhéngig von den elastischen Unterschieden der beiden Materialien.
Metall/Keramik Grenzflachen sind im Allgemeinen stark und widerstandsfihig, wenn
sie ,perfekt® sind, also moglichst frei von Fehlstellen oder Fremdatomen [Bag94,Bag90,
Eva99]. Wenn Fremdatome die Grenzflache verunreinigen, wird die Arbeit zur Separa-
tion der Materialien im Wesentlichen durch die verdnderten chemischen Eigenschaften
der Grenzflache und die atomaren Bindungsstéirken bestimmt. Als Beispiel soll hier die
Analyse von Al,O,/Au-Grenzflichen genannt werden. Die stetige Zugabe von Kohlen-
stoff resultiert in einer dramatischen Reduktion der Grenzflachenbruchzahigkeit von
> 250 Jm™2 fiir die saubere Grenzfliche zu 2Jm™2 fiir die mit Kohlenstoff angerei-
cherte Grenzfliche [Lip98] (vgl. Abschnitt [2.3.1)).

Die Ti/ZrO,-Grenzflachen sind relativ glatt, jedoch weisen sie eine chemische Unschér-
fe auf, die abhangig von der Einzelschichtdicke der Multilagen ist (vgl. Tabelle. Mit
geringerer Schichtdicke sinkt zwar die absolute chemische Unschéarfe der Grenzflachen,
relativ zu der Ti-Einzelschichtdicke gesehen ist bei kleineren Schichtdicken jedoch ein
groferer Bereich der Schicht beeinflusst. Bei einer Unschérfe jeder Grenzflache von et-
wa 1nm entspricht das prozentual gesehen 20 % der Ti-Einzelschichtdicke im Fall der
Til0/ZrO4100-Multilagen. Fiir die grofite Ti-Einzelschichtdicke betragt dieser Anteil
nur etwa 6 %. Obwohl es im Bereich der Grenzflichen eine verunreinigte Zone gibt,
zeigen die Grenzflichen eine hohe Festigkeit in den Mikrokompressionsversuchen und
versagen in den Bruchversuchen erst bei den diinnsten getesteten Ti-Schichtdicken.
Eine Analyse der Bruchmechanismen fiir Metallschichten, die zwischen zwei elastische
Materialien eingebettet sind, zeigt, dass durch die Randbedingungen hoéhere Span-
nungen in der Metallschicht erreicht werden koénnen [Var91]. So steigt die Spannung
vor einer Rissspitze in einer eingeschrinkten Metallschicht kontinuierlich mit der auf-
gebrachten Spannung. Steigt in einem Metall /Keramikschichtsystem (vgl. Abbildung
die Steifigkeit der Keramik, wobei die Eigenschaften der Metallschicht unverén-
dert bleiben, ist das Auftreten eines schnellen Risswachstums oder eines Ablosens der
Schicht an der Grenzflache wahrscheinlicher. Ein vergleichbarer Trend hin zu unkontrol-
liertem Risswachstum und Ablésen der Schicht wird beobachtet, wenn die Schichtdicke
der Metallschicht geringer wird und die Eigenschaften der Keramik unbeeinflusst blei-
ben. Im Extremfall kann es aufgrund der hohen Spannungen in solchen beschrankten
Systemen auch zur Spaltung der Keramik kommen [Var91].

Zusammenfassend bleibt festzuhalten, dass die experimentellen Beobachtungen des von

der Ti-Schichtdicke abhangigen Bruchverhaltens im Vergleich mit den Erkenntnissen
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Abbildung 5.4: Metallschicht zwischen zwei Keramikschichten mit einem Riss in der Metallschicht nach
[Var9od]

aus der Literatur plausibel erscheinen. Anhand der theoretischen Voraussagen iiber
das Risswachstum in Multilagen ist zu erwarten, dass sich fiir alle Ti-Schichtdicken der
Riss, unabhéngig davon wo er gebildet wird, hin zur Ti-Schicht und dort in der Mitte
der Schicht ausbreitet. Fiir die beiden grofleren untersuchten Ti-Schichtdicken ist dieses
Verhalten so beobachtet worden. Die Abweichung von diesem theoretisch erwarteten
Rissverlauf fiir die 10 nm diinnen Ti-Schichten erklart sich durch die veranderten Ver-
haltnisse der Festigkeiten der beiden Komponenten und der Grenzflache.

Auch in einer komplexen Multilagenstruktur (SiO/TiN/Ti/TiN/AlCu/SiO,) wird ei-
ne Variation des Risspfades hin zu einer Ausbreitung an der Grenzfliche mit geringer
werdender Schichtdicke der duktilen Komponenten beobachtet [Dau9g|. Das verdnderte
Verhalten erklért sich hier durch eine Variation des Bruchmodus aufgrund der elasti-
schen Unterschiede der Materialien.

Die Beobachtung, dass der Riss nicht exklusiv entlang der Grenzflache verlauft, lasst
sich durch die polykristalline Mikrostruktur der Ti-Schichten nachvollziehen. Aufgrund
der Anisotropie der mechanischen Eigenschaften der hexagonalen Kristallstruktur des
Titans ist es moglich, dass lokal an einzelnen Kornern die Verhéltnisse der lokalen
Spannungen bzw. Festigkeiten (etwa 2,87 GPa) relativ zu der Grenzflache (2,77 GPa)
ein Risswachstum in der Ti-Schicht begiinstigen. Die Anisotropie fiir das hexagonale
Gitter des Titans kann einen Unterschied von maximal bis zu 30 % in den elastischen
Konstanten bewirken. Es erscheint daher plausibel, dass es lokal durch die Anisotropie
zu einem Wechsel der bevorzugten Rissausbreitung kommt, da sich die Festigkeiten
der 10 nm-diinnen Ti-Schichten nur wenig von der gemessenen Grenzflachenfestigkeit

unterscheidet.
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5.2.2 Senkrecht zu den Grenzflachen

Die experimentellen Beobachtungen der Bruchversuche in der Orientierung der Riss-
ausbreitung senkrecht zu den Grenzflichen liefert fiir alle untersuchten Schichtdicken
ein vergleichbares Verhalten. Die Rissausbreitung findet iiber alle Grenzflachen hinweg
in Richtung des unterliegenden Si-Substrates statt. Die Proben mit den 100 nm-dicken
Ti-Schichten versagen nach der Rissbildung in einer kontrollierten Weise iiber die Aus-
bildung von mehreren Rissbriicken in den Ti-Schichten. Fiir die beiden geringeren Ti-
Schichtdicken werden weniger Rissbriicken in den Ti-Schichten gebildet.

Ausgehend von der linear-elastischen Bruchmechanik kénnen laut [Hua95] in Multila-
gen aus Metallen und Keramiken zwei miteinander in Konkurrenz stehende Mechanis-
men des Risswachstums unterschieden werden.

Ein Mechanismus beschreibt die wiederholte Renukleation eines Risses in der Kera-
mikschicht, wihrend die Metallschicht noch intakt bleibt. Die Metallschichten bilden
dementsprechend Rissbriicken. An der Grenzfldche zur duktilen Metallschicht wird der
Riss aufgehalten und rundet durch die plastische Verformung in der Metallschicht ab.
Im Fortlauf des Risswachstums werden die einzelnen Risse in den Keramikschichten zu
einem makroskopischen Riss zusammengefiithrt und die Probe versagt iiber die Riss-
ausbreitung senkrecht zu den Grenzflachen (vgl. Abbildung unten).

Der zweite mogliche Mechanismus beinhaltet die Nukleation von mehreren Rissen in
der gleichen Keramikschicht in der Nahe der Rissspitze eines makroskopischen Risses
(vgl. Abbildung [5.5| oben).

Der Wechsel im Bruchmechanismus wird durch ein kritisches Verhéltnis der Schichtdi-
cken der Metall- (t,,,) bzw. Keramikschicht (¢.) bestimmt. Entscheidend fir den Riss-

mechanimus ist das Verhéltnis der Steifigkeiten der Metall- und der Keramikschicht.

tm E,
(V). & 53)

Experimentelle Daten verschiedener Systeme (Al/Al,O5 und Cu/Al,O,4 mit verschiede-

nen Metall- und auch Keramikschichtdicken) zeigen, dass das kritische Schichtdicken-
verhéltnis (¢, /tc).,; = 2,5 entspricht [Hua95|. Das bedeutet, dass fiir Metallschichtdi-
cken, die zweieinhalb mal dicker sind als die Keramikschicht, die Nukleation mehrerer
Risse in der Keramikschicht auftreten sollte.

