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Kapitel 1
Einleitung

Mit Hilfe moderner Beschichtungstechnologien lassen sich unterschiedlichste nano-
skalige Schichtpakete herstellen, deren elektrische, chemische, optische, magnetische
und/oder thermische Eigenschaften sich durch Designparameter wie z.B. die verwen-
deten Materialien oder Schichtdicken gezielt funktionalisieren lassen. Die Anwen-
dungsmoglichkeiten solcher funktionalisierter Komposite sind vielzéhlig und stén-
dig kommen neue hinzu; Mikrosystemtechnik ("micro-electro-mechanical systems",
MEMS), flexible Elektronik sowie Antireflex-, Warmeddmm- und Verschleiffschutz-
beschichtungen [Bou98| [Cho99] [Kim10] [Par00] [Ron08| [Verl2| [Voe0l| sind nur
einige davon. Fiir einige Anwendungen sind vor allem die mechanischen Eigenschaf-
ten wie das elastische Verhalten, die Festigkeit unter verschiedenen Belastungszu-
stdnden oder die Bruchzéihigkeit von grofer Bedeutung. Da ein umfassendes Ver-
standnis wichtiger Finflussfaktoren wie Materialzusammensetzung, Grenzflichenbe-
schaffenheit und Geometrie bisher noch fehlt, sind sie Gegenstand aktueller For-
schung [Liul0O] [Liul2] [Mis07] [Sinl0] [Tanl0]. In der vorliegenden Arbeit wird eine
weitreichende Charakterisierung verschiedener Kompositsysteme mit systematisch
variierten Einzelschichtdicken mittels verschiedener Testmethoden durchgefiihrt, wie
sie in der Literatur bisher fehlt. Dieser breitgefasste Analyseansatz erdffnet die Mog-
lichkeit, die mafgeblichen Einflussfaktoren beziiglich der Verformung insbesondere
kristallin-amorpher Schichtpakete zu identifizieren und allgemeingiiltige Aussagen

iiber deren Verformungsverhalten zu treffen.

Kristallin-amorphe Komposite sind deswegen von grofem Interesse, weil sich gezeigt
hat, dass sie positive Eigenschaften ihrer Komponenten erhalten oder gar verstér-
ken konnen, wihrend sich unerwiinschte Eigenschaften eliminieren lassen. Amorphe

Einzelschichten beispielsweise zeigen eine hohe Festigkeit sowie eine herausragen-
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de Abnutzungs- und Korrosionsbestindigkeit, neigen jedoch zu sprédem Versagen
durch Scherbandbildung. Die Festigkeit kristalliner Metallschichten hingegen ist ab-
hiangig von deren Schichtdicke. Je diinner die Schicht, desto grofer ihre Festigkeit
(,smaller is stronger) [KralO]. Dieser Anstieg der Festigkeit geht jedoch wiederum
mit einer Versprodung einher, da die Versetzungsaktivitit als Hauptursache hoher
Duktilitdt von Metallen [Mey06| bei geringen Schichtdicken und Korngréfen stark
eingeschriankt ist. Ein nanoskaliges Komposit aus diesen beiden Materialklassen ver-
eint die Vorteile seiner Komponenten: Es kann sowohl eine hohe Festigkeit als auch
eine groke Duktilitdt aufweisen, und hierbei mitunter die Werte der Komponen-
ten sogar noch iibertreffen. So berichten Donohue et al iiber plastische Verformung
bis zu 90% von kaltgewalzten Cu/PdSi-Proben ohne Zerstorung der Schichtstruk-
tur [Don07a] [Don07b|, und Liu et al sprechen sogar von Superplastizitit und ultra-
hoher Festigkeit der von ihnen mittels Mikrodruckversuchen getesteten Cu/CuZr-
Schichtpakete [Liul2|. Selbst unter Zugbelastung beobachteten Wang et al eine viel
grokere Duktilitidt der Cu/CuZr-Schichtpakete als fiir die Komponenten [Wan07b|.

Diese verbesserten mechanischen Eigenschaften werden im Allgemeinen darauf zu-
riickgefiihrt, dass die Bildung von Scherbidndern in diinnen, geometrisch und me-
chanisch beschrénkten, amorphen Schichten unterdriickt wird [Don07a] [Don07b]
[Wan07b| [Arm11]. Amorphe metallische Gliser zum Beispiel zeigen einen Uber-
gang im Verformungsmechanismus von Scherbandbildung zu homogener Verfor-
mung, wenn man ihre charakteristische Grofe verringert. Dieser Ubergangsbereich
liegt, typischerweise zwischen einigen 10 und wenigen 100 nm. Allerdings wird nicht
fiir alle kristallin-amorphen Schichtpakete eine grofse Duktilitat beobachtet. Chou et
al berichten iiber frithes Versagen durch Scherbandbildung von Ta/ZrCuTi-Saulen
|[Choll|, &hnliche Beobachtungen machten Singh et al an Al/SiC-Sdulen [Sinl0)].
Es wird vermutet, dass nur die gegenseitige elastische und plastische Beschrinkung
beider Materialien durch eine feste Grenzfliche den Aufbau lokaler Spannungskon-
zentrationen verhindern und damit eine hohe Duktilitdt verursachen kann [Wan07b]
[Arm11].

In dieser Arbeit soll nunmehr systematisch untersucht werden, welche Faktoren
die elastischen Eigenschaften, die Festigkeit, die Duktilitit sowie die auftreten-
den Verformungsmechanismen von kristallin-amorphen Schichtsystemen bestimmen.
Hierzu wurden drei verschiedene Materialsysteme untersucht: Titan/Zirconiumoxid
(kristallines Metall /amorphes oxidisches Glas), Kupfer/Palladium-Silicium (kristal-
lines Metall /amorphes metallisches Glas) und Kupfer/Polycarbonat (kristallines

Metall /amorphes Polymer). Diese Materialauswahl deckt ein breites Spektrum an



verschiedenen Materialklassen ab und erlaubt es damit, den Einfluss der Komponen-
ten auf die Eigenschaften der Komposite vergleichend zu analysieren. Dabei wurden
die Schichtdicken der Komponenten im Bereich von 10 nm- 120 nm variiert. Es wird
gezeigt werden, dass Eigenschaften der kristallin-amorphen Grenzflichen wie etwa
Festigkeit, Rauigkeit und die Durchmischung der Komponenten eine wichtige Rolle
fiir die Wechselwirkung der Plastizitdtsmechanismen der beteiligten Schichten spie-

len. Fiir diese Wechselwirkungen wird ein qualitatives Modell entwickelt werden.

Die mechanische Charakterisierung der Proben erfolgte im Wesentlichen mit Hil-
fe von Nanoindentierung und Mikrodruckversuchen. Die Nanoindentierung ist ein
Standard-Testverfahren, das haufig fiir die Messung von Elastizitdtsmodul und Hér-
te diinner Schichten und Schichtpakete angewandt wird. Es bietet mehrere Vorteile:
Im Allgemeinen ist keine spezielle Probenpraparation erforderlich, die Testroutinen
sind weitgehend automatisiert und mit geringem Aufwand durchfiihrbar. Allerdings
setzt die géngige Methode [Oli92| zur Auswertung der aufgenommenen Daten ho-
mogene, isotrope Proben voraus, was speziell fiir diinne Schichtpakete nicht gegeben
ist. Die Anwendbarkeit der Nanoindentierung auf solche Schichtpakete soll in dieser
Arbeit durch den Vergleich mit Ergebnissen aus Mikrodruckversuchen eingehend

untersucht werden.

Mikrodruckversuche haben sich aufbauend auf der Arbeit von Uchic et al [Uch04]
in den letzten Jahren zu einem weiteren Standard-Messverfahren fiir kleinskalige
Proben entwickelt. Im Gegensatz zur Nanoindentierung ist die Probenpriparation
hier wesentlich aufwindiger. Sie geschieht in den meisten Fiallen mit Hilfe eines
Tonenstrahl-Mikroskops, welches die Herstellung zylindrischer Proben mit Durch-
messern von wenigen 100 Nanometern bis zu einigen Mikrometern ermoglicht. Der
grofse Vorteil dieser Methode ist die uniaxiale Belastung der Proben, die eine di-
rekte Messung des Flastizitatsmoduls in Belastungsrichtung und der Fliefspannung
ermoglicht. Im Bereich Mikrodruckversuche wird diese Arbeit zwei Neuerungen pra-
sentieren. Zum einen wird ein Modell entwickelt, wie aus den Messungen an Kompo-
siten die Eigenschaften der Komponenten abgeleitet werden konnen. Dadurch wird
es moglich, die Festigkeit von Metallschichten mit Schichtdicken auf der Nanome-
terskala zu messen, wo andere Testmethoden fiir diinne Schichten an ihre Grenzen
stofsen. Zum anderen werden Mikrodruckversuche nicht nur senkrecht zur Schicht-
ebene, sondern auch unter 45° zur Ebenennormalen durchgefiihrt. Dies ermoglicht
Aussagen iiber die Anisotropie der getesteten Schichtpakete, sowie die Festigkeit der

Grenzflachen.

Die Kombination der oben genannten Testmethoden (Nanoindentierung und Mikro-
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druckversuche) in Verbindung mit einer ausfiihrlichen elektronenmikroskopischen
Analyse ermdglicht die Untersuchung der Verformung von Kompositen unter ver-
schiedenen Spannungszustianden. Weiterhin kann ein qualitativer und quantitativer
Vergleich der mit unterschiedlichen Methoden gemessenen mechanischen Eigenschaf-
ten helfen, Festigkeits-, Duktilitdts- und Versagensmechanismen der Komposite zu

identifizieren.

Die vorliegende Arbeit ist in 6 Kapitel gegliedert. In den folgenden zwei Kapiteln
sollen zunédchst die physikalischen Grundlagen (Kapitel und die experimentel-
len Methoden (Kapitel [3)) beschrieben werden. In Kapitel [ werden - gegliedert
nach den Materialsystemen - die experimentellen Ergebnisse aus Nanoindentierung,
Mikrodruckversuchen, und elektronenmikroskopischen Untersuchungen vorgestellt.
Schlieflich wird in Kapitel [5| eine umfassende Diskussion der experimentellen Er-
gebnisse vorgenommen, die inshesondere die Erklarung der beobachteten Verfor-
mungsmechanismen, den Einfluss der Grenzflichen und der Geometrie sowie die
gemessenen Festigkeiten behandelt. Die Arbeit schliefst in Kapitel [6] mit einer Zu-

sammenfassung und einem Ausblick.



Kapitel 2
Grundlagen und Stand der Forschung

In diesem Kapitel werden die physikalischen Grundlagen dargestellt, die fiir das Ver-
stdndnis der experimentellen Ergebnisse sowie deren Diskussion notwendig sind. Dies
umfasst die Einfiihrung wichtiger Begriffe zu mechanischen Eigenschaften von Fest-
korpern sowie deren Messung an mikroskopischen Proben, Verformungsmechanismen
von amorphen und kristallinen Materialien sowie Verformungsmodelle fiir Komposi-
te. Weiterhin wird der Stand der Forschung zu Festigkeit und Verformungsverhalten

diinner Schichten und Schichtpakete vorgestellt.

2.1 Mechanische Eigenschaften

Festkorper reagieren im Allgemeinen auf eine angelegte Spannung zunfchst mit re-
versibler, elastischer Verformung und ab einer bestimmten Spannung, der Fliefsspan-
nung, mit irreversibler, plastischer Verformung. Elastische Verformung bewirkt eine
Auslenkung der Atome aus ihrer Gleichgewichtslage im Kristallgitter. Da das Bin-
dungspotential bei kleinen Auslenkungen quadratisch gendhert werden kann, kann
die Beziehung zwischen angelegter Spannung und resultierender Dehnung durch das

Hookesche Gesetz beschrieben werden:

€. (2.1)

g:

I

Dabei sind o und ¢ die Spannungs- und Dehnungstensoren zweiter Stufe, und C' ist
ein Tensor vierter Stufe. Fiir einen uniaxialen Spannungszustand in einem isotropen
Material reduziert sich diese Darstellung auf den linearen Zusammenhang o = Ee

mit dem Elastizitatsmodul E.
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Die Spannung ¢ kann dann aus der wirkenden Kraft ' und der Querschnittsfliche
A senkrecht zur Belastungsrichtung wie folgt bestimmt werden.:

0w =7 (2.2)

Bei plastischer Verformung ist die Querschnittsfliche allerdings nicht mehr konstant,

sondern wird unter Druckbelastung gréfser und unter Zugbelastung kleiner. In vielen

Fillen kann man daher die Querschnittsfliche A nur vor Beginn, jedoch nicht wih-

rend des Experiments ermitteln. Daher wird fiir viele ex-situ-Experimente anstelle

der wahren Spannung o,, aus Gleichung die technische Spannung
F

T A

verwendet, die unter Verwendung der vor dem Experiment gemessenen Querschnitts-

fliche Ay berechnet wird.

g

(2.3)

Analog unterscheidet man auch bei der Dehnung zwischen wahrer Dehnung

L
» = log — 2.4
0 =log 7. (24)
und technischer Dehnung:
AL
= — 2.5
=T (2:5)

wobei Ly die Ausgangslinge, L die aktuelle Lange und AL = L — Ly die Lingen-
differenz bezeichnet. Bei kleinen Spannungen und Dehnungen sind die technischen

Grofen gute Naherungen der wahren Spannung bzw. Dehnung.

Der Ubergang von elastischem zu plastischem Verhalten ist im Allgemeinen kon-
tinuierlich. Die Fliefsspannung wird daher definiert als die Spannung, bei der das
Material messbare Plastizitit zeigt. Bei makroskopischen Druck- oder Zugtests wird
als Fliekspannung meist die Spannung bei 0,2% plastischer Dehnung verwendet. Da
bei mikroskopischen Testverfahren bei solch geringen Dehnungen noch Randeffekte
auftreten konnen, wird in vielen Arbeiten in der Literatur die Fliekspannung bei 5%
plastischer Dehnung verwendet. Dies soll auch als Festigkeitskriterium dieser Arbeit

gelten.

Im Falle komplexer Spannungszustinde ist die Einfiihrung einer Gréfe notwendig,
die mit der Flieflspannung bei uniaxialer Belastung verglichen werden kann. Ei-
ne solche Vergleichsgrofe ist nach der Gestaltanderungshypothese die Von-Mises-

Vergleichsspannung o,. Diese lautet

1
Ty = \/5 (01 — 02)2 4 (02 — 03)% + (03 — 01)2] + 3 (T, + T35 + T13) - (2.6)
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mit den Spannungen oy, oo und o3 sowie den Schubspannungen 75, 753 und 7y3.
Diese Vergleichsspannung beriicksichtigt nur die Anteile des Spannungstensors, die
zu einer Anderung der Gestalt beitragen. Dieses Kriterium beschreibt besonders das
duktile Verformungsverhalten von Metallen, und wird daher in dieser Arbeit zur

Bestimmung einer Vergleichsspannung fiir die diinnen Metallschichten angewendet.

2.2 Verformung kristalliner Materialien

Plastische Verformung kristalliner Materialien erfolgt durch Versetzungsbewegung
auf sogenannten Gleitsystemen. Abgleitung zweier benachbarter Ebenen im Kris-
tall findet durch die Bewegung einer Versetzung mit dem Burgersvektor b auf einer
Gleitebene durch den Kristall statt. Der Burgersvektor ist dabei ein elementarer
Translationsvektor des Kristalls. Er zeigt in Richtung der stirksten Verzerrung des
Kristallgitters, und sein Betrag skaliert mit der Grofe der Verzerrung. Zur Erzeu-
gung einer Versetzung ist die elastische Verzerrungsenergie £ o G b* notwendig,
wobei G der Schubmodul ist. Daher treten bevorzugt Versetzungen auf, in der der
Burgersvektor den kiirzesten Translationsvektoren des Kristallgitters entspricht. Zur
Bewegung einer Versetzung auf einer Gleitebene muss eine Potentialbarriere des pe-
riodischen interatomaren Potentials iiberwunden werden. Die dazu bendtigte Schub-
spannung, die sogenannte Peierls-Spannung, ist fiir die Ebenen mit dem geringsten
Abstand am kleinsten. Die auf ein Gleitsystem wirkende Schubspannung 7 kann

dabei nach dem Schmid “schen Schubspannungsgesetz
T =0 COSK COS A (2.7)

aus der angelegten Spannung und den Winkeln zwischen Gleitebenennormalen und
Belastungsrichtung s bzw. zwischen Gleit- und Belastungsrichtung A bestimmt wer-
den. Die Proportionalititskonstante my, = cosk cos A wird als Schmid-Faktor be-

zeichnet.

Die in dieser Arbeit verwendeten kristallinen Metalle sind Kupfer und Titan. Kup-
fer liegt in einer kubisch flichenzentrierten (face-cubic centered®, fcc) Struktur vor,
bei der die Burgersvektoren in [110]-Richtung zeigen, und die Gleitebenen sind die
{111}-Ebenen. Titan liegt in hexagonaler Kristallstruktur (,hexagonal close-packed,
hep) mit einem Achsenverhéltnis von ¢/a=1,58 vor. Fiir Titan gibt es drei dhnlich
dicht gepackte Ebenentypen, die Basisebene {0001}, die drei Prismenebenen {10T0}7
und die sechs Pyramidenebenen {IOTl}, auf denen Gleitung in den dichtest gepack-
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(a) Kupfer (b) Titan
{1011}
(111}
®
<110> Q g (1070}
- Q \ \ z 2“ C
\ 107 <1120
@ y 0,295 nm = f

0,361 nm X a,

Abbildung 2.1: Gleitebenen und Gleitrichtungen in fcc-Kupfer (a) sowie in hexagonalem Titan (b).

Tabelle 2.1: Gleitebenen (GE) und Gleitrichtungen (GR) im fcc- und hep-Gitter.

Material Bezeichnung GE #der GE GR  # der GR

Kupfer, fcc {111} 4 (110) 3

Titan, hecp  Basisebenen {0001} 1 (1120) 3
Prismenebenen {1OT0} 3 <1 1§O> 1
Pyramidenebenen {1OT1} 6 <11§O> 1
Prism/Pyramid. {1122} 6 (2113) 2

ten <11§0>—Richtungen stattfindet. Gleitebenen und -richtungen im fce-Kupfer und
hep-Titan sind in Abbildung [2.1] dargestellt, und in Tabelle 2.1] aufgelistet.

2.2.1 Versetzungsbewegung und -wechselwirkung

In Proben mit hohen Versetzungsdichten kommt es zur Wechselwirkung von Ver-
setzungen iiber ihr elastisches Spannungsfeld. Um zwei Versetzungen auf parallelen
Gleitsystemen aneinander vorbei zu bewegen, muss eine Passierspannung {iberwun-
den werden, die proportional zur Dichte der parallelen Versetzungen p, ist. Bei
der Wechselwirkung von Versetzungen auf verschiedenen, nicht-parallelen (sekun-
déren) Gleitsystemen hingegen muss ein Schneidprozess stattfinden, fiir den die
Schneidspannung wiederum proportional zur Dichte der Sekundirversetzungen ps
ist. Addiert man beide Beitrige unter der Annahme, dass vor Beginn der plasti-
schen Verformung die Versetzungsdichte auf allen Gleitsystemen etwa gleich grofs

und proportional zur gesamten Versetzungsdichte p ist, so ergibt sich die kritische
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Schubspannung nach Taylor |Got07]:

T=aGby/p, (2.8)

wobei b der Burgersvektor, G der Schubmodul und « eine dimensionslose Konstante
der Gréfenordnung 0,5 ist. Die kritische Schubspannung eines Kristalls hédngt dem-
nach entscheidend von seiner Versetzungsdichte ab, die meist durch Wechselwirkung
von Versetzungen untereinander bzw. mit Hindernissen wie etwa Grenzflichen bei
plastischer Verformung zunimmt. Aus diesem Grund zeigen viele kristalline Mate-

rialien Verformungsverfestigung.