Anhand der gemessenen Elastizitdtsmoduln der Komponenten des Ti/ZrO,-Systems
(vgl. Tabelle ergibt sich ein Wert von etwa 1,25, der damit deutlich unterhalb
des kritischen Wertes von 2,5 aus |[Hua95| liegt, was beutet, dass die Renukleation
des Risses in der Keramikschicht der vorherrschende Mechanismus ist (vgl. Abbildung
unten). Diese Vorhersage kann durch die experimentellen Beobachtungen dieser
Dissertation unterstiitzt werden (vgl. Abbildung [4.45d| oder |4.49¢)). Sie gilt aber nicht

universell, da der Einfluss der plastischen Verformung in der Metallschicht im Bereich
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Abbildung 5.5: Schematische Darstellung der Rissmechanismen in metallisch/keramischen Multilagen
aus [Hua95]

hinter der Rissspitze nicht beriicksichtigt ist. So kann eine plastische Verhartung der
Metallschicht wihrend der Verformung die Rissbriickenbildung unterdriicken [Cao91].
Dieser Effekt wird in dem Modell nicht beriicksichtigt.

Bruchversuche an Multilagenstrukturen bestehend aus kollumnaren Cu-Schichten und
feinkoérnigen Nb- oder Zr-Schichten zeigen eindeutig, dass sowohl der Bruchmecha-
nismus als auch die Duktilitat der Multilage stark von der Cu-Schichtdicke ab-
héngt [Zhall|. In der in Abbildung dargestellten Geometrie verringert sich fiir
diinnere Kupferschichten aufgrund der langenskalenabhéingigen Duktilitat des Kup-
fers [Mis03, Mis07,Zhu08|, der lingenskalenabhéngigen Fliespannung und den Ein-
schrankungen der plastischen Zone aufgrund der Schichtdicke (vgl. Abschnitt die
Moéglichkeit die Rissspitze abzurunden. Diinnere Kupferschichten sind somit weniger
widerstandsfahig gegentiiber dem Risswachstum und ein kontinuierliches Risswachstum
tber die Grenzflichen hinweg wird beobachtet [Zhall].

Wird die kritische Bruchzéhigkeit der Metallschicht erreicht und versagt diese, wird
der Riss aus der X-Schicht hin in die Metallschicht auch bei dickeren Metallschichten
fortgesetzt.

Sowohl fiir die 100nm- als auch fir die 50 nm-dicken Ti-Schichten kann die Renu-
kleation des Risses in der Keramikschicht sowie die noch intakten Ti-Schichten direkt
beobachtet werden. Fiir den Fall der 10 nm-diinnen Ti-Schichten werden in den Ex-

perimenten keine Rissbriicken beobachtet. Es kann jedoch nicht mit Sicherheit aus-
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Abbildung 5.6: Schematische Darstellung des Versagensmodell nach [Zha11]

(a) BF (b) DF

Abbildung 5.7: Hell- und Dunkelfeldaufnahme der Rissbriicken in der Ti-Einzelschicht

geschlossen werden, dass wahrend des Bruchversuchs Rissbriicken in den Ti-Schichten
gebildet wurden, die aufgrund des katastrophalen Versagens der Lamelle und der ge-
ringen Schichtdicke der Ti-Schichten nicht sichtbar gemacht werden konnten.

Es erscheint wahrscheinlicher, dass aufgrund der verringerten Duktilitat und den stérke-
ren Einschrankungen der plastischen Zone im Vergleich zu den dickeren Ti-Schichten die
Rissbriickenausbildung unterdriickt ist [Hsi94,Zhu04, Bud04, Kum10] (vgl. Abschnitt
2.1.1)).

Weiterhin wird durch die hohere Festigkeit der 10 nm-dicken Ti-Schicht eine hohere
aufgebrachte Spannung benétigt, um einen Riss zu bilden bzw. wachsen zu lassen. Mit
hoheren Spannungen ist die Moglichkeit eines Spaltbruches grofer.

Die Mikrostruktur der Metallschichten kann einen entscheidenden Einfluss auf die Wahl
der beiden bereits geschilderten Rissmechanismen haben. Obwohl nach den oben vor-
gestellten Modellen Ti/TiN-Multilagen aufgrund des Schichtdickenverhéltnisses tiber
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den Rissmechanismus der Renukleation von Rissen in den Keramikschichten versagen
sollten, wird experimentell das Versagen iiber die Rissbildung in der Ti-Metallschicht
beobachtet [Kum10]. Dieses verdnderte Verhalten erklart sich durch die Mikrostruktur
der Ti-Schichten, die kollumnare Kérner iiber die gesamte Schichtdicke (850 nm) mit
einem mittleren Durchmesser von etwa 25nm aufweisen [Kum10]. Diese kollumnare
Kornstruktur ermoglicht die Rissbildung entlang der Korngrenzen, die senkrecht zu
den Grenzflichen - also in Rissausbreitungsrichtung - orientiert sind.

Ein Risswachstum entlang der Korngrenzen kollumnarer Kérner wie in [Kum10] kann
in den Bruchversuchen senkrecht zur Wachstumsrichtung und damit parallel zu den
Korngrenzen der kollumnaren Ti-Kérner nicht eindeutig beobachtet werden. Dunkel-
feldaufnahmen der Rissbriicken in der Ti-Einzelschicht, die eine &hnliche Mikrostruktur
besitzen wie die dickeren Ti-Schichten in den Multilagen, bestéitigen, dass die Riss-
briicken in einem einzelnen Korn ausgebildet werden (vgl. Abbildung [5.7). Auch die
HRTEM-Aufnahmen der Rissbriicken (vgl. Abbildung in den Ti-Schichten der
Multilagen zeigen eine vergleichbare Situation. Obwohl auch die hier untersuchten Ti-
Schichten ein kollumnares Wachstum zeigen, belegen die Experimente, dass die Korn-

grenzen nicht die schwéchsten Stellen in den Multilagen sind.

5.2.3 Plastische Zone

Beziiglich der plastischen Zonen werden im Folgenden zwei Gesichtspunkte diskutiert.
Zum einen kann die Grofle der plastischen Zone, die in den in-situ TEM-Bruchversuchen
anhand der Versetzungsaktivitiaten direkt beobachtet wird, analysiert und zum ande-
ren kann die Form der plastischen Zone in den Bruchgeometrien im Vergleich mit der
Literatur diskutiert werden.

In Abbildung ist fiir die Ti100/ZrO,100-Proben die plastische Zone in der ersten
Aufnahme einer Bildserie des jeweiligen Bruchversuchs dargestellt. Die roten Kreise
markieren alle Positionen, an denen wéahrend des Risswachstums plastische Ereignisse
registriert werden, die als Maf fiir die GroBle und auch fiir die Form der plastischen
Zone dienen.

Fiir den Fall der Bruchversuche entlang der Grenzflichen in Abbildung konnen
zwar deutlich weniger plastische Ereignisse beobachtet werden, jedoch zeigt sich hier,
dass die plastische Zone in Richtung der Rissausbreitungsrichtung gréfier zu sein scheint
als senkrecht dazu. Diese Asymmetrie kann auch in FEM-Simulationen der plastischen
Zone in duktil/sproden Multilagen in der Literatur gefunden werden |[Cao91},Jha98|.
Abbildung zeigt die plastischen Ereignisse in einer Ti100/ZrO,100-Lamelle, die
senkrecht zu ihren Grenzflichen getestet wird. Hier zeigt sich im Vergleich zu Abbildung
[5.8al, dass sich die plastischen Ereignisse deutlich homogener verteilen. Es konnen Po-

sitionen mit Versetzungsaktivitidten gefunden werden, die etwa 400 nm senkrecht zur
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(a) entlang der Grenzflachen (b) senkrecht zu den Grenzflachen

Abbildung 5.8: Plastische Zone in den Multilagen

Rissausbreitungsrichtung entfernt von dem eigentlichen Riss liegen. In Richtung der
Rissausbreitung ist auch hier die plastische Zone grofler. Der hier ermittelte Wert liegt
bei etwa 600 nm.

Neben den elastischen FEM-Simulationen im Ergebnisteil dieser Dissertation sei ei-
ne zusétzlich durchgefithrte Simulation erwéhnt, die ein perfekt elastisch-plastisches
Verhalten der Materialien annimmt. In Abbildung sind zwei Aufnahmen dieser Si-
mulation in der Geometrie der Rissausbreitung entlang der Grenzflichen gezeigt. Im
Vergleich zu der Form der plastischen Zone der FEM-Simulation in Abbildung ist
eindeutig festzuhalten, dass in den Experimenten die plastische Zone senkrecht zu der
Rissausbreitung geringer ist als in den Simulationen. Es werden nur selten Ereignisse
beobachtet, die mehr als eine Ti-Schicht von der Rissspitze entfernt liegen. Dem hin-
gegen erstreckt sich die plastische Zone in Richtung des Risses tiber mehrere hundert
Nanometer (etwa 500nm) im Falle der Ti100/ZrO,100-Proben.

Aufgrund der FEM-Simulation in Abbildung ist ersichtlich, dass alle Ti-Schichten
unter dem Einfluss einer nicht zu vernachlédssigenden Spannung stehen, die mindestens
etwa der Hélfte der FlieBspannung des Titans entspricht. Obwohl die Spannungen in
der Nahe der Si-Saulen die FlieBspannung des Titans nicht erreichen, ist jedoch mit
einer Beeintrachtigung der Berechnung der Groflen der plastischen Zonen tiber Glei-
chung zu rechnen. Die Berechnung der plastischen Zone basiert auf der linear-
elastischen Bruchmechanik, die verlangt, dass die plastische Zone wesentlich kleiner
als die Dimensionen der Probe ist. Diese Voraussetzung ist fiir den hier vorliegenden
Fall nicht gegeben, sodass die berechneten Grofien der plastischen Zone nicht uneinge-
schriankt vertrauenswiirdig sind. Fiir die Ti100/ZrO,100-Proben betréigt die gemessene
plastische Zone im TEM etwa die Halfte der gesamten Lamelle, sodass sich fiir die-

se Proben die grofiten Abweichungen zu der berechneten Gréfle der plastischen Zone
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(a) (b)

Abbildung 5.9: Spannungsverteilung der symmetrischen Simulation mit 100nm Auslenkung der Si-
Saulen mit plastischer Verformung der Schichten. Farbskala ist identisch flr beide Abbildungen und nor-
miert mit der jeweiligen FlieBspannung des Materials (o/0ys)

entlang der Grenzflichen  senkrecht zu den Grenzflichen
Ti/ZrOy  rprEM Ko TpK | TpTEM Kig Tp K
Probe nm] [MPam'?] [nm]| [nm] [MPam'?] [nm]
100/100  492(20)  1,99(20) 219 | 596(10)  3,63(24) 728
50/100 307(25)  1,07(16) 101 | 320(7) 1,44(22) 183
10/100 144(19)  2,27(16) 208 | 71(12)  2,66(656) 286

Tabelle 5.2: Plastische Zonen gemessen im TEM und berechnet aus den Bruchzahigkeiten mit Gleichung

(o)

zeigen. Mit kleinerer Ti-Schichtdicke und damit auch kleinerer plastischer Zone ist zu
erwarten, dass die Werte der berechneten plastischen Zone belastbarer werden. Die in
Tabelle berechneten Werte sind unter diesem Gesichtspunkt zu bewerten.

Auch fir die Einzelschichtbruchversuche oder die Bruchversuche in einer Gasatmo-
sphire kann im Allgemeinen keine Ubereinstimmung zwischen den berechneten und
gemessenen plastischen Zonen gefunden werden, da auch hier die gemessenen plasti-
schen Zonen etwa die Halfte der gesamten Lamellenbreite iiberspannen.

Die gemessenen Groflen der plastischen Zone folgen einem klaren Verlauf in Abhén-
gigkeit der Ti-Schichtdicke. Es werden kleinere plastische Zonen in den Multilagen mit
diinneren Ti-Schichtdicken gefunden, wie es aufgrund der Einschrankungen der plasti-
schen Zone durch die verringerte Langenskala zu erwarten ist (vgl. Abschnitt . Mit
steigender Schichtdicke vergrofert sich die plastische Zone, da die Fliespannung der
Ti-Schichten abnimmt (vgl. Abbildung [2.8)). Im Vergleich zu der Grofie der plastischen

Zone in den Ti-Einzelschichten ist hier festzuhalten, dass die gemessenen plastischen
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Zonen vergleichbar grof sind, was aufgrund der ahnlichen Fliespannungen die Erwar-
tungen erfiillt. Es zeigt sich somit, dass in den untersuchten Lamellen die Grofle der
plastischen Zone im Wesentlichen durch die Flielspannungen der duktilen Ti-Schichten
bestimmt wird.

Zusammenfassend muss hier festgehalten werden, dass trotz des klaren Verlaufs, die
Bestimmung der plastischen Zone in den Til0/ZrO,100-Proben deutlich schwieriger
und teilweise sogar nicht moglich ist. Einen Kontrastwechsel in den nur 10 nm-diinnen
Ti-Schichten zu beobachten, ist nur bei relativ hohen Vergroflerungen im TEM mog-
lich. Eine hohere Vergroflerung bringt die Unsicherheit mit sich, dass eventuell nicht
alle Kontrastwechsel noch im Bildausschnitt liegen. Das bedeutet, dass die Bestimmung
der Groflen der plastischen Zonen anhand der TEM-Aufnahmen als untere Abschét-
zung zu interpretieren ist.

Im Fall der Ti50/Zr0,100- und Ti100/ZrO,100-Proben ist die Beobachtung der plas-
tischen Ereignisse nicht als limitierender Faktor bei der Bestimmung der Groéfle der

plastischen Zone zu betrachten.

5.2.4 Bruchzahigkeiten und Energiefreisetzungsraten

Im nachfolgenden Abschnitt wird die kritische Bruchzahigkeit der verschiedenen
Versuche in Bezug auf ein langenskalenabhéngiges Verhalten im Vergleich mit der
Literatur diskutiert. In Abschnitt ist bereits eine Ubersicht der in der Literatur
beobachteten Abhéngigkeiten der Bruchzédhigkeit von Langenskalen verschiedensten
Ursprungs erlédutert.

In Abbildung ist ein Ashby-Diagramm der Bruchzihigkeiten in Abhéngigkeit der
Festigkeit fiir verschiedene Materialien gezeigt. Die in dieser Dissertation gemessenen
Bruchzahigkeiten sind in das Diagramm eingetragen.

Es muss vorab festgehalten werden, dass hier aufgrund der Abhéngigkeit der Bruch-
zihigkeit von der Probendimension (vgl. Abschnitt zu erwarten ist, dass alle
gemessenen Bruchzihigkeiten kleiner sind als die aufgetragenen Daten in dem Ashby-
Diagramm. Daher werden hauptséchlich die relativen Lagen der Bruchzahigkeiten von
Zirkon und Titan im Experiment und aus der Literatur diskutiert. Es werden jedoch
auch Griinde fiir die geringen Bruchzahigkeiten aufgefiihrt.

Die berechneten Bruchzahigkeiten der Multilagen werden im Weiteren als Bruchza-
higkeiten des Titans interpretiert, da aufgrund der experimentellen Beobachtungen
die plastische Verformung, die den grofiten Anteil zu der Bruchzéhigkeit bzw. CTOD
liefert, nur in den Ti-Schichten auftritt. Die Berechnung iiber Gleichung erfolgt
somit jeweils mit der FlieBspannung der Ti-Schicht.

Diese Annahme vernachlissigt den Anteil der elastischen Verformung in den ZrO,-

Schichten, was jedoch aufgrund der relativ ahnlichen Elastizitdtsmoduln der ZrO,-
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Abbildung 5.10: Ashby-Diagramm nach [Gra13]

bzw. Ti-Schichten (vgl. Tabelle nicht stark ins Gewicht fallt. Fiir die Diskussion
des ldngenskalenabhingigen Verhaltens der Bruchzéhigkeiten ist diese Vernachléssi-

gung daher weitergehend irrelevant.

Anhand des Ashby-Diagramms ist eindeutig zu erkennen, dass die gemessenen
Bruchzahigkeiten deutlich geringer sind im Vergleich zu denen in der Literatur doku-
mentierten Daten. Weiterhin sind alle Bruchzahigkeiten der Ti-Schichten (sowohl in
den Multilagen als auch in den Einzelschichten) kleiner als die der ZrO,-Einzelschicht,
obwohl Zirkon in massiven Proben eine geringere Bruchzahigkeit aufweist als massive
Titan-Proben. Das bedeutet, dass sich die relativen Verhéltnisse der Bruchzéhigkeiten
in den dinnen Schichten, die in dieser Dissertation untersucht werden, umgedreht
haben.

Der Vergleich der Daten fiir die amorphe ZrO,-Schicht ist aufgrund der Struktur der
vorliegenden Schichten deutlich schwieriger als im Fall des Titans. Die im Ashby-
Diagramm eingezeichneten Literaturdaten sind an kristallinen Zirkon-Proben gemessen

worden, sodass ein Vergleich nur unter Beriicksichtigung dieses mikrostrukturellen
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Unterschieds der Proben moglich ist. Es ist anzunehmen, dass durch die amorphe
Struktur der ZrO,-Schichten und deren mechanischen Eigenschaften (vgl. Tabelle
b.1] [Heillb,[Knol2]) eine lokale plastische Verformung mittels Scherbédndern ermdg-
licht wird [Spa77,/Arg79|, die in einer Erhohung der Bruchzahigkeit resultiert. Dieser
Prozess wirkt der Reduzierung der Bruchzéhigkeit aufgrund der Miniaturisierung der
Proben entgegen.