2.2.2 Grofienabhangige Festigkeit kristalliner Materialien

Hall [Hal51] und Petch [Pet54] fanden unabhéngig voneinander eine empirische Be-
ziehung zwischen der durchschnittlichen Korngrofe D und der Festigkeit o eines

polykristallinen Materials:

k
o =00+ —F—=. (2.9)

VD

Dabei ist og die Fliefsspannung des Einkristalls und % ein Fitparameter, die soge-
nannte Hall-Petch-Konstante. Dieses empirische Modell ldsst sich physikalisch iiber
die Wechselwirkung von Versetzungen und Versetzungsquellen in benachbarten Kor-
nern begriinden. Wird ein Gleitsystem eines Korns unter einer anliegenden Schub-
spannung 7 angeregt, so werden Versetzungen nukleiert, die sich in Richtung der
Korngrenze bewegen. Dort werden sie an der weiteren Bewegung gehindert und
stauen sich auf. Die Zahl dieser Versetzungen und damit die Aufstaulinge ist je-
doch begrenzt durch die halbe Korngrofke D/2, da die Versetzungen eine entgegen
gerichtete Riickspannung auf nachfolgende Versetzungen ausiiben, und sich an der
entgegengesetzten Seite des Korns ebenfalls ein Aufstau bildet. Die maximale Zahl
N der Versetzungen in einem Aufstau, die auf einer Linge D/2 untergebracht wer-
den konnen, ist proportional zur Korngrofe sowie zur anliegenden Schubspannung
T:

NxDr. (2.10)

Die an der Spitze eines Versetzungsaufstaus auf die Korngrenze wirkende Schub-

spannung ist weiterhin gegeben durch
Tmax = Nr. (211)

Diese Schubspannung eines solchen Versetzungsaufstaus wirkt auch auf eine po-

tentielle Versetzungsquelle im Nachbarkorn. Das Nachbarkorn erfihrt daher eine
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zusitzliche Schubspannung, die zu plastischer Verformung fithren kann, wenn die
kritische Schubspannung erreicht wird. Dabei gilt fiir die kritische Schubspannung
Trrie ¢ D72 und es folgt

(2.12)

oder mit 7 = mo

—_ é"H

oxX ——. (2.13)

VD
Unter Beriicksichtigung der Tatsache, dass mindestens die kritische Schubspannung

eines Einkristalls fiir die Verformung notwendig ist, ergibt sich die Hall-Petch-
Beziehung (Gleichung [2.9).

Diese Beziehung wurde fiir viele kristalline Materialien bis zu geringen Korngréfen
von etwa 10nm - 20nm experimentell bestitigt. Die Festigkeit diinner Schichten
hingegen kann nur in einem begrenzten Schichtdickenbereich > 100 nm durch die
Hall-Petch-Beziehung beschrieben werden [Kral0).

2.2.3 Grofienabhangige Festigkeit diinner Metallschichten

Mit abnehmender Schichtdicke gewinnen neben dem Versetzungsaufstau an Korn-
grenzen andere Verfestigungsmechanismen an Bedeutung. Dies ldsst sich hauptséch-
lich durch die Unterschiede der Mikrostruktur sowie der Randbedingungen zwischen
diinnen Schichten und polykristallinen Bulk-Materialien erkldren: Diinne Schichten
wachsen aufgrund der Herstellungsbedingungen meist texturiert kolumnar auf, so
dass sich die Mikrostruktur wie etwa Orientierungsrelationen benachbarter Kérner
stark von derjenigen eines polykristallinen Materials unterscheiden kann. Neben der
durchschnittlichen Korngrofe D bestimmt daher auch die Schichtdicke ¢ wesentlich
die Festigkeit diinner Schichten. Aufterdem gewinnen die Grenz- und Oberflichen
diinner Schichten mit abnehmender Schichtdicke im Vergleich zu Korngrenzen an
Bedeutung. Bei geringer Schichtdicke beeinflussen die Eigenschaften umgebender
Materialien wie die des Substrats oder eventuell passivierter Oberflichen wesentlich

die Verfestigungsmechanismen.

Die verschiedenen Verfestigungsmechanismen liefern im Allgemeinen unterschiedli-
che Abhéngigkeiten von charakteristischen Parametern der diinnen Schichten, so
dass die Festigkeit diinner kristalliner Schichten durch ein Potenzgesetz der folgen-

den Form beschrieben werden kann [Yu04]:

g = 0'0+k31 D_TL—Fth_m. (214)
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Dabei beschreibt der erste Term den Beitrag des Bulk-Materials, der zweite Term
bezieht sich auf die Verfestigung durch variierende Korngrofe D mit einem Ex-
ponenten n, der meist nahe an dem der Hall-Petch-Beziehung von n ~ 0,5 liegt,
und der dritte Term beschreibt den Einfluss der Schichtdicke ¢. Der Einfluss der
verschiedenen Beitrdge wird im Folgenden anhand von Arbeiten aus der Literatur

dargestellt.

2.2.4 Stand der Forschung

Im Allgemeinen spielt die Mikrostruktur diinner Schichten, insbesondere das Ver-
haltnis zwischen Schichtdicke und Korngrofe eine wichtige Rolle fiir die auftretenden
Verformungsmechanismen. In diinnen Metallschichten mit relativ grofser Korngrofke
in Schichtebene wird der Mechanismus des Versetzungs-“channeling” aktiviert. Dabei
gleiten gekriimmte Versetzungsringe zwischen den Grenzflachen in der Schichtebene
und hinterlassen Versetzungssegmente entweder an passivierten Oberflichen oder
an der Grenzfliche zum Substrat. Die notwendige Flieflspannung fiir diesen Me-
chanismus wird hauptsichlich durch den Kriimmungsradius der Versetzungsringe,
und damit im Wesentlichen durch die Schichtdicke, bestimmt. Bei starker Verfor-
mung werden nachfolgende Versetzungsringe durch das Netzwerk von Versetzungs-
segmenten an Grenzflachen behindert, was zu starker Verformungsverfestigung fiihrt.
Bei diesem Versetzungsmechanismus wird nach dem Nix-Freund-Modell [Nix98| eine

Grofsenabhingigkeit der Festigkeit mit einem Exponenten von m & 1 erwartet.

Ein kontinuumsmechanischer Ansatz, die sogenannte ,strain gradient plasticity*
[F1e97], fithrt zu &hnlichen Ergebnissen. Nach dieser Theorie liegen innerhalb einer
diinnen Schicht durch die Behinderung der Versetzungsbewegung an der Grenzfla-
che zum Substrat Dehnungsgradienten vor. Dieses Argument wird durch diskrete
Versetzungsdynamik-Simulationen einkristalliner diinner Schichten [NicO3| unter-
stiitzt. Der Exponent m steigt in diesen Studien von 0,5 bei einer Schichtdicke von
750nm bis 1 bei Schichtdicken von < 500 nm.

Experimentell sind die verschiedenen Einflussfaktoren schwer unterscheidbar und
daher kontrovers diskutiert. Die Herstellungsprozesse diinner Schichten erlauben es
oft nicht, die Variation der Schichtdicke von derjenigen der Korngréfie vollstandig zu
entkoppeln. Daten verschiedener Studien sind in Abbildung aufgetragen. Keller
et al [Kel98| konnten die Spannungen in diinnen Cu-Schichten bei Raumtemperatur
nach thermischer Zyklierung aus Substratkriimmungs-Messungen bestimmen. Sie

interpretierten ihre Ergebnisse als Superposition aus dem Einfluss der Schichtdicke
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Abbildung 2.2: Festigkeit diinner Cu-Schichten in Abhangigkeit der charakteristischen GréBe: Zug-
versuche an Cu-Schichten auf PI-Substraten (Yu und Spaepen [Yu04], Hommel und Kraft [HomO1]
sowie Gruber et al [Gru08] mit und ohne zusétzliche Ta-Schichten), thermische Zyklierung dinner
Cu-Schichten auf Substraten (Dehm et al [Deh03])) und Bulge Tests an freistehenden Cu-Schichten
(Gruber et al [Gru08], Xiang und Vlassak [Xia06] ohne und mit Passivierung durch eine 100 nm dicke
Si3N4/TaN-Doppelschicht). Der Bereich fiir die theoretische Festigkeit aus DFT-Rechnungen [Oga02]
ist ebenfalls markiert. Als charakteristische GréBe der Cu-Proben wurde die KorngréBe fiir [Xia06] und
[HomO1] (nicht ausgefiillite Symbole), und die Schichtdicke fir [Yu04], [Deh03], [Gru08] und [HomO1]
(ausgeflllte Symbole) verwendet. Die beiden gepunkteten Linien mit unterschiedlichen Steigungen
beschreiben den Bereich der erwarteten Trends fir den Einfluss der charakteristischen Gréi3e.

mit einem Exponenten von m = 1, und dem Einfluss der Korngréfe mit einem
Exponenten von n = 0,5. Hommel et al [Hom01] fiihrten Rontgendiffraktometrie-
Messungen wiahrend Zugversuchen an diinnen Cu-Schichten auf einem nachgiebigen
Polyimid-Substrat durch, konnten jedoch durch den geringen Korngréfenbereich
den Einfluss von Schichtdicke und Korngrofe nicht entkoppeln. Yu und Spaepen
[YuO4] untersuchten diinne Cu-Schichten mittels Mikrozugversuchen auf Polyimid-
Substraten und optischer Dehnungsmessung. Diese Cu-Schichten zeigten eine geringe
Variation der Mikrostruktur bei unterschiedlichen Schichtdicken, und die Autoren

schitzten den Einfluss der Schichtdicke mit einem Exponenten von m = 0, 58 ab.

Eine Trennung der Einfliisse von Korngrofse und Schichtdicke gelang Dehm et al
[Deh03] durch thermische Zyklierung diinner Cu- und Al-Schichten. Die Autoren
verglichen epitaktisch auf a-Al,O3(0001)-Einkristallen gewachsene Schichten mit

polykristallinen Schichten auf oxidierten Si-Substraten mit Schichtdicken im Be-
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reich von 200nm - 2000 nm. Wéihrend die Festigkeit epitaktischer Schichten mit
grofsen Korngrofen in der Schichtebene gut durch das Nix-Freund-Modell erklart
werden kann, zeigten polykristalline Cu- und Al-Schichten weitaus grokere Festig-
keiten. Die Autoren erklidrten die verschiedenen Festigkeiten beider Schichttypen
durch unterschiedliche Versetzungsmechanismen: In epitaktischen Schichten wurde
Versetzungsnukleation an der Grenzflache der Schicht zum Al,O3-Substrat beobach-
tet, und die Versetzungen zeigten Auswolbung zu Versetzungsringen sowie Gleitung
entlang der Schichtebene. In polykristallinen Schichten hingegen wurden Verset-
rzungen von Korngrenzen emittiert und absorbiert, wiahrend die Grenzfliche zum

amorphen Si-Substrat Versetzungen absorbierte.

Die Untersuchungen von Gruber et al [Gru07| [GruO8| zeigten den Einfluss ver-
schiedener Substratmaterialien auf die Festigkeit diinner Cu-Schichten. Gruber et
al testeten die Schichten in freistehender Geometrie (,Bulge-Tests"), durch Zug-
versuche auf nachgiebigen Polyimid-Substraten sowie auf Polyimid mit zusétzlichen
Ta-Zwischenschichten unter Verwendung einer Synchrotron-basierten Dehnungsmes-
sung. Dabei zeigten die Cu-Schichten fiir verschiedene angrenzende Materialien un-
terschiedliche Festigkeiten: Wihrend die freistehenden und die auf Polyimid auf-
gebrachten Cu-Schichten Festigkeiten bis zu 500 MPa erreichten, zeigten die durch
Ta begrenzten Cu-Schichten Festigkeiten von mehr als 1 GPa. Zusatzlich zeigten
alle Schichten bei Variation der Schichtdicken im Bereich < 100nm eine Stagna-
tion der Festigkeit. Die Autoren erklirten ihre Beobachtungen durch einen Uber-
gang im Verformungsmechanismus von vollen zu Partialversetzungen, sowie durch
die Aktivierung einer Frank-Read-Quelle, die abhéingig von der Korngréfe und den

Randbedingungen an den Grenzflichen des Korns ist.

Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass in der Literatur im Allgemeinen
iiber einen Anstieg der Festigkeit diinner kristalliner Metallschichten mit sinkender
Korngrofe und/oder Schichtdicke bis zu einer charakteristischen Grofe von etwa
100nm berichtet wird. Allerdings werden die genaue Abhéngigkeit der Festigkeit
von der Mikrostruktur der Schichten, die zugrunde liegenden Verformungsmechanis-
men, der Einfluss von Grenz- oder Oberflichen sowie Ursachen fiir das Verhalten
bei Schichtdicken < 100nm kontrovers diskutiert. Die Untersuchungen dieser Ar-
beit sollen aufbauend auf den Beobachtungen von Gruber et al insbesondere den
Einfluss der Grenzflicheneigenschaften sowohl auf die Festigkeit als auch auf die

Verformungsmechanismen diinner kristalliner Schichten genauer beleuchten.
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2.3 Verformung amorpher Materialien

Die regellose Struktur der Atome oder Molekiile amorpher Materialien macht es
schwierig, eine Grundeinheit der plastischen Verformung, analog zu Versetzungen in
kristallinen Materialien, nachzuweisen. Im Folgenden sollen insbesondere die Plasti-
zitdtsmechanismen fiir alle in dieser Arbeit verwendeten Materialklassen - amorphe
metallische Gléser, oxidische Glaser sowie Polymere - erldutert werden. Da die in
dieser Arbeit untersuchten Materialien in Form diinner Schichten vorliegen, wird
weiterhin darauf eingegangen, welches Verhalten fiir kleine Lingenskalen nach dem

Stand der Forschung erwartet wird.

2.3.1 Verformung amorpher metallischer Glaser

Amorphe metallische Glaser besitzen metallische oder eine Mischform metallisch-
kovalenter Bindungen der Atome. Verformung in diesen Materialien kann iiber zwei
grundsétzlich verschiedene Mechanismen ablaufen: Bei der homogenen Verformung
erfihrt jedes Volumenelement im Material die gleiche Dehnung, wihrend bei der in-
homogenen Verformung die Plastizitit in einigen Regionen, den sogenannten Scher-

béndern, stark lokalisiert ist.

Homogenes Fliefsen findet bei geringen Spannungen und hohen Temperaturen statt.
In diesem Regime verhilt sich das Material wie ein Newton “sches viskoses Fluid und
besitzt stark dehngeschwindigkeitsabhéngige Eigenschaften. Bei hohen Spannungen
und niedrigen Temperaturen hingegen tritt inhomogene Verformung auf. In amor-
phen Materialien sind nach géngigen Modellen lokale dynamische Heterogenititen
Grundlage der Verformungsmechanismen. Basierend auf Ideen von Spaepen [Spa77]
und Argon |[Arg79| gelten Zonen lokaler Umordnung weniger Atome unter Erh6hung
des freien Volumens der amorphen Struktur, sogenannte Schertransformationszonen
(,shear transformation zones“, STZ) als Triager der plastischen Verformung. Eini-
ge Gruppen berichten weiterhin {iber kettenartige Anregungen zwischen einzelnen
STZs [Lad06]| [Mir07] [Zin06]. Die Zahl der Atome in einer STZ variiert nach MD-
Simulationen zwischen wenigen bis einigen Zehn Atomen [Fal98| [May06| |Zin06],
was einem Durchmesser von etwa < 1,5nm entspricht [Zin06]. STZs konnten bis
heute experimentell lediglich an strukturverwandten Kolloiden nachgewiesen wer-
den [Wee00|, die jedoch eine weitaus grofere charakteristische Langenskala im

Mikrometer-Bereich besitzen.

Durch kollektive Bewegung vieler solcher STZs kénnen sich Scherbénder ausbilden,
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die Scherung des Materials von einigen Nanometern oder mehr verursachen. Die
Dicke solcher Scherbidnder betrdgt nach experimentellen Untersuchungen und Si-
mulationen etwa 10nm - 20nm [Jia09] [Li02] |[Li07] [Zha06|. Die Ausbildung von
Scherbidndern wird dadurch begiinstigt, dass die Umordnung der Atome innerhalb
der STZs eine lokale Erhchung des freien Volumens induziert, was zu Verformungs-

entfestigung fiihrt.

Die in dieser Arbeit untersuchten Materialien wurden bei Raumtemperatur und
vergleichsweise hohen Spannungen getestet, so dass inhomogenes Fliefsen erwartet
wird. Allerdings beeinflussen weiterhin die Versuchsgeometrie sowie geometrische
Beschrankungen des Materials - wie etwa durch Grenzflachen zu anderen Kompo-
nenten - die Ausbildung von Scherbédndern. Im Folgenden soll insbesondere der Stand
der Forschung zu plastischer Verformung diinner amorpher Schichten zusammenge-

fasst werden.

Stand der Forschung zur Verformung kleinskaliger Proben

Die oben angegebenen Verformungsmechanismen in amorphen metallischen Gliasern
(STZs, kettenartige Anregungen und Scherbénder) finden auf bestimmten Langen-
skalen statt. Unterschreitet die Grofse einer Probe in mindestens einer Dimension
eine dieser Langenskalen, kann es demnach zu Wechselwirkung der Verformungsme-

chanismen mit Grenz- und Oberflichen kommen.

Fiir STZs ist dabei in dem Grofenbereich bis 10 nm Schichtdicke, wie er in dieser
Arbeit untersucht werden soll, kein Einfluss bekannt [Bed09|, da STZs mit einem
Durchmesser von etwa 1,5nm selbst mit einem umgebenden elastischen Eshelby-
Spannungsfeld wesentlich kleiner sind. Fiir kettenartige Anregungen wurde von Be-
dorf und Samwer eine kritische Grofe von 30 nm beobachtet [Bed09| [Bed10], unter-
halb derer bei diinnen Schichten ein Zusammenfallen der fiir STZs und kettenartige

Anregungen charakteristischen a- und -Peaks im Dampfungsspektrum auftritt.

Weiterhin wurde eine Unterdriickung von Scherbandbildung bei einer charakteris-
tischen Grofe unterhalb von 100nm - 400 nm in verschiedenen Studien an klein-
skaligen Proben beobachtet [Chell| [DH09| [Kuz12| [Jan10] [Vol08]. Bei dieser kri-
tischen Grofe tritt ein Ubergang von sprodem Verhalten durch Scherbandbildung
zu quasi-homogenem Fliefen auf. Die verschiedenen Interpretationsanséitze beinhal-
ten energetische Argumente |Guo07] [Vol0§|, Betrachtungen zur Wahrscheinlichkeit
von Scherbandbildung aus Defektstellen in kleinen Volumina [Sha08| [Lee07] [Sch07]

und das Argument der Ununterscheidbarkeit von Scherbédndern in kleinen Proben,
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da eine Skalierung der Scherbanddimension mit der Probengrofe beobachtet wur-
de [Chell|] [Kuz12| [Tén11]. Dieser Ubergang im Verformungsverhalten beeinflusst
in den meisten Féllen die Fliekspannung nicht [DHO09| [Kuz12| [Vol0§].

Die Verformung diinner amorpher Schichten unter geometrischer Beschrankung
durch Grenz- oder Oberflichen zeigt, dass unter bestimmten Randbedingungen die
Scherbandbildung verhindert werden kann. Um in einem Probenvolumen Scherbén-
der zu bilden, muss an der Probenoberfliche eine Stufe geschaffen werden, was je-
doch durch ein angrenzendes steifes Material behindert wird |[Don07a] |[Don07b].
Den Einfluss einer geometrischen Beschriankung auf das Verformungsverhalten zei-
gen weiterhin MD-Simulationen, die unter verschiedenen Randbedingungen durch-
gefilhrt wurden. Bei mindestens einer freien Oberfliche findet Scherbandbildung
statt [Arm11] |Zin06|, wihrend sie bei periodischen Randbedingungen in drei Di-
mensionen unterdriickt werden kann [Wan07b| [Zin06|. Die geometrische und mecha-
nische Beschrinkung der Schichten ist demnach neben ihrer geringen Dicke wichtig,

um Scherbandbildung zu vermeiden.

2.3.2 Verformung oxidischer Glaser

Die Mechanismen plastischer Verformung von metallischen Gliasern kénnen im All-
gemeinen auch auf oxidische Glaser iibertragen werden [Arg79|. Der wesentliche
Unterschied zwischen metallischen und oxidischen Glésern ist die Natur der intera-
tomaren Bindungen, die fiir oxidische Gléiser ionische Bindungsanteile besitzt, was
zu einer hoheren Glasiibergangstemperatur und erhohter Sprodigkeit bei Raum-
temperatur fiihrt. Im Allgemeinen ist die Kohésionsfestigkeit oxidischer Materialien
geringer als ihre Scherfestigkeit, was sprodes Verhalten gegeniiber Plastizitat begiins-
tigt. Die Bruchenergie typischer oxidischer Gléser liegt bei 1J/m?, und ist damit 1-5

Grokenordnungen geringer als diejenige metallischer Gldser [Lew05|.