Im Folgenden werden die Bruchzahigkeiten der Ti-Schichten im Vergleich mit der
Literatur und in Abhéngigkeit der Schichtdicke diskutiert.

Auch in  Aluminium-Schichten in  einem  &hnlichen  Schichtdickenbereich
(100nm bis 125nm) und einer vergleichbaren mittleren Korngréfie (50nm) wird
in in-situ Bruchversuchen im TEM eine kritische Bruchzahigkeit im Bereich von
0,7 MPam'/? bis 1,1 MPam'/? gemessen, die deutlich kleiner ist als die in der Litera-
tur berichteten Werte (15 MPam!/2 bis 30 MPam'/? [Gral3]) [Kum09]. Die geringe
Bruchzéhigkeit wird iiber den Ubergang zu einen ebenen Spannungszustand und das
Fehlen einer Verhdrtung des Metalls erklért.

Die Energiefreisetzungsrate, die bei der Rissbildung ausgehend von einer ideal atomar
scharfen Kerbe gemessen werden kann, betrigt theoretisch nur etwa 2Jm™2 [Kum09].
In makroskopischen Bruchexperimenten ist es nicht moglich, eine atomar scharfe
Kerbe zu erzeugen. Mit einem grofleren Kriimmungsradius von etwa 50nm wird
geschitzt [Kum09], dass die Energiefreisetzungsrate um einen Faktor drei grofier sein
sollte, weil mehr Energie gebraucht wird, um einen Riss von einer abgerundeten Spitze
zu bilden. Erst die Miniaturisierung und die damit verbundenen Praparationsmethoden
(zum Beispiel FIB) ermoglichen wesentlich geringere Krimmungsradien im Vergleich
zu den makroskopischen Experimenten, sodass die scharferen Kriimmungsradien dazu
beitragen konnen, dass geringere Bruchzéhigkeiten in kleineren Proben gemessen
werden.

Die in dieser Dissertation realisierten Kriimmungsradien betragen aufgrund der ge-
wéahlten Préparationsmethode mit dem geringsten Ionenstrahlstrom des FIB weniger
als 50nm, sodass die Beobachtung viel geringerer Bruchzahigkeiten im Vergleich zu
massiven Titan-Proben nicht ungewohnlich erscheint.

Die Mikrostruktur der kristallinen Schichten in einer Multilagen-Struktur oder auch
allgemein in Einzelschichten kann die Bruchzdhigkeit mit bestimmen. Mit steigender
Korngrofle steigt auch die Bruchzahigkeit der kristallinen Schicht [Mus82,Swa86|. In
CrN-Kompositmaterialien wird von einem Anstieg der Bruchzahigkeit um einen Faktor
zwei berichtet [Liul3|, wenn die Mikrostruktur von einem kollumnar gewachsenen
Material hin zu feinkoérnigen Schichten geéndert ist.

In-situ TEM-Bruchversuche an Ti/TiN-Multilagen mit konstanten Schichtdicken
(dr; = 850nm und drin = 450nm) zeigen deutlich verringerte Bruchzéhigkeiten

von etwa 1,45MPam'/? bis 2,45 MPam!/? in der Geometrie der Rissausbreitung



156 KAPITEL 5. DISKUSSION

(a) entlang (b) senkrecht

Abbildung 5.11: Energiefreisetzungsrate, GréBe der plastischen Zone und FlieBspannungen der Ti-
Schichten fiir die Bruchveruche entlang der Grenzfléohen[@]und senkrecht zu den Grenzfléchen@

senkrecht zu den Grenzflichen in Abhéngigkeit der Lamellendicke (150 nm bis 300 nm)
in Elektronenstrahlrichtung |[Kum10]. Die verringerten Bruchzahigkeiten stehen in
Verbindung mit dem Ubergang in den ebenen Spannungszustand.

Zusammenfassend bleibt festzuhalten, dass durch die zunehmenden Einschrankungen
der plastischen Zone mit kleinerer Probendimension kleinere Bruchzahigkeiten zu
erwarten sind [Var91|Rit93|Was96, Kru04]. Zusétzlich tragt die ldingenskalenabhéangige
Flielspannung dazu bei, dass auf grofleren Dimensionen mehr Energie dissipiert
werden kann, sodass die Bruchzédhigkeit mit der Probendimension ansteigt. Auch die
Fahigkeit der Rissspitzenabschirmung steigt mit der Schichtdicke, wodurch die Proben
im Allgemeinen widerstandsfiahiger werden [Cao91, Hwu99|. Diese Mechanismen be-
stiatigen, dass die Bruchzéhigkeit mit kleinerer Dimension bzw. Schichtdicke verringert
wird. Dieser Trend wird auch in den Bruchversuchen beobachtet.

Nachfolgend wird der Verlauf der Energiefreisetzungsraten in Bezug auf die Ti-

Korngrofle diskutiert. In Abbildungen [5.11a) und [5.11b| sind die Energiefreisetzungsra-

ten, die GroBe der plastischen Zone und die Festigkeiten aus [Knol2] in Abhangigkeit
der Ti-Korngrofe fiir beide realisierten Bruchgeometrien aufgetragen. Zusétzlich sind,
zu einer besseren Einordnung, die Ergebnisse der Ti-Einzelschicht senkrecht zu ihrer
Wachstumsrichtung gezeigt. Die mittlere in-plane Korngréfie der Ti-Einzelschichten
wird anhand der TEM-Aufnahmen mit etwa 100 nm angenommen.

Alle gemessenen Energiefreisetzungsraten sind deutlich geringer als typische Werte
fiir Metalle. Diese groen Abweichungen (etwa 1 x 10°) sind anhand der Randbedin-
gungen, die durch die Geometrie der Lamellen als auch der Multilagen hervorgerufen
werden, zu erklaren. Dieser Effekt ist bereits diskutiert worden.

Anhand der Abbildungen ist eindeutig zu erkennen, dass sowohl die Gréfle der
plastischen Zone als auch die Festigkeit eine Abhéngigkeit von der Ti-Korngrofle zeigt.

Die Energiefreisetzungsrate folgt diesem klaren Verlauf der Grole der plastischen Zone
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nicht. Eine Abweichung ist sowohl bei sehr kleinen als auch bei grofien Ti-Kérnern zu
beobachten. Die Abweichung bei kleinen Ti-Korngréfen ist im Fall der Bruchversuche
entlang der Grenzflichen durch einen verédnderten Bruchmechanismus zu erkléren
(schraffierter Bereich in Abbildung [5.11a)). Fir die geringsten Ti-Schichtdicken und
damit auch Korngréflen kann eine Rissausbreitung entlang der amorph /kristallinen
Grenzflachen beobachtet werden. Das bedeutet, dass diese Ti-Schichten im Vergleich
zu den groBeren Ti-Schichten einen weniger entscheidenden Einfluss auf das Bruchver-
halten haben. Die Festigkeit der 10 nm-dicken Ti-Schichten tiberschreitet die Festigkeit
der Grenzfliche (bestimmt anhand der 45°-Sdulen aus [Knol2]), sodass in den
Ti10/ZrO,100-Proben die Grenzflichen als mikrostrukturell schwéchste Komponenten
angesehen werden und der Riss daher entlang der Grenzflachen verlauft.

Die geringe Energiefreisetzungsrate bei grofien Ti-Kornern erklért sich durch Veran-
derungen in den Randbedingungen der Rissausbreitung und der plastischen Zone. In
den Multilagen kann der Riss aufgrund der Mikrostruktur der Ti-Schicht (kollumnare
Korner) und der aufgezwungenen Randbedingungen durch die benachbarten ZrO,-
Schichten nicht entlang der mikrostrukturell schwéchsten Richtung wachsen, sodass
der Riss Korner durchqueren muss anstatt entlang von Korngrenzen zu wachsen. In
der Ti-Einzelschicht sind keine Randbedingungen wie in den Multilagen zu erwarten,
sodass der Riss hier die Ausbreitungsrichtung entlang der schwéchsten Richtung wéh-
len kann. Aufgrund des Risspfades (vgl. Abbildung ist eindeutig zu erkennen,
dass der Riss mehrfach seine Richtung &ndert, um entlang der schwéchsten Richtung
zu wachsen.

Da die Energiefreisetzungsrate im Wesentlichen durch die plastische Verformung in
den Metallschichten bestimmt wird, ist ein Anstieg der Werte mit steigender Grofe
der plastischen Zone und zusétzlich durch die geringere Festigkeit der Ti-Schichten mit
steigender Schichtdicke plausibel und deckt sich mit den theoretischen Erwartungen.
Diese Beobachtung gilt sowohl fir die Ti50/ZrO,100- als auch fir die Til100/Zr0O,100-
Proben in beiden Bruchgeometrien.

Die deutlich erh6hte Energiefreisetzungsrate der Til0/ZrO,100-Proben in der Geome-
trie der Rissausbreitung senkrecht zu den Grenzflichen kann zum einen aufgrund des
katastrophalen Versagens nur mit einer grofferen Unsicherheit bestimmt werden. Zum
anderen wurde bereits erwahnt, dass mit kleinerer Ti-Schichtdicke die Duktilitat des
Titans verloren geht, sodass dieses versprodet. Mit geringerer Plastizitat des Titans ist
hier anzunehmen, dass das Bruchverhalten sich dem Verhalten der ZrO,-Einzelschicht
anndhert, sodass ein Anstieg in der Energiefreisetzungsrate im Vergleich zu den
Werten der Ti50/ZrO,100-Probe zu erwarten ist.
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5.3 Bruchverhalten in einer Gasatmosphare

Das Bruchverhalten in einer Hy-Gasatmosphéare unterscheidet sich von dem Verhalten
ohne Gas in der Art, dass es in der Geometrie der Rissausbreitung entlang der Grenz-
flachen zum Versagen der ZrO,-Schichten kommt. In der Geometrie senkrecht zu den
Grenzflachen ist keine signifikante Veranderung im Bruchverhalten zu beobachten. Fiir
eine H,O-Atmosphére wird kein verandertes Bruchverhalten festgestellt.

Eine Gasatmosphére kann verschiedenste Einfliilsse auf die Materialien haben. Einer
der bekanntesten Mechanismen in Verbindung mit einer Gasatmosphére ist die Span-
nungsrisskorrosion. Spannungsrisskorrosion kann oft zu einem unerwarteten und kata-
strophalen Versagen der Probe fiihren. Durch den Einfluss der Gasatmosphére wird
die Bruchzéhigkeit herabgesetzt und das Material versagt somit bei niedrigeren aufge-
brachten Spannungen.

Welches Gas einen Einfluss auf des jeweilige Material hat, ist nur schwer vorherzu-
sagen. Aus der Literatur ist bekannt, dass zum Beispiel Keramiken mit einem hohen
ionischen Bindungsanteil anfillig fiir die Spannungsrisskorrosion gegeniiber Wasser-
dampf sind [Che05b|. Auch Zirkon fillt in diese Kategorie und es besteht somit die
Moglichkeit eines Einflusses der gewahlten Gasatmosphére auf das Bruchverhalten.
Wiéhrend der Wasserdampf-Experimente ist es moglich, dass der Elektronenstrahl im
TEM die Wassermolekiile aufspaltet, sodass neben Wassermolekiilen auch Wasser- und
Sauerstoff in der Gasatmosphére vorliegen [Wagl2] und somit die Einlagerung von
Sauer- als auch Wasserstoff nicht ausgeschlossen werden kann. Fir Titan ist bekannt,
dass Sauerstoff das Material dramatisch verhédrten kann [Liit00,Yul5|. In Verbindung
mit den chemischen Analysen aus |[Knol2] (SIMS-Messungen) und den EELS-Daten
aus dieser Dissertation, die ein Sauerstoffsignal in den deponierten Titanschichten (in
den Multilagen und auch in den Einzelschichten) zeigen, ist davon auszugehen, dass
durch die Sauerstoffverunreinigung der Ti-Schichten die Festigkeit entscheidend ange-
hoben wird. Titanoxid-Verbindungen konnen aufgrund der Feinstruktur der Ti L-Kante
charakterisiert werden [Lea82]. Allein TiO kann nicht von reinem Ti im EELS unter-
schieden werden [Sto07], sodass nicht mit Sicherheit festgestellt werden kann, ob die
Ti-Schichten aufgrund der geringen Dicke nicht bereits durch die Umgebung oxidiert
sind, bevor sie einer Gasatmosphére ausgesetzt werden und somit die Einlagerung des
Gases verlangsamt oder sogar komplett unterdriickt wird.

Da jedoch keine Verdanderung im Bruchverhalten in einer Wasserdampf-Atmosphére zu
beobachten ist, ist nicht davon auszugehen, dass durch eine weitere Verhartung des Ti-
tans die ZrO,-Schichten oder die Grenzflichen die schwachsten Komponenten werden
und versagen. Die EELS-Daten zeigen keine Verdnderungen in der Feinstruktur der Ti
L-Kanten, sodass eine signifikante Verdnderung des Oxidationszustands ausgeschlos-

sen werden kann. Die Verschiebung der Peak-Positionen zu kleineren Energieverlusten
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konnte auf eine Reduktion des Titans durch den Einfluss des Wasserdampfes hindeu-
ten, was aufgrund der vorhandenen Daten jedoch nicht eindeutig bewiesen werden kann

und daher lediglich als eine Mdoglichkeit anzusehen ist.

Der Einfluss einer Wasserstoffatmosphére auf das Bruchverhalten ergibt sich im We-
sentlichen durch seine versprodende Wirkung auf die beteiligten Materialien. Es wird
von verschiedenen Mechanismen der Wasserstoffversprodung in der Literatur berichtet,
die hier jedoch nicht im Detail diskutiert werden |[Bar09].

Im Fall des Titans ist aus der Literatur bekannt, dass sich unter dem Einfluss ei-
ner Wasserstoffatmosphéare Titanhybrid-Verbindungen bilden kénnen [Bir94]. Neben
der Bildung von Hybridphasen ist weiterhin berichtet worden, dass Wasserstoff die
Kornstruktur des Titans hin zu kleineren Korngréfien verdandern kann [Yok02]. Klei-
nere Korngroflen ermoéglichen bevorzugt einen sproden Rissmechanismus und damit
geringere Bruchzahigkeiten |[Mus82,/Ovi07], wobei eine signifikante Verringerung der
Korngrofle in den Experimenten dieser Dissertation nicht beobachtet werden konnte.
Im Bezug auf die mechanischen Eigenschaften hat eine Wasserstoffatmosphare ent-
scheidenden Einfluss. So wird in der Literatur berichtet, dass durch weitere Zugabe
von Wasserstoff die FlieBspannung und die Bruchspannung in mit wasserstoffbelade-
nen Titan-Proben verringert werden kann [Tet01].

Die Wasserstoffversprodung zeigt sich im Fall des Titans am deutlichsten in einer Ver-
ringerung der Duktilitat im Vergleich zum unbeeinflussten Material [Don00,Dol15|. Fiir
Titan ist jedoch zu beriicksichtigen, dass sich an einer Oberfliche, die der Umgebung
ungeschiitzt ausgesetzt wird, eine natiirliche Oxidschicht von wenigen Nanometern bil-
det [Lu00]. Diese Oxidschicht fungiert als Barriere fiir die Einlagerung des Wasserstoffs
in das Titan, wenn sie geschlossen ist [Don00]. Die Ti/ZrO,-Grenzflichen hingegen
konnten eine Einlagerung des Wasserstoffs in das Titan ermoglichen. In der a-Phase
ist Titan ohne Verunreinigungen sehr widerstandsfahig gegentiber der Wasserstoffein-
lagerung. Aufgrund der Annahme, dass die vorliegenden Ti-Schichten nicht komplett
frei von Verunreinigungen sind, ist zu erwarten, dass theoretisch Wasserstoff in den
Schichten eingelagert werden kann [Don00).

Die geringe Verschiebung der Peak-Positionen der Ti L-Kanten unter der Wasserstoffat-
mosphére kann als eine Oxidation des Titans gedeutet werden [Sto07], wobei aufgrund
der Wasserstoffatmosphére eigentlich nicht zu erwarten wére, dass eine Oxidation auf-
tritt. Es ist jedoch nicht auszuschliefen, dass Sauerstoff wahrend des Experiments im
Probenraum vorhanden ist.

Wenn Wasserstoff in das Titan eindringen kann, dann kénnen in Abhéngigkeit seines
Anteils verschiedene Mechanismen auftreten. Fiir einen geringen Wasserstoffgehalt ist
der HELP-Mechanismus (hydrogen enhanced localized plasticity, [Bir94]) bekannt, bei

dem durch die Wasserstoffeinlagerung lokal eine erhohte Versetzungsaktivitit auftre-
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ten kann. Steigt der Wasserstoffanteil weiter, so kann es zur Bildung der Titanhy-
bride kommen. In der Literatur wird berichtet, dass ab einem Wasserstoffanteil von
etwa 30 ppm Titanhybridphase gebildet werden [Don00]. Der Plateaudruck betragt et-
wa 1 x 107" mbar [Kiir12]. Die mechanischen Eigenschaften der Titanhybride zeigen
geringere Elastizitatsmoduln und Héarten, die beide abhéngig vom Wasserstoffgehalt
sind [Set04]. Die Hérte sinkt mit der weiteren Zugabe von Wasserstoff.