2.3.3 Verformung amorpher Polymere

Polymere bestehen aus grofen molekularen Grundeinheiten, den Monomeren, die
hdufig in kettenartigen Strukturen vorliegen. In amorphen Polymeren liegen die-
se Ketten ungeordnet vor. Die Verformung von amorphen Polymeren findet durch
vielfiltige Prozesse statt. Diese beinhalten intramolekulare Bindungsrotation bei
der Entfaltung von Molekiilketten, Dehnung der kovalenten Hauptketten-Bindungen

oder intermolekulare Bindungsumordnung [Bat85|. Die Kopplung thermodynamisch
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reversibler und irreversibler Prozesse bei der Verformung fiihrt zu viskoelastischem,
also zeitabhingigem Verhalten. Aufgrund der komplexen Struktur sowie der Viel-
falt von intra- und intermolekularen Verformungsmechanismen ist das Verformungs-
verhalten von Polymeren im Vergleich zu anderen amorphen Materialien sehr viel
komplexer. So hiangt die Fliekkurve eines Polymers im Allgemeinen von der Dehn-
geschwindigkeit, der Temperatur, sowie dem Spannungszustand in der Probe ab
[Brigg| [Gel0] [Ode05]. In vielen Féllen wird Verformungsentfestigung beobachtet,
und bei im Vergleich zur Glasiibergangstemperatur niedrigen Temperaturen bilden

sich Scherbander im Material aus.

Der Elastizitdtsmodul, die Festigkeit und die Viskositét eines Polymers nehmen im
Allgemeinen mit steigender Molekiilmasse zu, da bei grofen Monomeren gegensei-
tige Verhakungen und Verschlaufungen (,entanglements) zunehmen [Bat85|. Diese
Wechselwirkungen der Monomere nehmen jedoch ab, wenn eine Polymerprobe geo-
metrische Einschrinkungen erfahrt, beispielsweise in Form einer diinnen Schicht. Fiir
diinne Schichten erwartet man aufgrund des geringeren Vernetzungsgrades sowohl
eine verringerte Festigkeit [Row08| als auch eine verringerte Glasiibergangstempera-
tur [For01]. Dieses Verhalten tritt jedoch erst ab Schichtdicken von wenigen Nano-
metern auf, wobei die kritische Schichtdicke mit der durchschnittlichen Kettenldnge
skaliert. Sie liegt bei amorphem Polystyrol mit einer durchschnittlichen Molekiil-
masse von 44 kg/mol bei etwa 40 nm [Row08|. Da in dieser Arbeit dickere Polymer-
schichten mit um mindestens eine Grofenordnung geringerer Molekiilmasse [Fucl0]
untersucht werden, kann von gréfsenunabhéngigen mechanischen Eigenschaften der

in dieser Arbeit untersuchten amorphen Polymerschichten ausgegangen werden.

2.4 Stand der Forschung zu mechanischen Eigen-

schaften nanoskaliger Schichtpakete

Im Folgenden soll ein Uberblick iiber die zentralen Beobachtungen aus mechanischen
Tests an laminaren Kompositstrukturen dargestellt werden. Die Zahl der Arbeiten
zur Untersuchung solcher Komposite mit Schichtdicken auf der Nanometer-Skala ist

begrenzt, eine Auswahl ist zusammen mit den zentralen Beobachtungen in Tabelle
zusammengefasst.

Unter bestimmten Bedingungen ist es in dieser Schichtgeometrie moglich, Scher-
bandbildung in der amorphen Komponente zu unterdriicken und homogene Ko-

deformation beider Komponenten zu erreichen [Don0O7a] [Don07b| [Liul0O] [Kim11]
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[Wan07c|. Donohue et al [Don07b| verformten durch Kaltwalzen Cu90/Pd7;Sis310-
und Cul00,/Pd7;Sigs-Schichtpakete, die in demselben Depositionssystem wie die in
dieser Arbeit untersuchten Cu/Pd;7Siss-Schichtpakete hergestellt wurden (Harvard,
Arbeitsgruppe von Prof. Frans Spaepen). Die Autoren berichten iiber Kodeformati-
on beider Komponenten bis zu plastischen Dehnungen von etwa 75% ohne Anzeichen
von Delamination an den Grenzflichen oder der Ausbildung von Scherbdandern in
den amorphen PdSi-Schichten. Die Untersuchungen von Wang et al [Wan07b| an
Cu/CuysZras-Schichtpaketen zeigten dhnliche Ergebnisse. Schichtpakete mit 35 nm
dicken Cu-Schichten und 5 nm dicken CuZr-Schichten erreichten im Zugversuch plas-
tische Dehnungen von 14%, was die Werte der sprode versagenden diinnen Einzel-
schichten der Komponenten weit iibertraf. Diese experimentellen Ergebnisse wurden
durch Molekulardynamik-Studien [Wan07b| bestétigt. Wie die Wahl der Kompo-
nenten, die Einzelschichtdicken oder die Testgeometrie das mechanische Verhalten
dieser Proben beeinflussen, ist jedoch Gegenstand aktueller Forschung und bisher
kontrovers diskutiert. In diesem Zusammenhang fehlen bisher systematische Unter-

suchungen mit gezielter Variation verschiedener Einflussfaktoren.

Besonders  bei  Testmethoden mit multiaxialer Belastung (wie etwa
Nanoindentierungs-Messungen) wird ein neuer Versagensmechanismus beobachtet,
der die Kriimmung sowie grofse plastische Dehnungen mehrerer Einzelschich-
ten entlang ausgeprigter Linien verursacht [Cha0O§|. Dieses Phidnomen kann
ebenfalls bei Untersuchungen an rein kristallinen Schichtpaketen nachgewiesen
werden [BhalO] [Li09] und soll im Folgenden als interlayer-Scherband bezeichnet
werden, um eine Unterscheidung zu Scherbidndern innerhalb der amorphen Kom-
ponente zu gewdhrleisten. Die Bildung von interlayer-Scherbindern in kristallinen
Schichtpaketen wird auf die plastische Anisotropie der Proben zuriickgefiihrt [Mar10]

und geht mit Verformungsentfestigung des Materials einher.

Umfassende Untersuchungen an rein kristallinen Schichtpaketen zeigten anhand
von Nanoindentierungs-Messungen [Carl2| [Fu08] [McKO02| [Mis05] [Mis02] [MisO1]
[Mis98|, Mikrodruckversuchen [Kim12| [Mar08] [Marl0] sowie TEM-Analysen
[Bha09] [Mis04] [Mis07] abhéingig von den Einzelschichtdicken verschiedene Verfor-
mungsmechanismen dieser Komposite. Die Verformung metallischer Schichtpakete

kann in Abhéngigkeit der Schichtdicken in drei Bereiche eingeteilt werden:

e Hall-Petch-Bereich bei Schichtdicken von einigen 100 nm und grofer, in dem

inhomogene Verformung beider Komponenten vorliegt.

e Gleiten von Versetzungsringen (,Confined Layer Slip“) bei Schichtdicken von
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Tabelle 2.2: Ubersicht ausgewahlter experimenteller Studien und Simulationen in der Literatur zu
kristallin-amorphen Schichtpaketen. NI: Nanoindentierung, MC: Mikrodruckversuche, ZV: Zugversu-
che, FEM: Simulationen nach der Finite-Elemente-Methode, MD: Molekulardynamik-Simulationen,

KW: Kaltwalzen.

Material, Quelle Schicht- | Test- Beobachtungen
dicken methode
[nm]
fcc-Al / a-SiC
Deng et al [Den05] 30-100 | NI, ZV Interlayer-Scherbander,
Chawla et al [Cha08] | 20-60 NI, FEM Delamination (NI); Extrusion
Tang et al [?anlO] 50 NI, FEM von Al und sprodes Versagen
Singh et al [Sin10] 60-70 MC, FEM | (MC)
tetragonal-Ta / a-ZrCuTi
Chou et al |[Choll| 5-50 MC SB (in ZrCuTi) scheren durch 5nm
diinne Ta-Schichten, werden durch
50 nm dicke Ta Schichten aufgehalten
fcc-Cu / a-PdSi
Donohue et al | 10-100 KwW Kodeformation, keine SB in PdSi

[Don07a] [Don07h|

(fcc-Cu/bee-Mo /hep-Zr) / a-CuZr

Liu et al [Liul0)] ‘ 200-550 ‘ MC Scherbénder in CuZr
fcc-Cu / a-CuZr
Liu et al [Liul2] 10-500 MC Extrusion von Cu (tc,>150nm), Ko-
deformation (80nm <tc,<150nm),
SB-Bildung (tc,<80nm)
Kim et al [Kim11] 15-300 AY Kodeformation, hohe Festigkeiten
Lee et al [Leell] 25-100 A% Duktilitdtserh6hung im Vergleich zu
reinem CuZr
Wang et al |[WanO7b| | 5-35 A% Kodeformation, keine SB in CuZr
[Wan07c|
MD Kodeformation, STZs in CuZr
Arman et al [Arm11] | 5-10 MD stabile SB in CuZr
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einigen 10 Nanometern bis wenigen Nanometern: Durch paralleles Gleiten in
benachbarten Schichten entsteht homogene Verformung bis zu grofen plasti-

schen Dehnungen des Komposits.

e Transmission von Versetzungen durch die Grenzflichen bei Schichtdicken von
wenigen Nanometern: Die damit einhergehenden Verformungsmorphologien

zeigen Delamination und Rissbildung an den Grenzflachen.

Ahnlich systematische Untersuchungen an kristallin-amorphen Schichtpaketen feh-
len noch, demzufolge sind die Verformungsmechanismen solcher Komposite bisher
nicht umfassend bekannt. In dieser Arbeit wird das Verformungsverhalten drei ver-
schiedener kristallin-amorpher Materialsysteme mit variierenden Schichtdicken un-
tersucht und miteinander verglichen, um das Verstdndnis der Verformungsmecha-

nismen wie Kodeformation oder interlayer-Scherbandbildung zu vertiefen.

2.5 Tabor-Relation

Die Nanoindentierung ist aufgrund der einfachen Testprozedur, des geringen
Probenpriparations- und Zeitaufwands und der Moglichkeit, kleine Probenvolumina
zu untersuchen, eine populdre Methode zur Bestimmung von Harte und Elastizi-
tatsmodul. In den letzten Jahrzehnten sind besonders auf dem Gebiet der Unter-
suchung diinner Schichten mittels Nanoindentierung wesentliche Fortschritte erzielt
worden [Han06| [Hay09] [Nix97| [Sah02].

Obwohl die durch dieses Verfahren messbare Héirte keine Materialeigenschaft ist,
sondern von der verwendeten Indenterspitze sowie der Testprozedur abhingt, kann
sie unter Verwendung der Tabor-Relation in eine Flieflspannung umgerechnet wer-
den. Es gilt

of=a-H, (2.15)

mit a ~ 1 - 3 [Tab70]. Der genaue Wert des Tabor-Faktors a hingt dabei von dem
Verhéltnis aus Elastizitdtsmodul und Fliefsspannung eines Materials ab, und nimmt
mit steigendem Verhéltnis £/o; zu. Anschaulich kann man diese Abhéngigkeit so
interpretieren, dass das Spannungsfeld direkt unter einer Indenterspitze wesentliche
hydrostatische Anteile enthélt, die umso grofer sind, je weniger elastische Relaxati-
on des umgebenden Materials stattfinden kann. Fiir ein Material mit einem groften
Elastizitdtsmodul (E/oy > 100), das wenig elastische Verformung des umliegen-

den Materials aufweist, kann man nachweisen, dass etwa 2/3 des Spannungsfeldes
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hydrostatischer Natur sind und damit nicht zum Fliefen des Materials beitragen.
Aus diesem Grund ist die Hirte vieler Materialien wesentlich grofer als deren Fliefs-
spannung. Mit abnehmendem Verhéltnis £ /oy zeigt das Material um den Eindruck
herum zunehmend Plastizitdt, was die geometrische Beschrinkung verringert und
den Anteil des hydrostatischen Druckes unter der Indenterspitze herabsetzt. Dem-

zufolge sinkt auch der gemessene Tabor-Faktor.

Die Tabor-Relation geht davon aus, dass das zu testende Material isotrop, homo-
gen und voll verfestigt ist, das heikt keine verformungsabhingige Anderung der
Fliefspannung aufweist. Weiterhin geht auch das Oliver & Pharr-Modell |Oli92] zur
Berechnung von Hérte und Elastizitatsmodul bei Nanoindentierung davon aus, dass
das zu testende Material isotrop und homogen ist. Fiir die hier untersuchten Schicht-
pakete sind jedoch beide Annahmen nicht gegeben, sodass sich die Frage stellt, ob
die Tabor-Relation und die Oliver & Pharr-Methode fiir diese Proben anwendbar
sind. Grundsétzlich sollte man die an solchen Proben gemessenen Werte fiir die
Hérte kritisch bewerten, was in dieser Arbeit anhand eines direkten Vergleichs von

gemessener Harte und Festigkeit verschiedener Schichtpakete durchgefiihrt wird.

2.6 Verformungsmodelle fiir Komposite

Kombiniert man zwei Komponenten zu einem laminaren Komposit, kann man aus
den Eigenschaften der Komponenten diejenigen des Komposits bestimmen. Dazu

miissen mehrere Annahmen erfiillt sein:

e Perfekte Grenzflichen: Die Grenzflachen zwischen beiden Komponenten haften
perfekt aneinander, und Plastizitiat an der Grenzfliche kann vernachléssigt

werden.
e Gleiche Poissonzahlen beider Komponenten.
e Hookesches Gesetz: Beide Komponenten verhalten sich linear elastisch.

e Defektfreiheit: Die Schichtstruktur beinhaltet keine makroskopischen Defekte,

wie Locher oder Risse.

Unter diesen Annahmen liegt der Elastizitdtsmodul des Komposits zwischen zwei
Grenzfillen, in denen die Schichtebene parallel bzw. senkrecht zur Belastungsrich-
tung orientiert ist. Dies ist schematisch in Abbildung dargestellt. Daraus ergibt
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sich eine sogenannte lineare Mischungsregel fiir Belastung in Schichtebene und ei-
ne inverse Mischungsregel fiir Belastung senkrecht zur Schichtebene. Experimentelle
Untersuchungen zeigen, dass sogar die gemessenen Elastizitdtsmoduln von Kom-
positen beliebiger Struktur durch diese beiden Grenzfélle beschrieben werden kon-
nen |[Rav94|.

() (b)
l =

Abbildung 2.3: Geometrie zur Belastung eines laminaren Komposits in Schichtebene (a) sowie senk-
recht zur Schichtebene (b). Dabei bezeichnen E,, E, die Elastizititsmoduln, ¢, und ¢, die Schichtdi-
cken der Komponenten a, b, und t. bezeichnet die Gesamtschichtdicke.

2.6.1 Inverse Mischungsregel

Bei Belastung des Komposits senkrecht zur Schichtebene (siehe Abbildung [2.3h)

wirkt auf beide Komponenten dieselbe Spannung in Belastungsrichtung:
Oc = 0q = Oy (2.16)

wobei 0., 0, und o, die Spannungen auf das Komposit bzw. auf die beiden Kompo-
nenten a und b bezeichnen. Die durch diese Spannungen hervorgerufene Gesamtdi-
ckenidnderung des Komposits At setzt sich aus den Dickenédnderungen der Schichten

beider Komponenten At,, At, zusammen
At. = N, At, + Ny Aty . (2.17)

Hier bezeichnen N, und N, jeweils die Anzahl der Schichten beider Komponenten.
Die Dehnung des Komposits bzw. der beiden Komponenten in Belastungsrichtung
ergibt sich per Definition zu

At;

%

g = miti = c,a,b. (2.18)
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Unter Verwendung der Volumenanteile der Komponenten f, = N,t,/t. und f, =
Ny tp/t. kann man die Gleichungen und verkniipfen zu

Ec = fa@a + fbgb (219)

Die Dehnungen lassen sich {iber das Hookesche Gesetz (Gleichung [2.20]) durch Span-
nungen ausdriicken
o; = F;g; miti=c,a,b, (2.20)

mit den Elastizititsmoduln der Komponenten F, und Ej, und dem Elastizitdtsmodul
des Komposits in dieser Belastungsrichtung E. ;. Aus Gleichungen und er-

gibt sich dann eine inverse Mischungsregel fiir den Elastizitdtsmodul des Komposits

_ fa fb -
Eeq = (E + E;) : (2.21)

Fiir den Fall unterschiedlicher Poissonzahlen zeigen die beiden Komponenten unter-
schiedliche Querkontraktion senkrecht zur Belastungsrichtung. Dies induziert lon-
gitudinale Spannungen, die wiederum Schubspannungen entlang der Grenzflichen
verursachen. Bei gut haftenden Grenzflichen fiihrt der dann vorliegende multiaxiale

Spannungszustand zu einer Erh6hung des Elastizitdtmoduls des Komposits [Jon99|.

2.6.2 Lineare Mischungsregel

Bei Belastung parallel zur Schichtebene (siche Abbildung 2.3b) wird die Kraft F.,

die auf das gesamte Komposit wirkt, auf beide Komponenten a, b verteilt:
F.=F,+F,. (2.22)

Die wirkenden Kréfte kann man bei Kenntnis der Querschnittsflichen des Komposits

A, und der beiden Komponenten A,, A, in Spannungen iibersetzen:
F;=0;A; miti=c,a,b. (2.23)

Unter Anwendung des Hookeschen Gesetzes (Gleichung mit den Elastizitéts-
moduln der Komponenten F,, E, und dem Elastizitdatsmodul des Komposits in dieser
Belastungsrichtung E., ergibt sich aus den Gleichungen und eine lineare
Mischungsregel

Eeo = foEo + fo Ey (2.24)

mit den Volumenanteilen f, = A,/A. und f, = A,/A. beider Komponenten.
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Kapitel 3
Experimentelle Methoden

In diesem Kapitel werden zunéchst die in dieser Arbeit verwendeten Gerite, wie
der Nanoindenter, das Rasterelektronenmikroskop, das Ionenstrahlmikroskop, das
Transmissionselektronenmikroskop und das Sekundérionen-Massenspektrometer,
kurz beschrieben. Weiterhin werden die verschiedenen Probensysteme eingefiihrt
sowie die Messmethoden und -parameter zur strukturellen und mechanischen Cha-

rakterisierung der Proben vorgestellt.

3.1 Verwendete Gerate

3.1.1 Nanoindenter

Die mechanischen Eigenschaften aller Proben wurden mit Hilfe eines Nanoindenters
G200 von Agilent (frither MTS) gemessen. Bei der Nanoindentierung wird ein Priif-
korper bekannter Geometrie in eine Probenoberfliche gedriickt, und aus gemesse-
nen Kraft- und Wegdaten konnen mechanische Eigenschaften, wie die Harte und der
Elastizitatsmodul des Materials bestimmt werden. Der Aufbau des Nanoindenters
ist schematisch in Abbildung dargestellt. Die Kraft wird elektromagnetisch auf
eine Messsdule aufgebracht, an deren unterem Ende eine Diamantspitze sitzt. Der
Verfahrweg kann kapazitiv aus der relativen Verschiebung zweier an der Messsiule
angebrachten Kondensatorplatten gemessen werden. Der in dieser Arbeit benutzte
XP-Kopf besitzt dabei eine spezifizierte Kraftauflésung von 1nN und eine Wegauf-
16sung von 0,2pm [Agi09]. Die Messsiule, an der die Diamantspitze befestigt ist,
wird von zwei Unterstiitzungsfedern festgehalten, die in vertikaler Richtung eine ge-

ringe Steifigkeit (~ 8,8 -10°N/m) und in lateraler Richtung eine besonders grofe
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(a) (b)
} elektromagnetische
|- Kraftaufbringung
< Unterstilitzungsfedern

17 Kondensator

(zur Wegmessung)

B Indenterspitze

v .
F(t):FOem)!

Abbildung 3.1: (a) Aufbau des Nanoindenters (Abbildung aus [Agi09], leicht modifiziert), (b) Modell
fir dynamisches Testen (CSM), nach [Hay10].

Steifigkeit (2-3 Grofenordnungen grofer als in vertikaler Richtung) besitzen.

Als Diamantspitzen wurden in dieser Arbeit zwei verschiedene Formen verwendet:
Die sogenannte Berkovich-Spitze ist eine dreiseitige Pyramide mit einem halben Off-
nungswinkel von 65,35° und einem Spitzenradius von weniger als 50 nm. Sie wurde
fiir die Nanoindentierung in die Probenoberfliche genutzt. Die Mikrodruckversuche
wurden unter Verwendung einer am Ende abgeflachten Spitze mit einem Durchmes-

ser von etwa 10nm (,flat punch) durchgefiihrt.