Fir Zirkonlegierungen ist eine geringe Loslichkeit des Wasserstoffs bekannt, die dazu
fithrt, dass Hybridverbindungen gebildet werden [Var00|. Die mechanischen Eigenschaf-
ten werden durch den Wasserstoff herabgesetzt. Weiterhin zeigen die Zirkonhybride ein
sprodes Verhalten und eine signifikante Reduzierung der Bruchzihigkeit [Col66|. Fir
Zirkon wird auflerdem berichtet, dass die Hybridbildung einen Rissmechanismus er-
moglicht, in dem durch die Spannungen in der Néahe der Rissspitze der Wasserstoff
aufgrund des Spannungsgradienten hin zur Rissspitze diffundiert und dort Hybride bil-
det. Wenn die aufgebrachte Spannung hinreichend hoch ist, versagt das Zirkonhybrid
und ein Mikroriss entsteht, der im Verlauf weiter wachsen kann bis die Probe ver-
sagt [Var02].

Auch ein Beispiel aus der Medizintechnik zeigt, dass die tetragonale Form des Zirkon-
oxid, welche im Allgemeinen als die stabilste und risswiderstandsfahigste Phase angese-
hen wird, in der jeweiligen Anwendung eine Phasenumwandlung zur monoklinen Phase
durch die Wechselwirkung mit Wasserstoff vollzieht. Durch die Expansion wéhrend die-
ser Umwandlung kann es zum Versagen des Materials kommen [Guo04, Che09, Youl4].
Zusammenfassend ist zu erwarten, dass aufgrund der qualitativen Beobachtungen der
in-situ Bruchversuche in einer Wasserstoff-Gasatmosphare die ZrO,-Schichten so stark
durch den Wasserstoff in ihren mechanischen Eigenschaften und Bruchverhalten ge-
schwécht werden, dass sie die schwachste Komponente in den Multilagen sind. Eine
Aussage, ob und wie stark die Ti-Schichten durch den Wasserstoff versproden, erlauben
die vorhandenen Daten dieser Dissertation nicht. Jedoch bleibt eindeutig festzuhalten,

dass eine Gasatmosphére das Bruchverhalten entscheidend beeinflusst.



Zusammenfassung

Diese Arbeit befasst sich mit einer umfangreichen Charakterisierung des Bruchverhal-
tens von amorph/kristallinen Multilagen mit Schichtdicken kleiner als 100 nm.

Da das Bruchverhalten auf der Nanoskala bisher nur wenig untersucht wurde und daher
noch nicht umfassend verstanden ist, wird im Rahmen der Dissertation eine neue Me-
thodik entwickelt, die diese Untersuchungen ermoglicht. Der realisierte Bruchversuch
wird in-situ in einem Transmissionselektronenmikroskop durchgefiihrt. Dieser Aufbau
zeichnet sich durch ein kontrolliertes Risswachstum aus, sodass neben der sehr guten
raumlichen Auflosung, weitergehende Analysen beziiglich des Risspfades oder der mi-
krostrukturellen Prozesse durchgefithrt werden konnen. Dabei zeigt sich, dass diese Art
der Bruchversuche besonders flexibel im Bezug auf die Auswahl der zu untersuchenden
Probengeometrien sowie -materialien ist. Mit der Beobachtung der mikrostrukturellen
Prozesse wihrend des Risswachstums wird auf die Grofle der plastischen Zone geschlos-
sen. Damit sind die hier entwickelten in-situ Bruchversuche eines der wenigen Beispiele
aus der Forschung im Bereich der Bruchmechanik, die eine wesentliche Kenngrofle des

Bruchverhaltens direkt sichtbar und messbar machen.

Fir die Bruchversuche der Ti-Einzelschichten bleibt festzuhalten, dass sie die erwar-
teten Merkmale eines duktilen Bruchverhaltens zeigen, wie es auch fiir andere duktile
Materialien beobachtet wird. Die Versetzungsaktivitat in ausgewéhlten Kornern in der
Néhe der Rissspitze weist eindeutig auf eine ausgepréigte Plastizitdt hin, die das Riss-
wachstum begleitet. Auch beziiglich des gewéahlten Risspfades werden die Erwartungen
erfilllt. Der gekriimmte Risspfad erklart sich durch die verringerten Randbedingungen
im Vergleich zu den Multilagen, sodass sich der Riss entlang der schwachsten Richtung
ausbreitet.

Obwohl die Bruchzéhigkeiten der Ti-Einzelschichten typische Groflen eines sproden
Materials zeigen, ist durch die in-situ Bruchversuche eindeutig ein duktiles Bruchver-

halten nachgewiesen worden. Diese Erkenntnis zeigt nochmals auf, welcher Mehrgewinn
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an Informationen durch die in-situ Bruchversuche erreicht wird. Nur mit der Analy-
se der mikrostrukturellen Prozesse und des qualitativen Bruchverhaltens wahrend des
Risswachstums zusammen mit den quantitativen Daten der Bruchzéhigkeit kann das

Bruchverhalten eines Materials umfassend und aussagekréftig beschrieben werden.

Fiir die amorphe ZrO,-Einzelschicht wird eine Bruchzahigkeit gemessen, die vergleich-
bar mit Bruchzahigkeiten typisch sproder Materialien ist. Das qualitative Bruchverhal-
ten ist deutlich komplexer, da es zu Beginn sowohl einen duktilen Charakter als auch
letztlich das sprode Versagen zeigt, sodass kein klarer Bruchmechanismus angegeben
werden kann. Das Bruchverhalten amorpher Materialien ist noch nicht hinreichend un-
tersucht, sodass hier weitere Daten notwendig sind, um Mechanismen analysieren und

bestétigen zu konnen.

Fiir die in-situ Bruchversuche der Multilagen in der Geometrie der Rissausbreitung
parallel zu den Grenzflachen wird im Gegensatz zu anderen Beispielen aus der Litera-
tur eine gute Ubereinstimmung mit theoretischen Vorhersagen beziiglich der Wahl des
Risspfades gefunden. Die Ubereinstimmung begriindet sich durch die hohe Qualitit der
untersuchten Multilagen-Proben der vorliegenden Dissertation. Diese ideale Grundlage
ermoglicht, dass der Risspfad allein durch Unterschiede in den Materialeigenschaften
bestimmt wird und beispielsweise nicht durch Variationen in den Grenzflicheneigen-
schaften oder der Mikrostruktur. Weiterhin werden Analysen der Mechanismen und
Effekte durch die verringerte Léngenskala, die einen wichtigen Einfluss auf das Bruch-
verhalten in einer komplexen Multilagenstruktur hat, durchgefiihrt. Als entscheidend
haben sich die langenskalenabhéangige Festigkeit der Ti-Schichten und die Einschran-
kungen an die Grole der plastischen Zone mit verdnderter Ti-Schichtdicke herausge-
stellt. Da das Bruchverhalten mit verringerter Ti-Schichtdicke immer sproder wird,
bleibt festzuhalten, dass die Einschrinkungen an die Groéfle der plastischen Zone die
gewichtigere Rolle spielen.

Die Wahl der Risspfade in den Ti-Schichten der Multilagen zeigt, dass sich der Riss
aufgrund der kollumnaren Mikrostruktur in Verbindung mit den erzeugten Randbedin-
gungen durch die Multilagengeometrie nicht generell entlang der potentiell schwéchs-
ten Richtung ausbreitet, sondern die kollumnaren Koérner durchqueren muss. Diese
Beschrankung des Risspfades hat direkten Einfluss auf das Bruchverhalten und damit

auch auf die Bruchzéhigkeit der Materials.

Fir die Bruchversuche senkrecht zu den Grenzflichen =zeigt sich fir alle Ti-
Schichtdicken das erwartete Verhalten eines Bruchversuchs in vergleichbarer Geometrie.
Unabhéngig von der Ti-Schichtdicke wird die Rissbriickenbildung in den duktilen Ti-
Schichten in Verbindung mit der Renukleation der Risse in den spréden ZrO,-Schichten

als vorherrschender Bruchmechanismus beobachtet.
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Die theoretische Analyse und die direkte Messung der Grofle der plastischen Zone
bestéitigt den erwarteten Verlauf mit sinkender Ti-Schichtdicke und nimmt damit ent-
scheidend Einfluss auf das Bruchverhalten. Weiterhin zeigen die Ergebnisse, dass die
Grofle der plastischen Zone auch fiir komplexe Multilagenstrukturen belastbare Ana-
lysen liefert, obwohl sie durch die Randbedingungen in der Multilagengeometrie und

durch die reduzierte Lingenskala beeinflusst wird.