Ein typischer Nanoindentierungs-Test besteht aus einem Ann#dherungssegment zur
empfindlichen Oberflichenfindung, einem Belastungssegment, einem Haltesegment,
einem Entlastungssegment sowie einer thermischen Driftmessung. Die meisten Mes-
sungen dieser Arbeit wurden mit der Option ,continuous stiffness measurement®
(CSM) durchgefiihrt. Bei dieser Methode wird wihrend des Belastungssegments der
Kraftaufbringung eine Schwingung mit einer typischen Frequenz von 30 Hz - 50 Hz
iiberlagert. Die Kraftamplitude wird so geregelt, dass typische Wegamplituden von
1nm erreicht werden. Das System aus Probe und Indenter kann bei diesen geringen
Amplituden als geddmpfter harmonischer Oszillator mit treibender Kraft modelliert
werden (siehe Abbildung[3.1p und [Hay10]). Die Démpfung des Kontakts wird dabei
hauptsichlich durch die mitschwingenden Kondensatorplatten D;, sowie aus mog-
lichen viskoelastischen und viskoplastischen Vorgéngen in der Probe D, bestimmt.
Die Steifigkeit der Unterstiitzungsfedern K, die Rahmensteifigkeit K, sowie die
Dampfung D; kénnen vor der Messung bestimmt und daher als bekannt angenom-

men werden. Durch die Messung der zusétzlich aufgebrachten Kraftamplitude, der
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Wegamplitude, sowie der Phasenverschiebung zwischen beiden Grofen konnen damit
die Steifigkeit S sowie die Dampfung D, des Kontakts wihrend des gesamten Belas-
tungssegments gemessen werden. Aus diesen Gréfen kénnen bei bekannter Fliachen-
funktion der Spitze (diese wird separat kalibriert) die mechanischen Eigenschaften

des Probenmaterials in Abhéngigkeit der Eindringtiefe bestimmt werden [O1i92].

3.1.2 Rasterelektronenmikroskop

In einem Rasterelektronenmikroskop (REM) wird eine Probe durch einen gebiindel-
ten Elektronenstrahl abgerastert. Die meisten Untersuchungen dieser Arbeit wurden
mit einem FEI Nova NanoSEM 650 sowie mit dem FElektronenstrahl des Tonen-
strahlmikroskops (FEI Nova 600 NanoLab) durchgefiihrt. In diesen Geréten wird
der Elektronenstrahl von einer beheizten Feldemissionsquelle erzeugt und mit einer
Hochspannung beschleunigt, die fiir alle Untersuchungen in dieser Arbeit 5kV be-
trug. Der Elektronenstrahl wird nach der Beschleunigung durch elektromagnetische
Linsen auf die Probe fokussiert, und die Elektronen kénnen dort verschiedene Wech-
selwirkungen mit dem Probenmaterial eingehen. Bei inelastischen Streuprozessen
entstehen vor allem niederenergetische Sekundérelektronen nahe der Probenoberfla-
che, die mittels geeigneter Detektoren erfasst werden kénnen. In den verwendeten
Geréten stehen ein Everhart-Thornley-Detektor und ein Through-Lens-Detektor zur
Sekundérelektronendetektion zur Verfiigung. Die Zahl der detektierten Elektronen
in jedem Bildpunkt kann in einen Bildkontrast {ibersetzt werden, der sowohl durch
Topographie als auch durch die chemische Zusammensetzung der Probe beeinflusst

wird.

Alle Untersuchungen wurden bei einem Arbeitsabstand von 5mm durchgefiihrt.
Seitenansichten von Querschnitten oder Sdulen wurden typischerweise unter einem
Kippwinkel von 52° aufgenommen. Querschnittsbilder sind dabei in den folgenden
Kapiteln durch Verzerrung bereits derart angepasst worden, dass die angegebenen
Mafstébe in beiden Bildrichtungen giiltig sind. Bei Aufnahmen von Sadulen wurde

diese Anpassung nicht vorgenommen.

3.1.3 Ionenstrahlmikroskop

Bei einem Tonenstrahlmikroskop (,focused ion beam microscope®, FIB) wird die Pro-
be mit schweren Ionen abgerastert. Durch die grofe Masse der lonen kommt es bei

der Wechselwirkung mit dem Probenmaterial neben der Emission von Elektronen
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auch zu einem Materialabtrag an der Probenoberfliche (,Sputtern), sowie zu Im-
plantation von Ionen. Daher kann der Ionenstrahl neben der Abbildung der Pro-
benoberfliche auch zur Materialbearbeitung genutzt werden. Die Menge des abge-
tragen Materials kann dabei iiber die Wahl der Beschleunigungsspannung sowie der
Stromstédrke des Tonenstrahl beeinflusst werden, héangt jedoch weiterhin vom Pro-

benmaterial, der Kristallstruktur und -orientierung sowie der Oberflichengeometrie
ab.

In dieser Arbeit wurde ein Zweistrahl-Gerdat FEI Nova 600 NanolLab verwendet.
Dieses besitzt eine Elektronenstrahl- sowie eine lonenstrahlsdule, die eine Gallium-
Ionenquelle enthélt. Beide Strahlen sind in einem Winkel von 52° zueinander aus-
gerichtet. Der Vorteil dieser Anordnung besteht darin, dass bei Ausrichtung der
Probe in der sogenannten euzentrischen Hohe (beide Strahlen schneiden sich bei
einem Arbeitsabstand von etwa 5 mm) eine Probenstelle unabhéngig vom Kippwin-
kel gleichzeitig mit beiden Strahlen abgebildet werden kann. Normalerweise wird
dabei die zu priparierende Probenstelle unter Verwendung des Elektronenstrahls
ausgesucht und justiert, wihrend der invasive Ionenstrahl zur gezielten Abtragung
von Material eingesetzt wird. In den meisten Fillen wurden in dieser Arbeit ei-
ne Beschleunigungsspannung von 30kV sowie Ga-lonenstréme zwischen 7nA und
10 pA genutzt, um Probenquerschnitte, Sdulen fiir Mikrodruckversuche und TEM-

Lamellen zu praparieren.

3.1.4 Transmissionselektronenmikroskop

Beim Transmissionselektronenmikroskop (TEM) wird die Probe mit hochenerge-
tischen Elektronen durchstrahlt. Aus diesem Grund miissen im TEM untersuchte
Proben geringe Dicken von < ca. 100nm aufweisen. Neben der Abbildung einer
Probe mit hohen Vergroferungen ist dabei weiterhin durch die kohérente elastische
Streuung von Elektronen am Kristallgitter die kristallografische Untersuchung der
Probe moglich. Im Rahmen dieser Arbeit wurden ein Philips CM30 sowie ein Philips
CM12 mit Beschleunigungsspannungen von 300kV bzw. 120kV verwendet.

Die Erzeugung eines Elektronenstrahls erfolgt durch Emission einer geheizten LaBg-
Kathode. Nach Durchlaufen einer Beschleunigungsspannung wird der Elektronen-
strahl durch mehrere elektromagnetische Kondensorlinsen auf die Probe fokussiert.
Die Wechselwirkung mit der Probe geschieht hauptséichlich durch elastische Streu-
ung am Kristallgitter. Unter Verwendung des Welle-Teilchen-Dualismus kann man

die Elektronen analog zu Wellen beschreiben und erhilt aus der Bragg-Bedingung
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oder den Laue-Gleichungen die Bedingung fiir konstruktive Interferenz am Kristall-

gitter.

Das TEM besitzt zwei verschiedene Betriebsmodi. Im Abbildungsmodus wird ein
Abbild der Probe vergréfert, wihrend bei Beugungsuntersuchungen ein Beugungs-
bild eines Probenbereichs vergrofiert dargestellt wird. Die Bildentstehung im Abbil-
dungmodus erfolgt sehr dhnlich zur Lichtmikroskopie. Dabei wird die Objektivblen-
de eingesetzt, um entweder die ungebeugten Elektronen (Hellfeldabbildung) oder
einen Teil der am Kristallgitter gebeugten Elektronen (Dunkelfeldabbildung) zur
Abbildung auszuwihlen. Mit Hilfe des Projektivlinsensystems kann dann das Bild

der Probe stark vergrofiert werden.

Im Beugungsmodus werden die Brennweiten der elektromagnetischen Linsen des
Projektivlinsensystems so eingestellt, dass die Brennebene des Objektivs vergrofert
wird. Damit kann ein vergrofertes Beugungsbild der Probe erzeugt werden, das zur
kristallografischen Analyse genutzt wird. Um ein Beugungsbild von einem Teilbe-
reich der Probe zu erhalten, gibt es zwei Moglichkeiten: Entweder man fokussiert den
einfallenden Elektronenstrahl auf die Probe, oder man filtert bei paralleler Beleuch-
tung der Probe durch Einfahren einer Zwischenbildblende einen Teil der Elektronen
heraus. Diese beiden Methoden werden als Feinstrahl- bzw. Feinbereichsbeugung

bezeichnet.

Fiir die in dieser Arbeit untersuchten Proben wurden Hell- und Dunkelfeldbilder zur
Bestimmung der Einzelschichtdicken sowie der Korngrofsen der Metallschichten an-
gefertigt. Weiterhin wurden Feinbereichs- und zum Teil Feinstrahl-Beugungsbilder
zur Untersuchung der Kristallstruktur sowie der Textur der Metallschichten aufge-

nominern.

3.1.5 Sekundarionen-Massenspektrometer

Bei der Sekundirionen-Massenspektrometrie konnen von einem gepulsten To-
nenstrahl erzeugte Sekundérionen des Probenmaterials durch ein Flugzeit-
Massenspektrometer analysiert werden. Die abgetragenen Ionen werden dabei durch
ein elektrisches Feld zum Analysator beschleunigt. Dieses elektrische Feld ist so syn-
chronisiert, dass ausschlieflich Ionen beschleunigt werden, die vom einfallenden ITo-
nenstrahl abgetragen wurden. Teilchen verschiedener Masse benétigen fiir den Weg
durch das elektrische Feld zum Detektor unterschiedlich lange, und aus der Flugzeit

kann die Ionenmasse und damit die Ionenspezies bestimmt werden. Wird zwischen
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den Analyseschritten durch einen zweiten Ionenstrahl gezielt Material der Probeno-
berfliche abgetragen, kann eine Tiefenprofilierung der untersuchten Probe durchge-

fiihrt werden.

In dieser Arbeit wurde ein Sekundérionen-Massenspektrometer (SIMS) vom Typ
TOF-SIMS IV der Firma ION-TOF verwendet. Dieses Geriat besitzt drei Ionenquel-
len: Die Argon- und Caesiumquelle werden als Sputterquellen nach Beschleunigung
durch eine Spannung von 2 kV durch ein magnetisches Linsensystem auf die Probe fo-
kussiert sowie iiber die Probe gerastert und bewirken Materialabtrag in einem Krater
auf der Probe. In dieser Arbeit wurde ausschlieklich die Caesiumquelle genutzt, die
zur Detektion negativer Tonen gut geeignet ist. Als Analysatorquelle wurde die ge-
pulste Galliumquelle mit einer Ionenenergie von 25 keV iiber die Probe gerastert. Bei
der eingesetzten Methode der Tiefenprofilierung fanden Materialabtrag durch Sput-
terquellen und Analysatorquelle abwechselnd in einem quadratischen Probenbereich
von etwa 100 pm Seitenlénge statt, und durch die Auswertung der Elementzéihlraten

mit der Zeit wurde ein Tiefenprofil der Probe berechnet.

3.2 Probenherstellung

In dieser Arbeit werden drei Materialsysteme, bestehend jeweils aus einer kristal-
linen und einer amorphen Komponente, behandelt. Dies sind zum einen Proben
aus kristallinen Titan- und amorphen Zirconiumoxid-Schichten, zum anderen Pro-
ben aus kristallinen Kupfer-Schichten und amorphen Palladium-Silicium-Schichten,
und zum dritten Schichtpakete aus kristallinen Kupfer-Schichten und amorphen
Polycarbonat-Schichten. Im Folgenden soll die Probenherstellung fiir alle Materi-

alsysteme vorgestellt werden.

3.2.1 Titan/Zirconiumoxid-Schichtpakete

Die Herstellung der Titan/Zirconiumoxid-Schichtpakete (Ti/ZrOs) erfolgte mittels
der gepulsten Laserdeposition durch Tobias Liese in der Arbeitsgruppe von Prof.
Hans-Ulrich Krebs am Institut fiir Materialphysik der Universitit Gottingen. Bei
den hierfir verwendeten Targetmaterialien handelte es sich um ein 99,99% reines,
polykristallines Titan-Target (Goodfellow), sowie ein polykristallines ZrOy-Target
(kubisch teilstabilisiert mit 3 mol% Y503, BCE Special Ceramics). Der Druck betrug

vor dem Beschichtungsvorgang <10~® mbar und wihrend des Beschichtungsvorgangs
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Tabelle 3.1: Ubersicht der Proben des Materialsystems Ti/ZrO,, die in Proben mit konstanter ZrO,-
Schichtdicke tz,0, (Serie A), konstantem Anteil der Komponenten (Serie B) sowie konstanter Ti-
Schichtdicke tr; (Serie C) unterteilt werden kénnen.

tri
10nm | 50nm | 100 nm
tZ’I’OQ
10 nm B/C
50 nm C B
100 nm A/C A A/B

10~ " mbar. Fiir weitere Informationen zur Herstellung siehe |[Liel2)|.

Es wurden 6 Titan/Zirconiumoxid-Schichtpakete mit verschiedenen Schichtdicken
der Komponenten, sowie zwei Einzelschichten der Komponenten auf oxidierten
Si(111)-Substraten von etwa 2cm x lem Flache hergestellt. Tabelle zeigt ei-
ne Ubersicht iiber alle Schichtpakete. Die Proben kénnen in 3 Serien mit jeweils
konstanter ZrO,-Schichtdicke (Serie A), konstanter Ti-Schichtdicke (Serie C) und
konstantem Anteil beider Komponenten (Serie B) unterteilt werden. Jede Serie ent-
halt dabei 3 Proben. Die Einzelschichtdicken liegen im Bereich von 10 nm - 100 nm
fiir beide Komponenten, wihrend die Gesamtschichtdicke etwa 3pum betragt. Die

oberste und unterste Schicht besteht jeweils aus ZrOs.

Die Nomenklatur der Proben soll im Folgenden geméft der nominellen Schichtdicken
der Komponenten erfolgen: Beispielsweise beschreibt der Ausdruck , Ti50/ZrO2100-
Probe“ ein insgesamt 3pum dickes Schichtpaket aus alternierend 50 nm dicken Ti-
Schichten und 100 nm dicken ZrO,-Schichten.

3.2.2 Kupfer/Palladium-Silicium-Schichtpakete

Die Herstellung der Kupfer/Palladium-Silicium-Schichtpakete (Cu/PdSi) erfolgte
mittels Argon-lonenstrahlsputtern an der Harvard University in der Arbeitsgruppe
von Prof. Frans Spaepen. Die Schichtpakete wurden dabei auf oxidierten Si(100)-
Substraten von etwa 2cm x 1cm Fliche abgeschieden, wobei ein 99,99% reines
Kupfertarget (Goodfellow) sowie ein Pd7;Sigz-Legierungstarget verwendet wurden

(A. Donohue und F. Spaepen, Harvard, siche [Don07a] fiir mehr Details).

Es wurden insgesamt 11 Cu/PdSi-Schichtpakete mit verschiedenen Einzelschichtdi-
cken hergestellt. Dariiber hinaus werden im Rahmen der Auswertung Ergebnisse aus

der Diplomarbeit von Dominik Ténnies [Ténl1] zum Vergleich herangezogen, die an
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Tabelle 3.2: Ubersicht der Proben des Materialsystems Cu/PdSi, die in Proben mit konstanter PdSi-
Schichtdicke tpys; (Serie A), konstantem Anteil der Komponenten (Serie B) sowie konstanter Cu-
Schichtdicke t¢,, (Serie C) unterteilt werden kénnen.

fCu 20nm | 40nm | 50nm | 60nm | 70nm | 80nm | 90nm | 120 nm
tpdsi
10 nm A A A A A A
20 nm B C
50 nm B C
90 nm B/C

einer mehrere Mikrometer dicken Probe aus reinem PdSi gemessen wurden. Diese
Probe wurde nach demselben Verfahren und in derselben Anlage hergestellt wie die
PdSi-Schichten in den Cu/PdSi-Schichtpaketen.

Tabelle zeigt eine Ubersicht iiber die Einzelschichtdicken fiir alle Schichtpakete.
Die Proben kénnen in 3 Serien mit konstanter PdSi-Schichtdicke (Serie A, bestehend
aus 6 Proben), konstanter Cu-Schichtdicke (Serie C, bestehend aus 3 Proben) sowie
konstantem Anteil beider Komponenten (Serie B, bestehend aus 3 Proben) unterteilt
werden. Die Einzelschichtdicken liegen im Bereich von 20nm - 120nm fiir Kupfer
und 10nm - 90nm fiir PdSi, wiahrend die Gesamtschichtdicke etwa 3 pm betragt.
Dabei besteht die unterste Schicht fiir alle Proben aus Kupfer, die oberste Schicht

besteht in den meisten Fillen ebenfalls aus Kupfer.

3.2.3 Kupfer/Polycarbonat-Schichtpakete

Die Herstellung der Kupfer/Polycarbonat-Schichtpakete (Cu/PC) erfolgte mittels
gepulster Laserdeposition durch Susanne Schlenkrich in der Arbeitsgruppe von
Prof. Hans-Ulrich Krebs am Institut fiir Materialphysik der Universitit Gottin-
gen. Dabei wurden Targets aus 99,99% reinem, polykristallinem Kupfer (Trinos)
sowie aus amorphem Polycarbonat (Goodfellow) verwendet. Der Druck betrug
vor dem Beschichtungsvorgang etwa 10~®mbar und withrend des Beschichtungs-
vorgangs 10~ "mbar fiir die Cu-Schichtherstellung sowie 10~° mbar fiir die PC-
Schichtherstellung (weitere Informationen zur Herstellung siehe [Sch| oder fiir &hn-
liche Polymerschichten [Sch11]).

Es wurden 6 Cu/PC-Schichtpakete mit verschiedenen Schichtdicken der Komponen-
ten, sowie zwei Einzelschichten der Komponenten auf oxidierten Si(111)-Substraten
von etwa 2cm x 1cm Flache hergestellt. Tabelle zeigt eine Ubersicht iiber diese
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Tabelle 3.3: Ubersicht der Proben des Materialsystems Cu/PC mit PC-Schichtdicke tpc und Cu-
Schichtdicke t¢,,.

bou 20nm | 25nm | 30nm | 35nm | 50nm
tpc
25 nm X
60 nm X<
90 nm X<
100 nm X X X

Proben. Die Einzelschichtdicken liegen im Bereich von 20 nm - 50 nm fiir Kupfer und
25nm - 100 nm fiir Polycarbonat, wahrend die Gesamtschichtdicke jeweils etwa 1 pm
betragt. Die unterste Schicht besteht aus Polycarbonat und die oberste Schicht aus
Kupfer.

3.3 Nanoindentierung

3.3.1 Durchfiihrung der Nanoindentierungs-Versuche

Fiir alle in Kapitel vorgestellten Proben wurden Nanoindentierungs-Versuche
unter Verwendung von Berkovich-Spitzen mit Spitzenradien von weniger als 50 nm
durchgefiihrt. Die Kontaktfliche wurde fiir jede der verwendeten Spitzen mittels der
Standardprozedur [Agi09] [Oli92] auf einer Quarzglas-Referenzprobe kalibriert. Bei
den Messungen wurde der CSM-Modus verwendet. Fiir das Ti/ZrOs-Probensystem
wurden zusétzlich zyklische Messungen mit ansonsten identischen Belastungspara-

metern durchgefiihrt.

Die Messungen an den Cu/PdSi- und Ti/ZrOy-Proben bestanden jeweils aus mindes-
tens 9 Eindriicken bis zu einer Eindringtiefe von 2 pm sowie mindestens 3 Eindriicken
bis zu einer Eindringtiefe von 200 nm. Aufgrund der geringeren Gesamtschichtdicke
der Cu/PC-Proben wurde fiir dieses Probensystem eine maximale Eindringtiefe von
1m gewihlt, wobei auch hier mindestens 9 Eindriicke bis zu dieser maximalen Tie-
fe sowie zusitzlich mindestens 3 Eindriicke bis zu einer Eindringtiefe von 200 nm
durchgefiihrt wurden. Fiir die Versuche wurde dabei eine Dehngeschwindigkeit von
¢ = 0,05s71 gewihlt. Fiir einige Proben (z.B. Ti50/Zr0250, Cu50/PdSi50) wurden
weiterhin Eindriicke mit verschiedenen Tiefen zwischen 200 nm und 2 pm durchge-

fiihrt, um die Entwicklung der Verformungsmorphologie zu verfolgen.
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Tabelle 3.4: Zusammenfassung der typischen Testparameter fir Nanoindentierungs-Messungen.

Ti/ZrOy | Cu/PdSi | Cu/PC

Messmethode CSM CSM CSM
Dehngeschwindigkeit [s™] 0,05 0,05 0,05
Eindringtiefen [nm]| 200, 2000 | 200, 2000 | 200, 1000
Bereich [nm] fiir

Elastizitatsmodul-Mittelung | 100 - 200 | 100 - 200 | 40 - 60

Harte-Mittelung 200 - 300 | 200 - 300 | 60 - 100
Pileup-Korrektur ja ja nein

Die Hérte sowie der Elastizitdtsmodul der Proben wurden durch Mittelung der Wer-
te in einem bestimmten, fiir jedes Materialsystem verschiedenen Eindringtiefenbe-
reich bestimmt. Dieser Bereich ist zusammen mit den Testparametern fiir die drei

Materialsysteme in Tabelle |3.4] aufgelistet.

3.3.2 Auswertung der Messdaten

Wichtig fiir die Auswertung der Nanoindentierungs-Messungen ist zunéchst, den
Punkt der Kontaktfindung zwischen Spitze und Probenoberfliche zu identifizieren.
Fiir jeden Test wurde die Kontaktfindung (,Surface Marker) manuell ausgewertet.
Dies wurde anhand der Daten der harmonischen Kontaktsteifigkeit (,Harmonic Con-
tact Stiffness”), die in Abhéngigkeit der Zeit aufgetragen wurde, durchgefiihrt. Der
erste Punkt der Messkurve, der signifikant iiber dem Rauschen der harmonischen
Kontaktsteifigkeit wihrend des Annidherungssegments liegt, wurde dabei als ,,Surface
Marker* definiert.

Aus der gemessenen harmonischen Kontaktsteifigkeit S kann nach Sneddon [Sne65|

der reduzierte Elastizitatsmodul bestimmt werden:

B~ VTS (3.1)

" 2B8VA,
Dabei ist § ein Geometriefaktor, der fiir die Berkovichspitze 1,034 betrigt [O1i04],
A, ist die Kontaktfliche. Diese ist weiterhin eine Funktion der Kontakttiefe h, =
h — e F'/S, wobei € wiederum von der Spitzengeometrie abhingt und fiir eine Ber-
kovichspitze 0,75 betriagt |Oli04].

Der Elastizitdtsmodul der Probe kann dann bei bekannter Poissonzahl v der Probe,
sowie der Poissonzahl v; = 0,07 und dem Elastizitatsmodul E; = 1141 GPa der
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Tabelle 3.5: Verwendete Poissonzahlen fiir die untersuchten Proben. Diese wurden auf Grundlage
der Literaturwerte fir Poissonzahlen der Komponenten Titan [Die61], Zirconiumoxid [Hei11b], Kupfer
[Die61], Palladium-Silicium [Lew05] sowie Polycarbonat [Goo12] berechnet.

Kompo- Poisson- || Kompo- Poisson- || Kompo- Poisson-
nentes zahl nente zahl nente zahl
Ti 0,31 Cu 0,33 Cu 0,33
210y 0,32 PdSi 0,40 PC 0,37
Probe Poisson- || Probe Poisson- || Probe Poisson-
Ti/ZrOy  zahl Cu/PdSi  zahl Cu/PC zahl
10/10 0,32 40/10 0,34 20/25 0,35
10/50 0,32 50/10 0,34 25/105 0,36
10/100 0,32 60/10 0,34 30/60 0,36
50/50 0,32 70/10 0,34 30/90 0,36
50/100 0,32 80/10 0,34 35/100 0,36
100/100 0,32 120/10 0,34 50/100 0,36

20/20 0,37

90/20 0,34

50/50 0,37

90/50 0,36

90/90 0,37

Diamantspitze bestimmt werden:

E=(1- (Ei ! TEi”iQ) o (3.2)

Die verwendeten Poissonzahlen sind fiir die untersuchten Proben in Tabelle B.5 auf-
gelistet. Dabei wurden auf Grundlage der bekannten Poissonzahlen fiir die Kompo-
nenten jeweils mit den Schichtdicken gewichtete Mittelwerte fiir die Schichtpakete
gebildet.

Die Hérte kann aus der maximal aufgebrachten Kraft F' sowie der Kontaktfliche A,
bestimmt werden:
F

H= (3.3)

Eine Pileup-Korrektur wurde fiir alle Cu/PdSi- sowie Ti/ZrOs-Proben an-
hand der 200nm tiefen Indents durchgefiihrt. Dazu wurde anhand von REM-

Aufsichtsaufnahmen die Kontaktfliche Agrgys bestimmt und mit der aus der
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Nanoindenter-Messung ermittelten Kontaktfliche Ay; verglichen. Der Pileup-
Korrekturfaktor k = Aggy/An; wurde verwendet, um die Hérte sowie den Elas-
tizitdtsmodul der jeweiligen Proben mittels H.y = H/Kk sowie E.pr = E/\/k zu

korrigieren.

3.4 Mikrodruckversuche

Mikrodruckversuche wurden an mikroskopischen zylindrischen Proben der Schicht-
pakete durchgefiihrt, die unter Verwendung des FIB prépariert wurden. In dieser Ar-
beit wurden Mikrodruckversuche mit der Belastungsrichtung senkrecht zur Schicht-
ebene sowie um 45° gegen die Schichtebene verkippt durchgefiihrt. Die Probenpra-

paration sowie die Testparameter fiir diese Versuche werden im Folgenden erldutert.

3.4.1 Probenpraparation mit dem Ionenstrahl

Fiir die Ti/ZrOy-Proben wurden alle Sdulen mit dhnlichen Herstellungsparametern
prapariert. Die Tonenstrome betrugen in allen Fillen 7nA fiir das Vorschneiden
des 25 um- 30 pm grofen Kraters (mehrere Rasterdurchliufe), 1nA fiir einen Zwi-
schenschritt (einzelner Rasterdurchlauf) und 50 pA fiir den letzten Schritt (einzelner
Rasterdurchlauf). Die Siulen der Cu/PdSi-Proben wurden von Nicolas Cordero am

Institut fiir Materialfoschung II im Forschungszentrum Karlsruhe hergestellt.

Das Aspektverhiltnis aus Sdulenhéhe H und -durchmesser d sowie die durchschnitt-
liche Verkippung der Seitenflichen der Sdulen, die Taper # sind in Tabelle fiir
alle Proben des Ti/ZrO,- sowie des Cu/PdSi-Materialsystems zusammen mit den

Mittelwerten aller Schichtpakete des jeweiligen Materialsystems aufgelistet.

Fir das Cu/PC-Materialsystem wurden lediglich Saulen der Cu50/PC100-Probe
prapariert. Da fiir das in diesen Proben enthaltene PC die FIB-Schiadigung besonders
grof ist, wurden Saulen verschiedener Durchmesser von 500 nm - 5 pum hergestellt,
um den Einfluss des FIB-geschédigten Bereichs zu untersuchen. Alle Sdulen wurden
dabei mit denselben Ga-Ionenstrémen (7nA - 100 pA) und Dwell-Times (Verweilzeit
des Tonenstrahls auf einem Rasterpunkt) geschnitten, lediglich die Durchmesser des

bestrahlten Bereichs wurden je nach Sdulengrofse angepasst.
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Tabelle 3.6: Aspektverhaltnis und Taper fir Saulen der Ti/ZrO,- und Cu/PdSi-Proben, sowie die jewei-
ligen Mittelwerte (MW) aller Schichtpakete der beiden Materialsysteme (ausgenommen ZrO,-Saulen,
Form B, kursiv gedruckt).

Probe Aspekt- Taper Probe Aspekt- Taper
verhiltnis verhiltnis

Ti 2,9 2.8 40/10 2,2 2.6
7105 A 2.3 1,7 50/10 2.1 2,7
ZrOy B 3,2 2,6 60/10 2,3 2,7
10/10 2,4 2.5 70/10 2,2 2.9
10/50 2,5 1,8 80/10 2,3 2,7
10/100 2.4 2.7 120/10 2,1 3,4
50/50 2,5 1,8 20/20 2,1 3,3
50/100 2,6 2,2 90/20 1,9 2.8
100/100 2,6 2.4 50/50 1,6 2.8

90/50 2,2 2,6

90/90 1,9 2,7
MW 2,5+ 0,2 2,240,5 MW  2,1+0,3 2,8+0,3

3.4.2 Durchfithrung der Mikrodruckversuche

Die Mikrodruckversuche gliedern sich in ein Belastungssegment, ein Haltesegment

bei konstanter Kraft, sowie ein Entlastungssegment.

Fiir die Ti/ZrO,-Séulen wurden an allen Proben Messungen unter Verwendung
des CSM-Modus durchgefiihrt, wobei fiir die meisten Proben (alle aufer die Ti-
Einzelschicht) zum Vergleich zusitzlich zyklische Messungen durchgefiihrt wurden.
Dabei variierten die Zahl der durchlaufenen Zyklen und die maximalen Dehnun-
gen, die Kraftraten im Be- und Entlastungssegment entsprachen denjenigen bei den
CSM-Messungen.

Die meisten Sdulen wurden mit einer konstanten Kraftrate von 100 uN/s wahrend
des Belastungssegments komprimiert, was aufgrund der Grofe der Séulen und ihres
Elastizititsmoduls einer Dehngeschwindigkeit von etwa 1073 s~! entspricht. Als Ab-
bruchkriterium fiir das Belastungssegment wurde fiir alle Versuche eine (variierende)
maximale Eindringtiefe gewihlt, so dass im Allgemeinen jeweils mindestens 3 Sdulen
jeder Probe bis zu einer Dehnung von etwa 8%, 15%, sowie 30% verformt wurden.
Fiir zwei Proben wurden Messungen an Sdulen mit einer zweiten Dehngeschwindig-

keit durchgefiihrt. Fiir reines ZrQs ist eine zweite Belastungsrate von 400 uN /s, und
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fiir die Ti10/ZrO210-Probe ist eine zweite Belastungsrate von 600 uN/s verwendet
worden. Diese Ergebnisse sind im Anhang (Kapitel |A.2]) dargestellt.

Das Haltesegment bei konstanter Kraft wurde fiir die CSM-Saulentests ausgelassen,
um ein Kriechen oder sogar Versagen zu verhindern. Fiir die zyklischen Messungen
wurde die maximale Kraft {iber 10s konstant gehalten, bevor mit der Entlastung
begonnen wurde, um eine Verfilschung des gemessenen Elastizitdtsmoduls durch
Kriechprozesse wiahrend der Entlastung zu verringern. Die Entlastung wurde im

Allgemeinen mit mindestens dem doppelten Betrag der Belastungsrate durchgefiihrt.

Die Cu/PdSi-Séulen wurden statischen sowie zyklischen Tests unterzogen, wobei
die Fliefsspannung anhand von statischen und der Elastizitdtsmodul anhand von
zyklischen Messungen bestimmt wurde. Dabei wurde fiir die statischen Tests eine
Belastungsrate von 20 pN /s verwendet, was einer Dehngeschwindigkeit von 1073 s™1
entspricht. Die zyklischen Messungen bestanden jeweils aus 8 Zyklen mit einer Be-
lastungsrate von 50 nN/s, was einer Dehngeschwindigkeit von etwa 3-1073s™! ent-
spricht. Fiir beide Testmethoden wurde die maximale Kraft fiir 15s konstant gehal-
ten, und der Betrag der Entlastungsrate entsprach jeweils der Belastungsrate. Die
Abbruchkriterien der Tests waren jeweils verschiedene maximale Eindringtiefen, die
Dehnungen von bis zu 30% entsprechen. An jeder Probe wurden mindestens 3 stati-
sche und 4 zyklische Tests durchgefiihrt. Die Testparameter der Mikrodruckversuche
an Ti/ZrOq- sowie der Cu/PdSi-Saulen sind in Tabelle [3.7| zusammengefasst.

Tabelle 3.7: Zusammenfassung der Testparameter flr Mikrodruckversuche an Ti/ZrOs- und Cu/PdSi-

Saulen.

Ti/ZrOq Cu/PdSi
Messmethode CSM statisch  zyklisch
Messgrofen op, E of E
Zyklenzahl 1 1 8
Belastungsrate [uN/s] 100 20 50
Dehngeschwindigkeit, [s7!] 1073 1074 31074
Entlastungsrate [pN/s] 200 20 50
Haltezeit [s] 0 15 15
Anzahl erfolgreich getesteter Sdulen >9 >3 >4

Die Cub0/PC100-Saulen wurden unter Verwendung des CSM-Modus bis zu durch-
schnittlichen plastischen Dehnungen von etwa 20% verformt. Die Kraftrate wihrend

des Belastungssegments wurde dabei so gewéhlt, dass eine konstante Dehngeschwin-
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Tabelle 3.8: Zusammenfassung der Testparameter fiir Mikrodruckversuche an Cu50/PC100-S&ulen.

Durchmesser [pm)] 0,5 1 2 5
Aspektverhéltnis 2,2 1,2 0,6 0,2
Taper [] 38 35 41 52
Belastungsrate [N /s 20 79 314 1963
Dehngeschwindigkeit [s™!] 81073 810 &107% 8-107°
Anzahl erfolgreich getesteter Sdulen 3 3 3 3

digkeit von 81073s7! fiir alle Siulengrofen erreicht wurde. Der Betrag der Entlas-
tungsrate entsprach jeweils der doppelten Belastungsrate. Die Testparameter der
Cu50,/PC100-Séulen sind in Tabelle [3.8] zusammengefasst.

3.4.3 Auswertung der Messdaten

Alle Sdulen wurden nach der Herstellung anhand von REM-Aufnahmen unter einem
Abbildungswinkel von 52° vermessen. Abbildung zeigt die Messung der charak-
teristischen Grofen am Beispiel einer Ti50/ZrO,100-Séule. Die Hohe H entspricht
fiir alle Séulen der Gesamtdicke des Schichtpakets, da die Sdulen stets bis zum Sub-
strat geschnitten wurden. Fiir jede Sdule wurden drei Durchmesser bestimmt, die
fiir verschiedene Auswertungsschritte verwendet wurden. Der Durchmesser d; wur-
de 10% unterhalb des Sdulenkopfes gemessen und zur Berechnung der technischen
Spannung o = F'/A; verwendet, wobei F' die gemessene Kraft und A, = wd?/4 die
Querschnittsflache am Kopf der Sdule bezeichnen. Die Flielsspannung einer Séule
wurde dann aus der technischen Spannung bei 5% plastischer Dehnung ermittelt
(siche Abbildung [3.3h). Dieser Wert der plastischen Dehnung ist ein Kompromiss
aus ,BEarly Plasticity* bei geringen plastischen Dehnungen und der Anderung der
Saulenform und damit der Verfilschung der technischen Spannungswerte bei gro-
fseren plastischen Dehnungen. Weiterhin ist der Wert relativ unabhéngig von der
gewahlten plastischen Dehnung, da bei fast allen Proben ein Spannungsplateau in

diesem Dehnungsbereich liegt.

Um die plastische Dehnung der Saule zu bestimmen, wurde zunéchst der Durchmes-
ser d, am unteren Ende der Saule verwendet, um die gemessenen Eindringtiefe-Werte

um das elastische Einsinken des Substrates unterhalb der Sdule zu korrigieren:

(l—yg)F'

h TL:h_
5 Esd,
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Diese Korrektur ist auch als Sneddon-Korrektur bekannt [Vol0g|, wobei
der Elastizitdtsmodul Fg sowie die Poissonzahl vg des unterliegenden Substra-
tes in die Korrektur eingehen. Fiir die hier untersuchten Proben wurden Werte
von Es = 130GPa, vg = 0,28 fiir das Si(100)-Substrat der Cu/PdSi-Proben sowie
Es =188 GPa, vg = 0,26 fiir das Si(111)-Substrat der Ti/ZrOy-Proben verwendet.
Aus der Sneddon-korrigierten Eindringtiefe hg, wurde dann die technische Dehnung
der Sdule ¢ = hg,/H berechnet.

Abbildung 3.2: Messung der charakteristischen GréBen fir die Auswertung der Mikrodruckversuche
am Beispiel einer Ti50/ZrO,100-Saule.

Der Durchmesser d,, in der Mitte der Sdule wurde schlieflich verwendet, um aus
den gemessenen Steifigkeiten (aus der Steigung der Entlastungskurve geméfs
oder der CSM-Messung) den Elastizitdtsmodul der Sdule geméf £ = S A,,,/H zu be-
stimmen. Die gemessenen Elastizitdtsmoduln zeigen einen Anstieg mit zunehmender
Dehnung, wie in den Graphen in Abbildung[3.3]fiir beide Messmethoden zu erkennen
ist.

Fiir die CSM-Messungen (siehe Abbildung [3.3n) wird der Elastizitatsmodul fort-
laufend aus der mittels CSM gemessenen Steifigkeit der Sdule berechnet. In dem
Bereich des relativ linearen Anstiegs der Fliefkurve ist der gemessene Elastizitits-
modul - mit Ausnahme eines {iberlagerten Rauschens - konstant, bevor er bei grofien
plastischen Dehnungen ansteigt. Der Datenbereich fiir die Mittelung des Elastizi-

tatsmoduls wurde so gewéahlt, dass der Kontakt zwischen Spitze und Siule bereits
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Abbildung 3.3: FlieBkurve und Elastizitditsmodul aus CSM-Messungen fir eine Ti50/Z2rO,100-Saule
(a) und FlieBkurve und Elastizitaitsmodul aus zyklischen Messungen flr eine Cu90/PdSi90-Saule (b).
In (a) ist auBerdem die Bestimmung der FlieBspannung bei 5% plastischer Dehnung dargestellt. Der
Bereich fur die Mittelung des Elastizitditsmoduls ist grau unterlegt.

vollstandig hergestellt ist, jedoch noch keine katastrophalen plastischen Ereignisse
auftreten, die die Messung des Elastizitdtsmoduls verfilschen kénnten. Die Daten
zwischen etwa 1,7% und 4% technischer Dehnung liegen dabei in dem konstanten
Bereich des Elastizitdtsmoduls. In diesem Bereich wurden die gemessenen Werte
gemittelt, und der Mittelwert als Elastizititsmodul der Sdule bezeichnet. Fiir die
zyklisch getesteten Cu/PdSi-Séulen (siehe Abbildung[3.3p) erkennt man einen #hn-
lichen Anstieg des Elastizitdtsmoduls mit steigender Dehnung. Daher wurde der

Mittelungsbereich bei denselben Dehnungen festgelegt.

Fiir die Sdulen wurde keine Drift-Korrektur durchgefiihrt, da diese durch das anhal-

tende Kriechen der Sdulen selbst bei geringen Kriften verfilscht wird.

3.4.4 Mikrodruckversuche an Siulen mit verkippten Schich-

ten

Die Messungen an 45°-Séulen wurden analog zu denjenigen an ,normalen® S&ulen
durchgefiihrt. Es wurden drei Proben des Ti/ZrOs-Materialsystems (Ti10/ZrO5100,
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Tabelle 3.9: Zusammenfassung der Testparameter flir Mikrodruckversuche an 45°-Saulen.

Ti/ZrOq Cu/PdSi

10/100 50/100 100/100 | 90/90
Durchmesser d; [nm)] 1120 1110 1080 1350
Hohe h [nm] 2250 2260 3560 3350
Taper [’ 2,5 3,6 2,2 3,3
Belastungsrate [pN/s] 100 100 100 50
Dehngeschwindigkeit [s7'] | 6:107* 7-10~*  6-107* | 2.107*
Entlastungsrate [nN/s] 200 200 200 100
Anzahl erfolgreich
getesteter Sdulen 11 3 D 6

Ti50/Zr05100 und Ti100/ZrO2100) sowie eine Probe des Cu/PdSi-Materialsystems
(Cu90/PdSig0) getestet. Fiir alle Messungen wurde der CSM-Modus verwendet.
Die Belastung fand unter konstanter Kraftrate von 50 uN/s- 100 uN/s statt, was
einer Dehngeschwindigkeit von 2:107%s™! - 7.107*s™! entspricht. Der Betrag der
Entlastungsrate entsprach fiir alle Tests der doppelten Belastungsrate. Es wurde
kein Haltesegment bei konstanter maximaler Kraft durchgefiithrt, um eine weitere
Verformung durch das Kriechen der Sdule zu verhindern. Die genauen Testparameter
sowie die typischen Abmessungen und die Anzahl der getesteten Sdulen fiir die unter

45° getesteten Proben sind in Tabelle [3.9] aufgelistet.