Die quantitativen Analysen der Bruchzidhigkeiten der Multilagenproben der verschie-
denen realisierten Bruchgeometrien bestétigen die Erwartung, dass die Rissausbreitung
senkrecht zu den Grenzflichen schwieriger ist als die parallel zu den Grenzflichen. Es
fallt jedoch weiterhin eindeutig auf, dass das Verhalten der Bruchzahigkeit in Abhan-
gigkeit der Ti-Schichtdicke bzw. Korngrofie in beiden Geometrien vergleichbar ist. Die-
se Beobachtung ldsst den Schluss zu, dass die Mechanismen, die das Bruchverhalten
entscheidend bestimmen, unabhéngig von der eigentlichen Geometrie des Bruchver-
suchs sind. Diese Erkenntnis erdffnet somit einen neuen Ansatz, das Bruchverhalten
von Materialien unabhédngig von der spiateren Anwendung zu beeinflussen. Wenn die
bestimmenden Mechanismen ausgemacht und kontrolliert werden konnen, besteht die
Moglichkeit, das Bruchverhalten gezielt einzustellen.

Die Moglichkeit aufgrund der ablaufenden Bruchmechanismen neue komplexe Kom-
positmaterialien zu entwickeln, stellt somit ein vielversprechendes Konzept fiir weitere

Untersuchungen dar.

Die Experimente in einer Gasatmosphare in dieser Dissertation liefern die Bestéatigung
der anfinglichen Idee der Beeinflussung des Bruchverhaltens mit externen Stimuli. Ob-
wohl nicht erreicht werden kann, dass in einer Gasatmosphére der Risspfad entlang der
Grenzflachen der Multilagen verlduft, wird der bestimmende Einfluss einer reaktiven
Gasatmosphére eindeutig aufgezeigt. Auch hier ermdoglicht diese Bestatigung einen po-
tentiellen Ansatz, das Bruchverhalten in der gewiinschten Art und Weise einzustellen

und zu kontrollieren.

Zusammenfassend zeigen die Ergebnisse und Analysen in dieser Dissertation, dass iiber
die Kenntnis der grundlegenden Mechanismen des Bruchverhaltens amorph /kristalliner
Multilagen auf der Nanoskala und der Wechselwirkung mit einer Gasatmosphére, neue
Ideen und Methoden entwickelt werden konnen, einen Riss zu kontrollieren und zu

steuern.
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Bruchversuch im SEM

Zusatzlich zu den in-situ Bruchversuchen im TEM werden Bruchversuche identischer
Geometrien im SEM realisiert. Hier ist neben der reinen qualitativen Analyse der Bild-
serien auch eine quantitative Auswertung der aufgewendeten Kraft moglich. Der in-situ
Aufbau im SEM ist im Rahmen einer Diplomarbeit zur Zugverformung von Gold-
Nanodréhten entstanden [Kapll]. Er besteht aus drei Piezo-Aktuatoren, je einen fiir
die Bewegung in einer Raumrichtung. Zusétzlich konnen iiber einen MEMS-basierten
Kraftsensor (Microelectromechanical systems) quantitativ Krafte gemessen werden. Die
Spitze der Kraftsensoren besteht aus Silicium, die in jede beliebige Form gebracht wer-
den kann. Mit dem FIB wird ein Sensor mit einer keilférmigen Spitze analog zu den
Bruchversuchen im TEM versehen. Die Probenpraparation unterscheidet sich fiir die
SEM-Versuche nicht wesentlich von der Praparation fiir die TEM-Versuche und wird
daher nicht weiter beschrieben. Die Geometrie im SEM ist so gestaltet, dass die Spitze
bzw. der Kraftsensor ortsfest montiert ist und daher die Probe auf die Spitze zu bewegt
wird.

Der Bruchversuch wird hier in der Ausrichtung der Rissbildung senkrecht zu den Grenz-
flachen durchgefiithrt. Wahrend die Probe gegen die Spitze gedriickt wird, steigt die
Kraft monoton stetig an, wie der verkleinerte Graph in Abbildung zeigt. Im
SEM-Video kann hier zu Beginn der Verformung eine Offnung der urspriinglichen Ker-
be und eine Verbiegung der Si-Sdulen beobachtet werden. Die Bildung des Risses findet
im grau markierten Bereich des Graphen statt. Die SEM-Aufnahmen zeigen eindeutig
die Bildung des Risses und dessen Bewegung durch die Lamelle. In den Daten der auf-
gebrachten Kraft kann hier im Bereich der Rissbildung keine signifikante Auswirkung
der Rissbildung auf die aufgewendete Kraft ausgemacht werden. Es bleibt zu vermuten,
dass lediglich die elastische Verbiegung und die dafiir notwendige Kraft aufgezeichnet
wird. Der Einfluss des Risses auf die tatsiachlich gemessene Kraft ist zu klein, um ge-
messen werden zu konnen. Auch eine Verdnderung in der Steigung der Kraft kann nicht

beobachtet werden. Die Risskonfiguration nach dem Versagen der Probe ist vergleich-
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(a) (b) (c)

Abbildung A.1: Quantitativer Bruchversuch im SEM in senkrechter Ausrichtung: SEM-Aufnahme der
fertig praparierten Probe;[(b)] SEM-Aufnahme nach dem Bruchversuch; [(c)] Kraftverlauf aufgezeichnet mit
dem Kraftsensor, grau markiert der Bereich der Rissbildung/-bewegung, verkleinert dargestellt: Kraftver-
lauf Gber den gesamten Bruchversuch

bar zu TEM-Bruchversuchen.

Zusatzlich zu den quantitativen Experimenten werden auch qualitative Bruchversuche
durchgefiihrt. In diesen Fallen wird die Probe gegen eine Wolfram-Spitze gedriickt wie
in den Bruchversuchen im TEM. Sie zeigen ein iibereinstimmendes Bruchverhalten in
der Geometrie fiir die Rissbildung entlang der Grenzfliche im Vergleich zu den TEM-
Versuchen entsprechender Ausrichtung und es werden daher hier keine Daten dieser

Experimente gezeigt.



Zugversuche

Nachfolgend werden Zugversuche an den Ti100/ZrO,100 Proben dargestellt. Diese Zug-
versuche werden wie auch die bereits beschriebenen Bruchversuche im TEM durch-
gefithrt, deren uniaxiale Zugrichtung senkrecht zu den Grenzflichen der Materialien
orientiert ist. Mithilfe eines Einfachkipp-Zughalters der Firma Gatan (Model 654) und
Kupfer-Beryllium-Rahmen wird eine minimale Langenénderung der Probe von ca. 2nm
erreicht. In die CuBe-Rahmen wird mit dem lonenstrahlmikroskop (engl. focused ion
beam, FIB) ein ca. 5pm x 30 pm groBes Fenster geschnitten. Die Probe wird mit dem
FIB soweit gediinnt, dass sie elektronentransparent ist, und anschlieend iiber dem
Fenster abgelegt und mit der Pt-lonenstrahldeposition des FIB fixiert. Durch die Pt-
Deposition wird die vorab gediinnte Probe wieder mit Platin bedeckt, welches nach-
traglich mit variierenden lonenstrahlstromen in einer Argon-lonenitze (Gatan Dou-
Mill) entfernt wird.

Die Verformung wird durch den Halter auf die CuBe-Rahmenstruktur aufgebracht. Da
die Ti/ZrO,-Probe mit diesem Rahmen fest verbunden ist, verformt sich die Probe
gemeinsam mit dem Rahmen. Durch diese Co-Deformation ist es auch moglich, die ge-
ringen Schrittweiten der Verformung zu erreichen. Rahmen und Probe verformen sich
nicht ab dem ersten Verfahrschritt des Halters. Erst ab einer gewissen Vorspannung von
Halter und Rahmen sind Reaktionen der Probe auf die extern aufgebrachte Spannung
zu beobachten. Der tatséchliche Zugversuch wird durch die kontinuierliche Elongation
von Rahmen und Probe realisiert. Hier wird die kleinste Schrittweite verwendet und
die Veranderung der Probe beobachtet und aufgezeichnet.