3.5 Elektronenmikroskopische Charakterisierung

Die Charakterisierung der unverformten und der verformten Proben wurde mittels
elektronenmikroskopischer Methoden unter Zuhilfenahme des FIB zur Probenpripa-
ration durchgefiihrt. Von allen unverformten Proben wurden zunéchst Querschnit-
te senkrecht zur Schichtebene angefertigt, die mit dem REM abgebildet wurden.
Die Aufnahmen dieser QQuerschnitte wurden dazu verwendet, die Gesamtschichtdi-
cke des Schichtpakets zu bestimmen, sowie einen qualitativen Eindruck der Ein-
zelschichtdicken und der Probenqualitéit zu gewinnen. Zur quantitativen Charakte-
risierung der Einzelschichtdicken sowie zur Evaluation der Mikrostruktur wurden
mit Hilfe des FIB von den meisten Proben Lamellen prépariert und mit dem TEM
abgebildet. Ausnahmen sind einige Cu/PdSi-Proben (Cu60/PdSil0, Cu70/PdSil0,
Cu80/PdSi10, Cul20/PdSil0, Cu90/PdSi20, Cu50/PdSi50 und Cu90,/PdSi50), de-
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ren Schichtdicken ebenfalls anhand von REM-Querschnittsaufnahmen gemessen
wurden. In den meisten Fillen erfolgte die Messung der Schichtdicken anhand von
TEM-Aufnahmen der Probenquerschnitte.

Beim quantitativen Vergleich von REM- und TEM-Bildern muss beriicksichtigt wer-
den, dass die Eichung des Makstabs im TEM mit einer Genauigkeit von etwa 10%
wesentlich ungenauer ist als im REM. Um dennoch Vergleichbarkeit der aus REM-
und TEM-Aufnahmen ermittelten Einzelschichtdicken zu gewé#hrleisten, wurde der
Mafstab der TEM-Aufnahmen auf Grundlage der im REM gemessenen Gesamt-
schichtdicke geeicht.

Die Verformungsmorphologie wurde in dhnlicher Weise charakterisiert. Fiir alle Pro-
ben wurden REM-Aufnahmen der verformten Oberfliche nach Nanoindentierungs-
Versuchen angefertigt sowie die Kontaktflichen der Eindriicke ausgemessen. Weiter-
hin wurden auf allen Proben fiir einige Eindrucktiefen Querschnitte durch die plasti-
schen Eindriicke geschnitten sowie REM-Aufnahmen davon angefertigt. Die Lage der
Querschnitte wurde aufgrund der Dreiecksgeometrie der Eindriicke so gewéhlt, dass
die Schnittlinie jeweils durch eine Ecke sowie die Mitte der gegeniiberliegenden Kan-
te verlief. Fiir jedes Materialsystem wurde von einigen Proben eine TEM-Lamelle
eines Berkovich-Eindrucks geschnitten, um die Verformungsmorphologie auch durch

TEM-Aufnahmen evaluieren zu konnen.

Alle praparierten Sdulen wurden vor und nach den Mikrodruckversuchen im REM
abgebildet. Fiir einige Proben wurden Querschnitte durch eine verformte S&ule
mit dem FIB préipariert und mit Hilfe des REM abgebildet. Weiterhin wurden
auch hier fiir einige Proben TEM-Lamellen der unverformten sowie komprimier-
ten Sédulen prépariert und im TEM analysiert. Die TEM-Analysen umfassten da-
bei Hell- und Dunkelfeldaufnahmen verschiedener Vergroferung, Feinbereichs- und
Feinstrahl-Beugungsbilder von verschiedenen Bereichen der Probe, sowie fiir einige

Proben hochauflosende Aufnahmen der Grenzflachen.
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Kapitel 4
Ergebnisse

In diesem Kapitel werden nach einer kurzen Vorstellung der Materialsysteme die ex-
perimentellen Ergebnisse unter Anderem aus elektronenmikroskopischen Analysen,
Nanoindentierungs-Messungen und Mikrodruckversuchen fiir die drei untersuchten

Materialsysteme detailliert dargestellt.

4.1 Vorstellung der Materialsysteme

Die mechanischen Eigenschaften der Komponenten der drei untersuchten Material-
systeme sind in Tabelle aufgelistet.

Tabelle 4.1: FlieBspannung oy und Elastizitatsmodul £ der Komponenten der drei Materialsysteme.
Die Werte ohne Quellenangabe wurden an Einzelschichten von einigen Mikrometern Dicke gemessen.

Materialsystem ‘ Komponenten ‘ or [GPal Quelle ‘ E [GPa]  Quelle
Ti/ZrO, Titan 0,3-2  [Sunll] [Wan93] | 145
Zirconiumoxid 7 200
Cu/PdSi Kupfer 01-1  [Deh03] [Gru08| | 130 - 190  [Led74|
PdSi 2 [Volog] 85 [Tonll|
Cu/PC (Cus.o.) | Polycarbonat 0,3 5 -

Die gewahlten Materialsysteme bieten die Moglichkeit, drei verschiedene Kombi-
nationen der mechanischen Eigenschaften zu untersuchen: Wahrend das Kupfer in
beiden Materialkombinationen die jeweils steifere Komponente ist, besitzen die Kup-
ferschichten in Cu/PdSi-Schichtpaketen die geringere, in Cu/PC-Schichtpaketen je-
doch die grofere Fliefspannung. Das Titan in Ti/ZrOy-Schichtpaketen ist hingegen

sowohl das nachgiebigere als auch das schwichere Material.
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4.2 Titan/Zirconiumoxid-Schichtpakete

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der Nanoindentierungs-Messungen und
Mikrodruckversuche an Ti/ZrOo-Schichtpaketen vorgestellt. Dabei wird zunéchst
mittels elektronenmikroskopischer Analyse (FIB, REM, TEM) von Querschnitten
die Morphologie und die Mikrostruktur der unverformten Schichtpakete untersucht.
Im Folgenden werden - nach Testmethoden gegliedert - die gemessenen mechanischen

Eigenschaften sowie die Verformungsmorphologien aufgezeigt.

4.2.1 Charakterisierung der unverformten Proben

Die Morphologie sowie die Mikrostruktur der unverformten Schichtpakete wurde
mittels elektronenmikroskopischer Analyse von Querschnitten und Sekundérionen-
Massenspektrometrie untersucht. Zunéchst soll hier auf die Ergebnisse aus der elek-

tronenmikroskopischen Charakterisierung eingegangen werden.

Elektronenmikroskopische Charakterisierung von Querschnitten

Die Charakterisierung der unverformten Proben erfolgte zundchst durch Analyse von
Querschnitten durch die Schichtpakete mittels TEM. Abbildung [4.1p-f zeigt TEM-
Hellfeldbilder der untersuchten Ti/ZrOs-Proben. Die Schichten sind fiir alle Proben
eben und glatt, und die Schichtdicken der einzelnen Komponenten sind {iber den

gesamten Querschnitt von einigen Mikrometern Breite konstant.

Die Einzelschichtdicken wurden anhand der TEM-Hellfeldbilder ausgemessen und
mittels der im REM gemessenen Gesamtschichtdicke skaliert, da die Eichung der
Skala im TEM nur etwa eine Genauigkeit von £ 10% aufweist. Dabei wurde jeweils
pro Einzelschicht eine Messung vorgenommen. Die Ergebnisse sind in Tabelle
aufgelistet. Obwohl die gemessenen Schichtdicken in einzelnen Fillen von den bei
der Herstellung geplanten Dicken abweichen, ist deren Streuung gering, so dass der
Mittelwert ein gutes Mak fiir die jeweilige Schichtdicke darstellt. Im weiteren Ver-
lauf werden die Proben - aufgrund der einfacheren Lesbarkeit - weiterhin anhand der
nominellen Schichtdicken bezeichnet werden. So wird zum Beispiel ein 3 pm dickes
Schichtpaket bestehend aus 50 nm dicken kristallinen Ti-Schichten und 100 nm di-
cken amorphen ZrO,-Schichten als Ti50/ZrO5100 bezeichnet.

Anhand von Hell- und Dunkelfeldbildern dreier Proben (siche Abbildung [4.1js-1)

ist erkennbar, dass die Ti-Schichten zum Teil kolumnares Kornwachstum zeigen.
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Abbildung 4.1: TEM-Hellfeldbilder (a-f) von Querschnitten durch die untersuchten Ti/ZrO,-Proben,
Dunkelfeldbilder dreier Proben mit 100 nm ZrO»-Schichtdicke und variierender Ti-Schichtdicke (g-i)
sowie polykristalline Beugungsbilder der Ti10/ZrO-510- (k) und der Ti100/Z2rO5100-Probe (). Die kon-
trastreichen Schichten sind jeweils die polykristallinen Ti-Schichten, die einheitlich grauen Schichten
die amorphen ZrO,-Schichten (siehe a).
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Tabelle 4.2: Gemessene Einzelschichtdicken tr; und tz,0,, Gesamtschichtdicke, relativer Ti-Anteil fr;
sowie Anzahl der Doppelschichten fiir die untersuchten Ti/ZrO,-Proben. Angegeben sind Mittelwert
und Standardabweichung fir jeweils eine Messung an jeder der Einzelschichten im Schichtpaket. Die
oberste und unterste Schicht aller Schichtpakete besteht aus ZrO,, daher wurde bei der angegebenen
Anzahl der Doppelschichten jeweils eine ZrO,-Schicht nicht berlcksichtigt.

Ti/ZrOo- try tzro,  Gesamtdicke fr; # der
Probe [nm] [nm] [nm] Doppelschichten
10/10 T2 9+1 2400 0,46 = 0,05 150
10/50 8§+ 1 ol £ 1 3030 0,14 £+ 0,01 20
10/100 9+1 102 x2 3110 0,08 = 0,01 27

50/50 47+6 59 £ 3 3250 0,44 = 0,03 30
50/100 41 +£4 97+ 2 2870 0,30 £ 0,02 20
100/100 87+ 11 97+ 2 2860 0,47 = 0,03 15

Allerdings liegen besonders bei den dickeren Ti-Schichten am unteren Rand der
Schicht weitere kleine Korner vor. Dies ist darauf zuriickzufiihren, dass zu Beginn
des Wachstums einer Ti-Schicht mehrere kleine Koérner nukleiert werden, von denen
sich im Verlauf des Wachstums nur einige durchsetzen und kolumnar bis zum oberen
Rand der Schicht wachsen.

Fiir die weiteren Betrachtungen ist es wichtig, die Korngrofe und -form der na-
nokristallinen Metallschichten genauer zu charakterisieren. In vielen theoretischen
Betrachtungen sowie experimentellen Untersuchungen wird die Festigkeit besonders
durch die kleinste Korndimension bestimmt. Fiir diese Proben ist der durchschnittli-
che Korndurchmesser entlang der Schichtebene wesentlich kleiner als senkrecht dazu.
Der Vergleich verschiedener Proben mit unterschiedlich dicken Metallschichten (sie-
he Abbildung ergibt, dass die Korngrofse in Schichtebene etwa der Halfte der
Schichtdicke entspricht.

Auch wenn die Schichtdicken innerhalb einer TEM-Lamelle konstant sind, zeigen
REM-Querschnittsaufnahmen an verschiedenen Stellen auf der Ti10/ZrO250-Probe
mit einer Gesamtgrofe von 1cm x 2cm, dass die Einzelschichtdicken sowie die Ge-
samtschichtdicke am Rand der Probe um bis zu 45% geringer sind als in der Proben-
mitte. Diese Schichtdickenvariationen iiber Abstédnde von einigen Millimetern sind
fiir die Herstellung von Proben mittels PLD bekannt |[Liel2|. Um die Vergleichbar-
keit der Messungen zu gewahrleisten, wurden die weiteren Untersuchungen in einem

Bereich nahe der Probenmitte durchgefiihrt.
In Abbildung [kl sind Beugungsbilder einer Til0/ZrO,10- und einer
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Til00/ZrO5100-Probe dargestellt. Die amorphe Struktur der ZrOs-Schichten ver-
ursacht den diffusen Beugungsring in den Beugungsbildern. Ein Vergleich der Beu-
gungsbilder aller untersuchten Proben (hier nicht dargestellt) zeigt, dass die re-
lative Intensitit dieses amorphen Beugungsringes mit zunehmendem ZrOs-Anteil
zunimmt. Die amorphe Natur der ZrO,-Schichten konnte aufserdem anhand von

Dunkelfeldaufnahmen mit diesem amorphen Beugungsring bestitigt werden.

Weiterhin zeigen die TEM-Beugungsuntersuchungen, dass die Ti-Schichten abhéngig
von ihrer Dicke in zwei verschiedenen Vorzugsorientierungen senkrecht zur Schicht-
ebene vorliegen. Die Proben mit 10 nm dicken Ti-Schichten zeigen dabei qualitativ
dhnliche Beugungsbilder zu dem der Til0/ZrO510-Probe in Abbildung . Die Pro-
ben mit 50 nm oder 100 nm Ti-Schichtdicken zeigen qualitativ dhnliche Beugungs-
bilder zu dem der Til00/ZrO,100-Probe in Abbildung [4.1]. Beide Beugungsbilder
zeigen Intensitidtsschwankungen auf den Titan-Beugungsringen, die bei Gleichver-
teilung der Kornorientierung eine homogene Intensitit aufweisen miissten. Anhand
der Indizierung der entsprechenden Ringe und der Ausrichtung der Intensititsmaxi-
ma auf den Ringen kann man die Vorzugsorientierung der Korner in Bezug auf die

Schichtrichtung bestimmen.

Fiir diinne Ti-Schichten (10 nm, Abbildung ) sind zwei ausgepragte Intensitits-
maxima auf dem (0002)-Ring zu erkennen, die auf bevorzugtes Wachstum in (0002)-
Textur hinweisen. Die farbigen Kreise kennzeichnen Beugungsreflexe, die bei einer
stark texturierten polykristallinen Ti-Probe zu erwarten sind. Dabei sind Reflexe
auf dem (1010)-Ring orange, auf dem (0002)-Ring blau und auf dem (1011)-Ring
griin markiert. Fiir diese (0002)-Orientierung erwartet man zusitzlich Beugung an
den Pyramidenebenen {10T1}, die jeweils unter einem Winkel von 61° zur Basise-
bene liegen, sowie an den Prismenebenen {10T0} unter einem Winkel von 90° zur
Basisebene. Die Pyramidenebenen entsprechen den vier schwicheren Intensitdtsma-
xima auf dem (1011)-Ring im Beugungsbild (griin markiert), diec Prismencbenen

sind nicht zu erkennen.

Fiir dicke Ti-Schichten (50 nm - 100 nm, typisches Beugungsbild siehe Abbildung
) sind hingegen zwei ausgeprigte Intensititsmaxima auf dem (10T0)—Ring zu
erkennen, die auf bevorzugtes Wachstum in (10T0)—Textur hinweisen. Aufgrund der
hexagonalen Symmetrie erwartet man fiir (1OTO)—texturierte Ti-Schichten Beugung
an den beiden weiteren Prismenebenen, die einen Winkel von 60° einschlieften. Zu-
satzlich erwartet man fiir diese Orientierung Beugung an den Pyramidenebenen
{10T1}, die jeweils unter einem Winkel von 64° bzw. 28° zur Prismenebene liegen,

sowie an den Basisebenen unter einem Winkel von 90° zur Prismenebene. Die Py-
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ramidenebenen entsprechen den acht ausgeschmierten Intensititsmaxima auf dem
(1011)-Ring im Beugungsbild (griin markiert), die erwarteten Reflexe der Prisme-

nebenen und Basisebenen schwicher ausgeprigt (griin/blau markiert).

Bei der Konkurrenz zwischen den in (0002)- und (1010)-Richtung wachsenden Kor-
nern dominiert bei 10 nm dicken Ti-Schichten die (0002)-Richtung, wihrend sich bei
dickeren Ti-Schichten die (1010)-Textur durchsetzt. Eine (1010)-Textur ist weiter-
hin anhand einer Réntgendiffraktometrie-Messung von Tobias Liese [Liel2| an einer
75nm dicken Ti-Einzelschicht nachgewiesen worden, in der der (IOTO)—Peak eine 10-
fach erhohte Intensitét gegeniiber dem (0002)-Peak aufweist, wohingegen theoretisch

gleiche Intensititen beider Peaks erwartet werden.

Die vorliegenden Texturen sind die beiden Texturrichtungen, die auch in der Li-
teratur beobachtet werden. Song et al [Son07] untersuchten das Wachstum von
magnetron-gesputterten Ti-Schichten fiir verschiedene Substrate und Abstinde zwi-
schen Target und Substrat. Auf amorphen Substraten tritt im Allgemeinen (0002)-
Wachstum auf. Allerdings wird die <10T0>—Wachstumsrichtung mit sinkendem Ab-
stand zwischen Target und Substrat, und damit wachsender Energie der gesputterten
Ti-Partikel, zunehmend bevorzugt. Fiir den Fall der gepulsten Laserdeposition treten
hohe Partikelenergien im Bereich von 100 keV auf, so dass dies fiir eine bevorzugte
<1OT0>—RiChtung spricht.

Sekundirionen-Massenspektrometrie

Um die Struktur der Titan-Zirconiumoxid-Grenzfliche genauer zu untersuchen wur-
de die Sekundirionen-Massenspektrometrie eingesetzt. Hierzu wurde eine Probe
mit zwei 100nm dicken Ti-Schichten und drei 100 nm dicken ZrO,-Schichten her-
gestellt. Weiterhin wurden Messungen an einer Titan-Einzelschicht sowie an den
PLD-Targetmaterialien beider Komponenten als Referenz durchgefiihrt. Ein Teil
der Messung an dem 5-lagigen Schichtpaket ist in Abbildung dargestellt.

Zunéchst fallt auf, dass sehr viel Sauerstoff vorzuliegen scheint, und selbst das Titan
kommt groktenteils oxidiert am Detektor an, obwohl es von einem 99,99% reinen
Titantarget stammt. Dies lasst sich durch vorhandenes Sauerstoff-Restgas in der
evakuierten Kammer wahrend der SIMS-Messung erkldren. Das leicht zu oxidieren-
de Titan wird in einem sogenannten reaktiven Sputterprozess auf dem Weg von der
Probe zum Detektor oxidiert, und hat nicht zwangslaufig in der Probe schon oxidiert
vorgelegen. Durch diesen Mechanismus féllt selbst fiir das reine Silicium-Substrat

bei grofen Sputtertiefen das Sauerstoff-Signal nicht auf Null ab (siehe Abbildung
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. Die quantitative Analyse von Elementen wie Sauerstoff, die im Restgas der
Kammer enthalten sind, wird durch Effekte wie die Adsorption an der Probenober-
fliche, Anderung der sekundiren Ionenausbeute und direkte Wechselwirkungen der
Sputterionen mit den Restgaselementen beeintrichtigt [Wil89]. Daher sind im Rah-
men dieser Messung anstelle einer quantitative Bestimmung des Sauerstoffgehaltes

der Proben lediglich relative Vergleiche moglich.

Weiterhin zeigen die Spektren der Titan enthaltenden Ionenspezies ((TiO)*,
(TiO9)") Maxima nahe der Grenzflichen. Dies kann auf vier Einflussfaktoren zu-

riickgefiihrt werden:

1. Chemische Mischung durch Interdiffusion der beiden Komponenten an der
Grenzflache. Diese kann entweder bereits vor der Messung vorliegen, oder aber
durch Platzwechselvorgénge bei Stofkaskaden einfallender Sputterionen her-

vorgerufen werden.

2. Mikroskopische Rauigkeit der Grenzfliche oder Aufrauung durch Ionensput-
tern: Da ein grofser Bereich der Probe mittels lonensputtern abgetragen wird,
mittelt das gemessene Signal iiber diesen Bereich. Rauigkeiten kénnen von
einer Vermischung der Komponenten an der Grenzflache nicht unterschieden

werden.

3. Chemischer Effekt: Die Sputterrate kann in Abhéngigkeit der chemischen Um-
gebung von Titan variieren, und an der Grenzfliche zum Zirconiumoxid durch

geringere Bindungsenergien besonders grof sein.

4. Ballistischer Effekt: Leichtere Elemente und Bruchstiicke (hier das Titan und
seine Ionenspezies) werden generell mit grofserer Wahrscheinlichkeit herausge-
schlagen, was besonders an den Grenzflichen zu einem bevorzugten Abtrag

des Titans im Vergleich zum Zirconiumoxid fiihrt.

Leider ist es nicht mdglich, anhand der SIMS-Messung zwischen diesen Einflussfak-
toren zu unterscheiden. Aufgrund der elektronenmikroskopischen Untersuchungen
kann zumindest eine hohe morphologische Anfangsrauigkeit der Grenzfliche aus-
geschlossen werden. Von den weiteren genannten Faktoren tragen wahrscheinlich

mehrere zu der beobachteten Form der Spektren bei.

Um eine teilweise quantitative Aussage iiber den Sauerstoffgehalt der Einzelschichten
machen zu konnen, wurden die Mittelwerte der Z&hlraten mit Standardabweichung

im mittleren Bereich der Schichten (dort, wo die Zéhlrate ein Plateau aufweist, das



52 KAPITEL 4. ERGEBNISSE

"oben" ZrO2 Ti ZrO2 "unten"
100000 4 ) j—©O
] ] Ti
] 1|—— (Tio)"
i \ — 1 (TioY
, 10000+ ; (TiO,)
3 ] ] zr
2 1000l ||— @y’
o E E +
I ] — (2r0))
c
Hy] |
N
1004 :
§ ‘\/\//_\/\/_\/ /\ \/\/\j
10 | N /\I AN K/ |

T T T T T T T T T T
1000 1200 1400 1600 1800 2000 2200
Zeit [s]
Abbildung 4.2: Sekundarionen-Massenspekirum von drei Schichten eines Ti100/Z2rO2100-

Schichtpakets. Die Grenzflache zwischen den beiden Materialien wurde anhand des (ZrO)*-Signals
definiert, und bei einem Abfall auf den halben Wert der (ZrO)*-Zahlrate eingezeichnet.

etwa den mittleren 44% - 85% der jeweiligen Schichtdicke entspricht) der einzelnen
Schichten bestimmt, und die jeweiligen Zdhlraten mit derjenigen des Sauerstoffs ins
Verhéltnis gesetzt. Das Ergebnis dieser Berechnungen ist in Abbildung fiir die
Ti- und ZrOs-Schichten sowie das Silicium-Substrat dargestellt.

Das Silicium-Substrat wurde aus zwei Griinden in diese Darstellung einbezogen. Zum
einen héngen die berechneten Verhiltnisse empfindlich vom Sauerstoff-Partialdruck
in der Kammer wéihrend der Messung ab. Die verschiedenen Proben wurden dabei an
verschiedenen Messtagen und daher unter nicht exakt gleichen Bedingungen gemes-
sen. Der Fehler, der dadurch resultiert, kann durch das Silicium-Substrat abgeschatzt
werden. Zum anderen kann der Sauerstoff-Partialdruck in der Kammer auch durch
das Sputtern von sauerstoffreichen Materialien erhéht werden, sodass man beim
Sputtern von Titan im Schichtpaket eine erhéhte Sauerstoffdetektion erwartet, da
die vorher gesputterten ZrO,-Schichten viel Sauerstoff enthalten. Der Unterschied
zwischen den beiden Sit/O%-Verhéltnissen in Si kann als Abschétzung der beiden

genannten Einflussfaktoren auf die Genauigkeit der Verhéltnisse betrachtet werden.

Fiir Titan wurden drei verschiedene Messungen verglichen: Die Ti-Schichten in dem
Schichtpaket, eine Ti-Einzelschicht sowie das verwendete Ti-Targetmaterial. Es ist
zu erkennen, dass der Sauerstoffgehalt in den mittels PLD hergestellten Ti-Schichten

gegeniiber dem des Targetmaterials deutlich erhoht ist, wobei kein signifikanter Un-
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terschied zwischen den Ti-Schichten im Schichtpaket und der Einzelschicht besteht.
Die relativ zu den anderen Werten grofen Fehlerbalken fiir die Verhéltnisse O /Ti*
und O7/(TiO2)™ resultieren aus den geringen Zéhlraten fiir diese beiden Ionenspe-
zies. Ein moglicher Grund fiir den Unterschied zwischen Targetmaterial und PLD-
Schichten kénnte eine Implantation von Sauerstoff in die Schichten durch reaktives
Sputtern wahrend der Herstellung sein. Fiir das ZrOy wurden keine signifikanten Un-
terschiede zwischen dem Targetmaterial und einer mittels PLD hergestellten ZrOo-
Schicht festgestellt.

Titan Zirconiumoxid Silicium
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Abbildung 4.3: Verhaltnisse der einzelnen Spezies im Sekundarionen-Massenspekirum einer Ti-
Einzelschicht, des Ti- sowie ZrO,-Targets (Referenz) sowie einer Ti100/ZrO2100-Dreifachschicht.

Die SIMS-Messungen geben einen klaren Hinweis auf eine erh6hte Sauerstoffkonzen-
tration in den mittels PLD hergestellten Ti-Schichten gegeniiber dem Targetmate-
rial. Dies ist am ehesten durch den vorliegenden Sauerstoff-Restgasdrucks wéahrend
der Schichtherstellung zu erkldren. Dabei wurde kein signifikanter Unterschied zwi-
schen einer Ti-Einzelschicht und einer von ZrOs-Schichten umgebenen Ti-Schicht
festgestellt, so dass die Diffusion von Sauerstoff aus den ZrO,-Schichten in das Ti-

tan vernachldssigbar scheint.

Die freie Standard-Reaktionsenthalpie fiir die Bildung der meisten Titanoxide ist
groker, lediglich fiir TipO etwas geringer ist als diejenige fiir ZrOs [Ten00|. Ob-
wohl damit eine Reduktion des Zirconiums durch Titan an der Grenzfliche zwi-
schen beiden Materialien erwartet wird, wird dies zumindest bei Raumtempera-
tur nicht beobachtet |[Ten00]|. Weiterhin fanden Heiroth et al [Heil(O| anhand einer
Kombination von Rutherford-Riickstreuung und ,particle induced X-ray emission‘
(PIXE) an PLD-hergestellten ZrO,-Schichten ein Stéchiometrieverhéltnis Zr:O von
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1,77. Die Autoren fiihren dieses Sauerstoffdefizit auf das priferentielle Sputtern von
leichteren Sauerstoff-Atomen zuriick. Dies konnte ein Einflussfaktor fiir einen erhdh-
ten Sauerstoff-Partialdruck wihrend der Schichtherstellung sein, der zu reaktivem
Sputtern bei der PLD-Herstellung der Ti-Schichten fiihrt. Es ist unklar, wie sich
das Sauerstoffdefizit in den amorphen ZrOs-Schichten auf eine mégliche Diffusion
von Sauerstoff in die Ti-Schichten auswirkt. Auf Grundlage der SIMS-Messungen,
TEM-Untersuchungen dieser Arbeit und Untersuchungen von Teng et al [Ten00)] ist
jedoch festzuhalten, dass der Sauerstoffgehalt in den Ti-Schichten durch angrenzen-
de ZrOs-Schichten im Rahmen der Messgenauigkeit nicht wesentlich beeinflusst wird

und dass keine Sauerstoffoxid-Phase an der Grenzfliche gebildet wird.

4.2.2 Nanoindentierung
Pileup-Korrektur

Die Pileup-Korrekturfaktoren wurden aus dem Vergleich der im REM gemessenen
und der mittels der Nanoindentierungs-Messungen bestimmten projizierten Kon-
taktfliche fiir 200 nm tiefe Indents bestimmt. Diese sind in Abbildung[4.4]in Abhén-
gigkeit der Einzelschichtdicken, der Doppelschichtdicke sowie des relativen Ti-Anteils
aufgetragen. Die reine Ti-Schicht zeigt dabei mit einem Faktor von 1,34 eine starke
Vergroferung der Kontaktfliche, was auch anhand der REM-Aufnahmen in Abbil-
dung zu erkennen ist. Reines ZrO, zeigt dahingegen mit einem Faktor von 1,14
wenig Pileup (siche Abbildung [4.7p). Die Schichtpakete zeigen eine groke Streuung
der Korrekturfaktoren im Bereich von 1,02 - 1,35. Es sind keine signifikanten Trends
mit den Schichtdicken oder dem Ti-Anteil auszumachen. Dabei kann die Oberfli-
chenrauigkeit der Proben als Fehlerquelle ausgeschlossen werden, da diese wesentlich
geringer als die Eindringtiefe von 200 nm ist. Weiterhin ist auch eine mogliche Konta-
mination der Oberfliche und daraus resultierende variierende Reibungseigenschaften
zwischen Indenterspitze und Probenoberfliche auszuschlieften, da dies auch gleich-
zeitig eine starke Streuung der gemessenen mechanischen Eigenschaften verursachen
wiirde, die jedoch nicht auftritt. Die starke Streuung der Werte kann am ehesten auf
systematische Fehler der Kontaktflichenbestimmung aus REM-Aufnahmen zuriick-
gefiihrt werden. Da alle Schichtpakete mit ZrO, als oberster Schicht abschliefien,
ist die Qualitdt der REM-Aufnahmen im Vergleich zu gut leitenden Materialien
beschriankt. Besonders fiir die Proben mit dicken ZrO,-Schichten sind bei einer Ein-

dringtiefe von 200 nm die Kanten der Indents noch sehr schlecht zu erkennen (siche
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Abbildung [£.7¢), so dass die Flichenbestimmung mit einem Fehler von etwa 10%

behaftet ist.
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Abbildung 4.4: Pileup-Korrekturfaktoren fiir alle Proben des Ti/ZrO,-Systems in Abhangigkeit der Ti-
Schichtdicke, der ZrO,-Schichtdicke, der Doppelschichtdicke und des Ti-Anteils.

Elastizitdtsmodul

Abbildung zeigt die mittels Nanoindentierung gemessenen Elastizitdtsmoduln
fiir alle Ti/ZrOs-Schichtpakete zusammen mit den Messungen an den Komponen-
ten. Dabei wurde eine Pileup-Korrektur der Daten anhand von REM-Bildern von
200 nm tiefen Indents durchgefiihrt. Der Elastizitatsmodul liegt fiir alle Komposit-
proben zwischen den Werten der Komponenten, und nimmt mit steigendem Ti-
Anteil ab. Die Standardabweichung von jeweils mindestens 9 Messungen liegt im
Bereich von 4% der Messwerte ab Eindringtiefen > 50nm. Fiir kleine Eindring-
tiefen < 50nm weist der gemessene Elastizitdtsmodul grofere Schwankungen auf,
was auf den Einfluss der Oberflichenrauigkeit sowie die Tatsache, dass fiir einige
Schichtpakete bei dieser Eindringtiefe weniger als zwei Schichten indentiert werden,
zuriickzufiihren ist. Generell zeigt sich der Einfluss des Silicium-Substrats ab Ein-
dringtiefen von etwa 200nm. Der Elastizitdtsmodul des Substrats liegt bei etwa
188 GPa in (111)-Richtung und wurde mittels Nanoindentierung zu 165 GPa be-
stimmt. Der Elastizitdtsmodul ndhert sich bei grofsen Eindringtiefen fiir alle Proben

dem mittels Nanoindentierung an einer Si(111)-Probe bestimmten Wert an.

Aufgrund der groken Streuung bei geringen Eindringtiefen und des Substrateinflus-
ses bei grofsen Eindringtiefen wird eine Mittelung der gemessenen Daten im Bereich
von etwa 100 nm - 200 nm vorgenommen. Eine Eindringtiefe von 200 nm entspricht
dabei der Dicke von mindestens zwei Einzelschichten. TEM-Untersuchungen hier-

zu zeigen, dass sich mindestens doppelt so viele Schichten plastisch verformen. Da
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der elastische Bereich unter der Indenterspitze wesentlich grofter ist als der plasti-
sche Bereich, kann man davon ausgehen, dass bei diesen Eindringtiefen bereits der

Elastizititsmodul des Komposits gemessen wird.
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Abbildung 4.5: Die mittels Nanoindentierung gemessenen Elastizitdtmoduln in Abhangigkeit der Ein-
dringtiefe fur alle Ti/ZrO5-Schichtpakete sowie die reinen Komponenten. Weiterhin sind die Elastizitats-
moduln fir das Si(111)-Substrat (Es;(111)) sowie der aus Nanoindentierungs-Messungen bestimmte
Elastizitaitsmodul des Si-Substrats (En;) angegeben. Der grau unterlegte Bereich wurde fiir die Mitte-
lung des Elastizititsmoduls der einzelnen Proben verwendet.

Die Ergebnisse fiir die mittleren Elastizititsmoduln aus Nanoindentierungs-
Messungen werden in Kapitel mit den Ergebnissen aus Mikrodruckversuchen

sowie theoretischen Modellen verglichen.

Hartemessung

Die Ergebnisse fiir die Hérte aus Berkovich-Messungen fiir Ti/ZrOs-Schichtpakete
zusammen mit den Messungen an den Komponenten sind in Abbildung dar-
gestellt. Die Hérte liegt fiir alle Kompositproben zwischen den Werten der Kom-
ponenten und nimmt mit wachsender Ti-Schichtdicke und wachsendem Ti-Anteil
ab. Die Standardabweichung von jeweils etwa 9 Messungen liegt im Bereich von
2% der Messwerte ab Eindringtiefen > 100 nm. Generell zeigt sich der Einfluss des
Silicium-Substrats auf die Messung ab FEindringtiefen von etwa 300 nm. Die Hér-
te des Substrats liegt bei etwa 10 GPa und mit wachsender Eindringtiefe ndhern
sich die gemessenen Werte aller Proben diesem Wert. Als Kompromiss zwischen

Oberflachenrauigkeit und Indentierung von mindestens zwei Schichten bei kleinen



4.2. TITAN/ZIRCONIUMOXID-SCHICHTPAKETE 57

Eindringtiefen sowie dem Substrateinfluss bei grofsen Eindringtiefen wird die Hérte

fiir alle Proben in einem Bereich zwischen 200 nm - 300 nm gemittelt.

Die Ergebnisse fiir die mittlere Harte aus Nanoindentierungs-Messungen werden in
Kapitel mit den gemessenen Fliefsspannungen aus Mikrodruckversuchen sowie

theoretischen Modellen verglichen.
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Abbildung 4.6: Die mittels Nanoindentierung gemessene Harte in Abhéngigkeit der Eindringtiefe fir
alle Ti/ZrO5-Schichtpakete sowie die reinen Komponenten. Weiterhin ist die Harte fir das Si(111)-
Substrat (Hs;(111)) angegeben. Der grau unterlegte Bereich wurde fir die Mittelung der Harte der
einzelnen Proben verwendet.

Untersuchung der Verformungsmorphologie

Die Verformungsmorphologie der Nanoindenter-Eindriicke wurde anhand von REM-
Aufnahmen in der Aufsicht und im Querschnitt untersucht. In Abbildung sind
zunachst REM-Aufsichtsaufnahmen von 200 nm sowie 2 pm tiefen Eindriicken in die
reinen Komponenten sowie das Tib0/ZrO2100-Schichtpaket dargestellt. Die weite-
ren Schichtpakete dieses Materialsystems zeigen dhnliche Verformungsmorphologien
in der Aufsicht (siehe auch Abbildung [£.§)). Reines Titan zeigt selbst bei geringen
Eindringtiefen eine starke Ausbauchung der Kanten (Pileup) des Eindrucks. Die
Eindriicke in reines Zirconiumoxid weisen eine dreieckige Form ohne ausgepréigtes
Pileup auf. Die Ti/ZrOy-Schichtpakete zeigen bei geringen Eindringtiefen eine starke
Ahnlichkeit mit denen in reines Zirconiumoxid, weisen allerdings zum Teil bereits
eine leichte Ausbauchung der Kanten auf, was sich in den unterschiedlichen Pileup-
Korrekturfaktoren aus Kapitel[4.2.2| widerspiegelt. Bei groken Eindringtiefen tritt fiir
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alle Ti/ZrOy-Proben eine leichte Ausbauchung der Kanten auf. Diese Ausbauchung
kann auf die Ausbildung von Scherbidndern innerhalb des Schichtpakets zuriickge-
fiihrt werden. Dies ist in den Querschnittsaufnahmen in Abbildung 4.8 exemplarisch

fiir drei verschiedene Schichtpakete zu erkennen.

Zirconiumoxid

Ti50/Zr0,100

Abbildung 4.7: REM-Aufsichtsaufnahmen von Berkovich-Eindriicken von 200 nm Tiefe (a-c) sowie

2 um Tiefe (d-f) der Komponenten Titan (a, d) und Zirconiumoxid (b, €) sowie der Ti50/ZrO2100-Probe
(c, f). Die Skalierung ist innerhalb jeder Zeile konstant.

Schichtpakete mit gleichem Titan- und Zirconiumoxid-Anteil (Til0/ZrO,10,
Ti50/Zr0550 und Til00/Zr0O5100) verformen durch die Ausbildung von interlayer-
Scherbidndern, wobei die Zahl dieser Scherbénder mit sinkender Doppelschichtdicke
zunimmt (siehe Abbildung[4.8f, j). Im Querschnitt der Ti10/ZrO510-Probe sind 4 in-
terlayer-Scherbander zu erkennen, die unter einem Winkel von 58° - 72° zur Schicht-
ebene, und etwa senkrecht zur verkippten Seitenfliche des Eindrucks verlaufen. Diese
sollen im Folgenden als primére interlayer-Scherbénder (Typ 1) bezeichnet werden.
Die helle Linie, die durch die Mitte der Probe verlauft, ist dabei eine Unregelméafig-
keit in der Schichtdickenverteilung (4 diinnere Schichten). Sie hilft in diesem Fall,
die interlayer-Scherbander zu identifizieren. Die Scherbéander sind dabei auch an der
Morphologie der Oberfliche innerhalb des Eindrucks in der Aufsicht zu erkennen.

Sie bewirken eine Verschiebung des Materials unter der Indenterspitze nach aufen,
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welches ein Herausdriicken der Schichten in den &uflleren Bereichen des Eindrucks

und damit Pileup an den Kanten des Eindrucks hervorruft.

Ti10/ZrO,50 Ti10/ZrO,10 Ti50/ZrO0,50

Abbildung 4.8: REM-Aufnahmen von Berkovich-Eindriicken von 2 ym Tiefe in der Aufsicht (obere Zei-
le) sowie im Querschnitt (untere Zeilen) zeigen verschiedene Verformungsmechanismen, exemplarisch
anhand der Proben Ti10/ZrO-50 (a-d), Ti10/ZrO510 (e-h) sowie Ti50/ZrO550 (i-k). Die Skalierung ist
innerhalb der ersten und zweiten Zeile konstant. In den Querschnittsaufnahmen sind die Ti-Schichten
die dunklen, die ZrO5-Schichten die hellen Schichten.

In Abbildung ist zu erkennen, dass sich fiir einige Proben ein zweiter Typ
von interlayer-Scherbindern ausbildet, die unter einem Winkel von 28° - 32° zur
Schichtebene, jedoch etwa parallel zur verkippten Seitenfliche des Eindrucks ver-
laufen. Diese sekundaren Scherbénder sind geometrisch notwendig, wenn eine starke
Haftung zwischen Schichtpaket und Substrat besteht. Sie bewirken, dass sich die
dufseren Schichten im Bereich nahe des Substrats nicht durch die Ausbildung der
priméren interlayer-Scherbdnder nach oben verschieben. Innerhalb der interlayer-
Scherbénder erfahren sowohl Titan als auch Zirconiumoxid eine grofe plastische
Dehnung, zusammen mit einer starken Verbiegung der Schichten (siehe Abbildung
). Trotz der grofsen nicht-uniaxialen plastischen Dehnungen tritt jedoch keine

Delamination an der Grenzfliche zwischen beiden Komponenten auf.

Schichtpakete mit sehr geringem Titan-Anteil < 0,2 (Ti10/Zr0250, Til0/Zr0O,100)
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Tabelle 4.3: Anzahl der interlayer-Scherbander (SB) unter 2 um tiefen Indents, Winkel der interlayer-
Scherbander zur Schichtebene und das Auftreten von Delamination fir alle Proben des Ti/ZrO,-
Materialsystems.

Ti/ZrOqo- | fp; Gesamt- | # SB | Winkel | # SB | Winkel | Delami-
Probe dicke [nm| | Typ 1 [°] Typ 2 I°] nation
10/10 | 0,46 2400 4 58-72 2 28-32 -
10/50 | 0,14 3030 - - - -
10/100 | 0,08 3110 - - - -

50/50 | 044 | 3250 2 | 59-62 - - -
50/100 | 0,30 | 2870 1 57 1) | (51) -
100/100 | 0,47 | 2860 2 | 5660 | 2 ~ 50 -

sind - wahrscheinlich aufgrund des hohen Zirconiumoxid-Anteils - so unnachgiebig,
dass es zu Rissbildung im Si-Substrat unterhalb des Eindrucks kommt (siche Abbil-
dung [£.811), bevor sich interlayer-Scherbénder ausbilden kénnen. Tabelle zeigt
eine Ubersicht iiber die auftretenden interlayer-Scherbinder, die Winkel zur Ebe-
nennormalen sowie das Auftreten von Delamination. Aus dieser Ubersicht lisst sich
ableiten, dass die Zahl der priméren interlayer-Scherbander mit sinkender Doppel-
schichtdicke zunimmt. Die sekundaren interlayer-Scherbénder treten nur dann auf,
wenn bereits priméare interlayer-Scherbinder vorliegen. Ebenso ist fiir diese sekun-
déren Scherbdnder auffillig, dass sie bei den drei Proben mit der geringsten Gesamt-
schichtdicke auftreten, was darauf schlieflen ldsst, dass sie sich erst bei grofen Ein-
dringtiefen im Vergleich zur Gesamtschichtdicke ausbilden. Weiterhin werden keine

interlayer-Scherbinder beobachtet, wenn Delamination vom Substrat auftritt.