Abbildung[B.1] zeigt sowohl SEM- als auch TEM-Aufnahmen der Probe Ti100/ZrO,100
aufgeklebt auf die CuBe-Rahmenstruktur, jedoch noch ohne Verformung. Zu Beginn
des Zugversuchs bewegen sich lediglich einige Biegekontraste im Siliciumsubstrat. Mit
fortschreitender Verformung der Proben zeigt sich auch eine Reaktion innerhalb der
Multilagen auf die aufgebrachte Spannung. Hier sind wie in den in-situ Bruchversuchen

Kontrastwechsel in den kristallinen Ti-Schichten zu erkennen. Diese Kontrastwechsel
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(a) (b)

Abbildung B.1: Ubersichtsaufnahmen des Zugversuchs: SEM-Aufnahme nach der Praparation; |(b)
TEM-Aufnahme vor dem Zugversuch

sind homogen tiber die gesamte Lamelle verteilt. In Abbildung sind zwei Einzel-
bilder der Bildserie des gesamten Zugversuchs zu sehen. In Abbildung ist die
Lamelle noch weitestgehend intakt. Es ist ein kleiner Riss innerhalb einer Ti-Schicht
im linken unteren Bereich von Abbildung zu sehen. Weiterhin sind zwei der Ti-
Schichten deutlich dinner (in Elektronenstrahlrichtung) als die restlichen, was sich
durch den helleren Kontrast dieser Schichten zeigt. Ein Bild spéter (bei der gewéhlten
Belichtungszeit entspricht das 100 ms) ist die Lamelle in genau diesen beiden diinneren
Ti-Schichten gerissen.

In einem zweiten Schritt wird die Spannung auf die Lamelle weiter erhoht und die schon
vorhandenen Risse bewegen sich weiter. Auch hier lauft die weitere Rissbewegung in-
nerhalb weniger Einzelbilder ab. Am Ende der Verformung ist eine Risskonfiguration,
wie in Abbildung zu sehen, entstanden. Die Abbildungen [B.3b] bis [B.3d] zeigen
hoher vergroflerte Aufnahmen entlang der Rissoberfliche. Die weitere Analyse dieser
Risse zeigt eindeutig, dass beide Risse im Ti initiiert (Abbildung werden und
sich auch in den Ti-Schichten ausgebreitet haben. An drei Stellen konnte vergleichbar

zu den in-situ Bruchversuchen ein Abscheren der ZrO,-Schichten beobachtet werden,
sodass der Riss an diesen Stellen in die benachbarte Ti-Schicht gewechselt ist (vgl. z.B.
Abbildung [B.3d). Eine quantitative Auswertung der Rissversuche ist aufgrund der Ge-
schwindigkeit der Rissbildung und -bewegung nicht méglich. Rein qualitativ zeigt sich
jedoch eine gute Ubereinstimmung im Bruchverhalten des Zugversuchs im Vergleich zu
den in-situ Bruchversuchen der Ti100/ZrO,100 -Proben.

Im Rahmen dieser Arbeit werden keine weiteren Zugversuche an Proben mit diinne-
ren Ti-Schichten durchgefiihrt, obwohl die Methodik problemlos auf diinnere Schichten

iibertragen werden konnte. Die wesentliche Limitierung der Zuggeometrie, wie sie hier
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(a) (b)

Abbildung B.2: TEM-Einzelbilder wahrend des Zugversuchs; Aufnahme vor der katastrophalen
Rissbildung/-bewegung; @Aufnahme direkt nach der Rissbildung

realisiert wird, liegt darin, dass aufgrund der im System gespeicherten elastischen Ener-
gie mit einem katastrophalen Versagen der Lamellen zu rechnen ist. Die gespeicherte
Energie ist so grof3, dass, nachdem sich ein Riss gebildet hat, dieser instantan voran

getrieben wird und daher keine Kontrolle iiber die Rissbewegung moglich ist.
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(a) (b)

(c) (d)

Abbildung B.3: Zugversuch der Ti100/ZrO,100 -Probe: E Risskonfiguration am Ende der Verformung;
@-@vergréBerte Aufnahmen entlang der entstanden Rissoberflache



Kristallisation im FIB

Es werden in verschiedensten Lamellen immer wieder Kontrastverdnderungen im
Zr0O, beobachtet. Ahnliche Kontrast wurden auch unabhingig von dieser Arbeit in
TEM-Lamellen der hier verwendeten Proben festgestellt [Knol2]. Das ZrO, wird bei
Raumtemperatur deponiert und sollte daher amorph aufwachsen. Um den Ursprung
dieser Kontrastveranderungen eindeutig zu klaren, wird eine TEM-Lamelle der ZrO,-
Einzelschicht entsprechend den typischen Préparationsschritten hergestellt und im
TEM analysiert. Zuséatzlich wird diese Einzelschicht absichtlich an einer bestimmten
Position mit dem Ionenstrahl beleuchtet. Im TEM zeigen sich sowohl im ionenstrahl-
geschiadigten Bereich als auch an anderen Stellen Kontrastverdnderungen, die auf eine
Kristallisation des ZrQO, schliefen lassen. Abbildung zeigt eine Hellfeldaufnahme
der Lamelle. Es konnen eindeutig zwei Streifen mit Kontrastverdnderungen am oberen
Ende und in der Mitte der Lamelle beobachtet werden. Zusatzlich ist der absichtlich
geschadigte Bereich markiert, in dem auch Kontrastveranderungen im Vergleich zum
umgebenden Material vorhanden sind.

In Abbildung ist eine HRTEM-Aufnahme im illuminierten Bereich der Lamelle
sowie die Fourier-Transformation der Aufnahme gezeigt. Im Realbild kénnen eindeutig
periodische Strukturen ausgemacht werden, die auf eine regelméflige Anordnung der
Atome zuriickzufithren sind. Auch die Fourier-Transformation zeigt diskrete Reflexe,
die durch Beugung der Elektronen an einem periodischen Gitter hervorgerufen
werden, sodass auch hier Anzeichen von ionenstrahlinduzierten kristallinen Strukturen
nachgewiesen werden konnen.

Der Ionenstrahl des FIB kann verschiedenste Schadigungen, wie Implantation von
Ga-lonen, Redeposition auf der Oberfliche als auch die Bildung einer amorphen
Oberflachenschicht hervorrufen (z.B [Kie07]). Im Fall des ZrO, wird jedoch eine
Kristallisation des amorphen Materials festgestellt. Eine ionenstrahlinduzierte Kristal-
lisation amorpher ZrO,-Schichten konnte bereits beobachtet werden |Heilla, Lia09].

Es ist dokumentiert, dass das amorphe Zirkonoxid metastabil aufwachst und bei
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Abbildung C.1: ZrO,-Einzelschicht mit absichtlich FIB-geschadigtem Bereich: Hellfeldaufnahme
zeigt Kontrastveranderungen in der urspriinglich amorphen Struktur; [(b)] HRTEM-Aufnahme und Fourier-
Transformation des mit dem lonenstrahl illuminierten Bereichs aus@

geringen Temperaturen von etwa 250°C kristallisieren kann. Allein schon der fo-
kussierte Elektronenstrahl eines TEMs (Primérenergie der Elektronen von 300keV)
ermoglicht die Kristallisation der amorphen ZrO,-Schichten [Heilla, Knol2|. Bei den
Untersuchungen (auch STEM-Analysen) in dieser Arbeit konnte kein Einfluss eines
fokussierten Elektronenstrahls auf die Kristallisation der ZrO,-Schichten beobachtet
werden.

Durch die mechanische Beanspruchung der jeweils oberen ZrO,-Schicht in den
Ti/ZrO,-Multilagenproben in |[Knol2] wird eine Kristallisation dieser ZrO,-Schicht
beobachtet, die im Kontakt mit der Indenterspitze ist. Diese lokalisierte Kristallisation
wird in Verbindung mit einem moglichen Energieeintrag durch die aufgebrachten
Spannungen oder der herrschenden Reibung zwischen der ZrO,-Schicht und der
Indenterspitze gebracht.

Weiterhin wird in der Literatur von weiteren Experimenten berichtet, in denen
amorph-kristalline ZrO,-Multilagen mit Kr-Ionen beschossen (Energie 1 MeV) wurden
und es konnte eine Phasentransformation der amorphen Schichten hin zu tetragonal-
kristallinen Schichten nachgewiesen werden. Diese Phasentransformation tritt bei
Raumtemperatur auf. Auch in ZrHfOCH-Filmen auf einkristallinen ZrO,-Substraten
wird Kristallisation beobachtet [Yu96]. Bei einer Temperatur von 300°C und un-
ter dem Beschuss verschiedener Ionen und Energien (Ar, Ne und O) werden die
urspringlich amorphen Schichten kristallisiert. An der Grenzfliche zum Substrat
kristallisiert die Schicht epitaktisch und geht mit groflerem Abstand zum Substrat in

eine polykristalline Struktur tber.
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