Direkt unter der Indenterspitze treten keine Scherbénder auf, sondern die Schichten
werden werden gleichméfig diinner. Die plastischen Dehnungen der Einzelschich-
ten am Rand, in der Seitenmitte und direkt unter der Spitze sind anhand eines
2nm tiefen Eindrucks in die Ti100/ZrO,100-Probe bestimmt worden und in Ab-
bildung gegen die Schicht-Nummer (vom Substrat aus gezdhlt) aufgetragen.
Fiir die Bestimmung der plastischen Dehnung wurden die Schichtdicken aus REM-
Querschnittsaufnahmen die Dicke einer verformten Schicht unter einem Nanoindent
mit derjenigen im unverformten Zustand verglichen, wobei jeweils ein Messfehler
von 5% angenommen wurde. Die oberste ZrOy-Schicht der Probe wurde dabei nicht
beriicksichtigt, da diese Schicht an einigen Stellen vor dem Schneiden mit dem FIB
nicht ganz von Platin bedeckt wurde, und daher eine Rundung der Schnittkante

aufweist.



4.2. TITAN/ZIRCONIUMOXID-SCHICHTPAKETE 61

@ g0 Ti ZrO
€ =-3%

601 « ¢ =16% —&—
|—P>—¢,=34% —e—

2

. Dehnljng [%] .

T T ™ 0 5 10 15 20 25 30
&= 34 % €m 16 % €m— -3 % Schicht-Nummer

Abbildung 4.9: (a) REM-Aufnahme eines Querschnitts durch einen 2um tiefen Eindruck in die
Ti100/ZrO2100-Probe. Die dunklen Schichten sind die Titan-, die hellen die ZrO,-Schichten. (b) Plas-
tische Dehnung der einzelnen Schichten, gemessen entlang der griinen Linien in (a).

Anhand der Querschnittsaufnahme in Abbildung sowie der Auftragung der
plastischen Dehnungen in erkennt man, dass die Einzelschichten in den drei
Bereichen des Eindrucks verschieden stark verformen. Am Rand des Eindrucks, in
der Nihe der Scherbinder, wird Material aufgeworfen, daher betrigt die mittlere
Dehnung des Schichtpakets (Dicke an dieser Stelle bezogen auf die Dicke vor der
Verformung) ¢,, = -3%. Die Einzelschichten zeigen kleine plastische Dehnungen,
die mit einem grofen Fehler behaftet sind. In der Mitte der Seitenfldche, bei ei-
ner mittleren plastischen Dehnung von 16% zeigen die Einzelschichten in der Mitte
des Schichtpakets maximale plastische Dehnungen von etwa 25%, wihrend in der
Néahe des Substrats sowie im oberen Teil der Schicht geringe Dehnungen auftreten.
Der Bereich grofser plastischer Dehnungen entspricht etwa dem Bereich der Schicht,
in dem auch die Scherbinder des Typs 1 die grofte Auspragung aufweisen. Direkt
unter der Spitze des Indenters, bei einer mittleren plastischen Dehnung von 34%,
wachst die Dehnung der Einzelschichten vom Substrat zur Oberfliche des Schicht-
pakets gleichméifig an, es treten maximale plastische Dehnungen von 80% direkt
unter der Spitze auf. Dabei verformen in allen Bereichen unter dem Eindruck Titan-
und Zirconiumoxid-Schichten gleichméafig und jeweils bis zu dhnlichen plastischen

Dehnungen.

4.2.3 Mikrodruckversuche

Verkniipfung von Fliefkurven und Verformungsmorphologie

Die Fliefkurven fiir Sdulen des Ti/ZrOs-Materialsystems zeigen mehrere typische
Bereiche, die in Abbildung anhand dreier verschieden stark verformter Sdulen
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der Probe Ti100/Zr05100 beispielhaft dargestellt sind. Nach einem weitgehend elas-
tischen Bereich I bei Dehnungen < 5% erkennt man in Bereich II ein Maximum der
Dehngeschwindigkeit, das mit einem Plateau in der Fliekkurve zwischen Dehnungen
von 5% - 10% einhergeht. Danach kommt es zu einem weiteren Anstieg der Span-
nung bei Dehnungen von 10% - 20% (Bereich III). Bereiche IT und IIT wiederholen
sich fiir manche Proben qualitativ in Bereichen IV und V. Die mit Pfeilen gekenn-
zeichneten Punkte am Ende des Belastungsbereichs jeder Kurve in Abbildung
zeigen die wahren Spannungswerte am Ende jeden Experiments, die mit der vergro-
ferten Querschnittsfliche in der Ausbauchung der Sdule berechnet wurden. Diese
Werte veranschaulichen die Verformungsentfestigung, die durch die Verwendung der

technischen Spannung und Dehnung aus den Kurven nicht direkt ersichtlich ist.

REM-Aufnahmen von Sdulen der Til00/ZrO2100-Probe veranschaulichen die Ver-
formungsmorphologie fiir verschiedene plastische Dehnungen (siehe Abbildung[4.11).
An den drei farbig umrandeten Sdulen wurden die Fliefkurven aus Abbildung
gemessen. Die Bildung der beiden Ausbauchungen kann den beiden Spannungspla-
teaus in der Fliekkurve zugeordnet werden: Wihrend des ersten Spannungsplateaus
in Bereich II ab einer Dehnung von etwa 7% bildet sich eine Ausbauchung am Kopf
der Sdule, die mit wachsender Dehnung bis zum Ende des Bereichs III zunimmt
(siche Abbildung und ¢). Fiir Sdulen ab 20% plastischer Dehnung kommt
wihrend des zweiten Spannungsplateaus in Bereich IV eine zweite Ausbauchung im
unteren Teil der Sdule hinzu (siehe Abbildung [1.11d). In diesem Bereich bildet sich
bei Dehnungen > 35% ein interlayer-Scherband, das zum Versagen der Sdule fiihrt
(siche Abbildung [£.11f). Die Proben Ti10/ZrO,10 sowie Ti50/ZrO»50 zeigen quali-
tativ sehr dhnliche Fliefkurven, Dehngeschwindigkeitsmaxima sowie Verformungs-

morphologien, und sind deshalb hier nicht separat dargestellt.

Fiir Proben mit geringerem Ti-Anteil treten die Bereiche IV und V nicht auf. Bei-
spielhaft soll hier die Probe Ti10/ZrO,100 diskutiert werden. In Abbildungen [1.12]
und sind die Fliefskurven, Dehngeschwindigkeiten und REM-Aufnahmen von
bis zu verschiedenen plastischen Dehnungen verformten Saulen dargestellt. Man er-
kennt, dass nur ein Maximum der Dehngeschwindigkeit auftritt, verbunden mit der
Ausbildung einer Ausbauchung am Kopf der Sdule. Mit zunehmender Dehnung ver-
formen auch die Schichten im unteren Bereich der Sdule plastisch, allerdings bildet
sich weder eine zweite charakteristische Ausbauchung, noch ein zweites Maximum
der Dehngeschwindigkeit aus. Die Probe Ti10/ZrO550 zeigt qualitativ dasselbe Ver-
halten, wihrend die Probe Ti50/Zr05100 einen Grenzfall darstellt, wo bei manchen

Sdulen ansatzweise eine zweite Ausbauchung am Fuf der Sdule zu erkennen ist.
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Abbildung 4.10: FlieBkurven und Dehngeschwindigkeiten fir Saulen der Ti100/ZrO5100-Probe, die
bis zu plastischen Dehnungen von 7%, 13% und 32% verformt wurden, eingeteilt in verschiedene
Bereiche (Beschreibung siehe Text).

 [e=8%]  |e=15%

Abbildung 4.11: REM-Aufnahmen von Séaulen der Ti100/ZrO5100-Probe im unverformten Zustand
(a), nach Kompression bis zu 7% (b), 13% (c), 32% (d) plastischer Dehnung und nach dem Versagen
bei Dehnungen > 32% (e). Die FlieBkurven der verformten Saulen in (b-d) sind in Abbildung
dargestellt. Die dunklen Schichten sind die Titan-, die hellen die ZrO,-Schichten.
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Tabelle 4.4: Zuordnung aller Ti/ZrO,-Proben zu den beiden Verformungstypen (siehe Text) nach dem
Kriterium der Dehnrate sowie der Verformungsmorphologie.

Ti/ZrOo-  tr;  tzro, Iy 1. Max e Auftreten Verformungs-

Probe |[nm|  [nm] [s7 2. Max ¢  morphologie
10/100 9 102 0,08 0,22 - A
10/50 8 51 0,14 0,25 - A
50/100 41 97 0,30 0,06 - ?
10/10 7 9 0,46 0,07 + B
50/50 47 59 0,44 0,07 -+ B
100/100 87 97 047 0,05 + B

Weiterhin ist in Abbildung erkennbar, dass sich besonders am ausbauchenden
Kopf der Sdule Scherbidnder ausbilden, die mehrere Doppelschichten durchlaufen.
Dies wird anhand von Abbildung eingehender diskutiert werden.

Aufgrund der beobachteten Verformungsmorphologien kann man zwei Verformungs-
typen unterscheiden: Sdulen mit einer Ausbauchung werden dem Verformungstyp A,
und Sdulen mit zwei Ausbauchungen dem Verformungstyp B zugeordnet. Tabelle [4.4
zeigt eine Ubersicht der Maxima der Dehngeschwindigkeiten sowie der Verformungs-
morphologie aller Ti/ZrOy-Proben. Weiterhin sind die beiden Verformungsmorpho-
logien in Abbildung gegen mogliche Einflussfaktoren wie die Ti-Schichtdicke,
die ZrO,-Schichtdicke, die Doppelschichtdicke und den Ti-Anteil aufgetragen. Da-
bei zeigen die Zuordnungen nach Dehngeschwindigkeit und nach Verformungsmor-
phologie eine gute Ubereinstimmung. Es sind keine eindeutigen Trends bevorzug-
ter Verformungsmorphologie mit der Ti-Schichtdicke (a), der ZrO,-Schichtdicke (b)
oder der Doppelschichtdicke (¢) zu erkennen, allerdings beeinflusst der Ti-Anteil (d)
den Verformungstyp: Proben mit kleinem Ti-Anteil < 0,3 zeigen bevorzugt nur ein
Maximum der Dehngeschwindigkeit und sowie eine Ausbauchung und damit Verfor-
mungsmorphologie A, wihrend Proben mit grofem Ti-Anteil > 0,3 zwei Maxima der
Dehngeschwindigkeiten sowie Verformungstyp B zeigen. Die Ti50/ZrO5100-Probe

mit einem Ti-Anteil von 0,3 stellt dabei einen schwer einzuordnenden Grenzfall dar.
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Abbildung 4.12: FlieBkurven sowie Dehngeschwindigkeit fir Sdulen der Ti100/ZrO5100-Probe, die
bis zu plastischen Dehnungen von 8%, 13%, 23% und 34% verformt wurden.

I

£=8%  |e=13%|  |e=23%

Abbildung 4.13: REM-Aufnahmen von Saulen der Ti10/ZrO5100-Probe im unverformten Zustand (a)
sowie nach Kompression bis zu 8 % (b), 13 % (c), 23 % (d) und 34 % (e) plastischer Dehnung.
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Abbildung 4.14: Zuordnung des Verformungstyps nach Dehngeschwindigkeit und Verformungsmor-
phologie flr Ti/ZrO,-Proben in Abhangigkeit der Ti-Schichtdicke (a), der ZrO,-Schichtdicke (b), der
Doppelschichtdicke (c) sowie des Ti-Anteils (d).

Verformungsmorphologie

Zu Beginn dieses Kapitels wurde bereits die Verkniipfung zwischen der Anzahl der
Maxima der Dehngeschwindigkeiten wihrend der Mikrodruckversuche und den Aus-
bauchungen der Sdulen hergestellt. Nun soll die Morphologie der verformten Sdulen
in Abhéngigkeit der Einzelschichtdicken, sowie die Verformung der Komponenten
genauer untersucht werden. Abbildung zeigt eine REM-Aufnahme eines Quer-
schnitts durch die in Abbildung [4.1Td dargestellte, bis zu einer plastischen Dehnung
von 32% verformte Ti100/ZrO,100-Séule des Verformungstyps B. In[4.15p und ¢ sind
TEM-Hellfeldbilder von Ausschnitten dieser Saule dargestellt. Am Rand der Sdule
verformen sich die Ti-Schichten etwas mehr als die ZrO,-Schichten, was zur Extrusi-
on der Ti-Schichten fiihrt. Dennoch bleiben die Grenzflichen intakt, und ein Teil der
ZrOs-Schichten erfahrt am Rand ebenfalls lokal grofie plastische Dehnungen. In der
Mitte des Saulenkopfes verformen die Schichten beider Materialien gleichméafig bis
zu grofen plastischen Dehnungen. Um dieses qualitative Bild quantitativ zu bestéti-
gen, wurden die FEinzelschichtdicken entlang der Mittelachse der Sdule ausgemessen,
und aus dem Vergleich mit unverformten Schichtdicken die lokalen plastischen Deh-
nungen berechnet. Das Ergebnis ist in Abbildung gegen die Schicht-Nummer
aufgetragen, die vom Substrat aus gezdhlt wurde. Dabei sind die Schichten von un-
ten nach oben durchnummeriert worden. Innerhalb der Ausbauchungen verformen

beide Materialien homogen bis zu plastischen Dehnungen von 80%.

Die groften plastischen Dehnungen entlang der Mittelachse der Saule sowie das Aus-

bauchen am Rand fiihren dazu, dass die Schichten innerhalb der Ausbauchungen eine
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Rotation gegeniiber ihrer urspriinglichen Ausrichtung erfahren. Fiir diese Sdule kann
man eine Rotation von bis zu 15° gegeniiber der Ausrichtung vor der Verformung
beobachten. Diese lokale Schichtrotation in bestimmten Bereichen wird auch als in-
terlayer-Scherband bezeichnet, wobei die Morphologie qualitativ sehr verschieden

von Scherbandern unter Nanoindents ist.
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Abbildung 4.15: REM-Querschnittsaufnahme (a) der verformten Ti100/ZrO,100-Saule aus Abbildung
- sowie TEM-Hellfeldbilder des Rands (b) und der Mitte des Saulenkopfes (c).
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Abbildung 4.16: Plastische Dehnung der Einzelschichten gemessen entlang der Mittelachse der
Ti100/ZrO2100-Saule aus Abbildung |Zl'5}

Abbildung zeigt eine REM-Aufnahme eines Querschnitts durch die bis zu
34% plastischer Dehnung verformte Til0/ZrO5100-Sdule aus Abbildung 4.13p des

Verformungstyps A. Auch bei dieser Sdule weisen die einzelnen Schichten in der Mitte
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der Sdule grofe plastische Dehnungen auf, wihrend sie am Rand etwas geringer sind.
Dies fiihrt auch hier zu einer Rotation der Schichten in der Ausbauchung am Kopf
der Sdule. Aufgrund der geringen Ti-Schichtdicke kénnen fiir diese Probe lediglich
die Schichtdicken der verformten Doppelschichten gemessen und deren plastische
Dehnungen bestimmt werden. Diese ist in Abbildung [£.17b dargestellt. Wahrend
die Doppelschichten nahe des Substrats und nahe der Oberfliche durch den Kontakt

zum Substrat sowie der Indenterspitze nur geringe plastische Dehnungen aufweisen,

zeigen die Schichten innerhalb der Ausbauchung plastische Dehnungen von mehr als
80%.
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Abbildung 4.17: REM-Querschnittsaufnahme (a) der verformten Ti10/ZrO2100-Saule aus Abbildung
sowie plastische Dehnung der Doppelschichten (b) entlang der roten Linie in (a). Der Pfeil in
(a) weist auf ein Scherband an der Oberflache der Saule hin, solche Oberflachen-Scherbander sind in
Abbildung [4.18] dargestellt und werden im Text eingehender diskutiert. Die dunklen Schichten sind die
Titan-, die hellen die ZrO5-Schichten.

Die Oberflichenmorphologie der verformten Sédulen wurde mittels REM-Aufnahmen
charakterisiert, welche fiir drei ausgewéhlte Proben in Abbildung dargestellt
sind. Man erkennt - zundchst unabhingig von den Einzelschichtdicken - Stufen an
der Oberflache, die als Scherbénder bezeichnet werden sollen. Die Liange dieser Scher-
bénder nimmt mit sinkender Ti-Schichtdicke zu. Weitere Scherbénder sind innerhalb
der amorphen ZrO,-Schichten zu erkennen, so dass man annehmen kann, dass diese
innerhalb des Zirconiumoxids nukleieren. Die Scherbénder treten ausschlieflich im
oberen, stark plastisch verformten Teil der Sdule auf, und liegen unter einem Win-
kel von etwa 45° zur Belastungsrichtung. Die 100 nm dicken Ti-Schichten sind in
der Lage, diese Scherbinder aufzuhalten, sodass sie in diesem Fall immer auf eine
ZrOs-Schicht begrenzt sind. Fiir 50 nm dicke Ti-Schichten sind bereits einige Scher-
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bander zu erkennen, die eine Ti-Schicht durchdringen und sich in der benachbarten
ZrOy-Schicht fortsetzen. Fiir 10nm dicke Ti-Schichten durchdringen diese Scher-
bander mehrere Doppelschichten, und verursachen eine Abscherung innerhalb der
Schichten. Trotz dieser an der Oberfliche der ZrOs-Schichten beobachtbaren Sche-
rereignisse wurden bei REM- und TEM-Untersuchungen im Querschnitt innerhalb
der Siule keine makroskopischen Abscherungen beobachtet. Aus diesem Grund ist
davon auszugehen, dass im Innern der Sdulen durch die gegenseitigen Einschran-
kungen der Schichten und die starken Grenzflichen Scherbandbildung innerhalb der
amorphen Schichten unterbunden werden kann, wohingegen die fehlende Einschran-
kung an der Oberfliche die lokale Ausbildung von Scherbéndern im Zirconiumoxid

ermoglicht.

100 nm

Ti10/Zr0,100

ER— o

Abbildung 4.18: REM-Aufnahmen des verformten Kopfes einer Ti10/ZrO5100-S&ule (a,b), einer
Ti50/ZrO5100-Saule (c,d) sowie einer Ti100/Z2rO,100-Saule (e,f), die jeweils bis zu einer Dehnung von
8% - 13% verformt wurden. Die Skalierung ist innerhalb jeder Zeile konstant. Die dunklen Schichten
sind die Titan-, die hellen die ZrO,-Schichten.
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Verformungsentfestigung

Das Verformungsmorphologie der Séulen weist auf Verformungsentfestigung hin. Um
dieses Phinomen quantitativ zu erfassen, und verschiedene Proben und Materialsys-
teme miteinander vergleichen zu konnen, wird der Verformungsentfestigungs-Faktor
als Quotient aus der technischen Spannung im oberen Teil der Saule bei 5% plasti-
scher Dehnung o¢(e = 5%) und der wahren Spannung am Ende des Tests oy, (Emaz)
definiert:
_o5(e =5%)
Ow(Emaz)

Dies ist zwar keine physikalisch aussagekriftige Grofse, sie kann aber genutzt werden,

(1]

(4.1)

um das Ausmaf der auftretenden Verformungsentfestigung abzuschitzen und fiir
verschiedene Proben vergleichen zu kénnen. Der Verformungsentfestigungs-Faktor
ist nach der Definition umso gréfer, je mehr Verformungsentfestigung wéihrend der
Verformung stattfindet, also je grofer die Ausbauchung der Séule ist. Fiir die Fliefk-
spannung bei 5% plastischer Dehnung wird dabei die technische Flielsspannung ge-
wahlt, da man bei dieser geringen Verformung davon ausgehen kann, dass sich der
Durchmesser der Sdule im oberen Bereich noch nicht wesentlich verédndert hat. Bei
grofseren plastischen Dehnungen nach Ausbauchung der Saule ist jedoch eine signi-
fikante Vergroferung der Querschnittsfliche der Sdule zu verzeichnen. Aus diesem
Grund wird die Fliefsspannung am Ende des Druckversuchs unter Verwendung der

maximalen Querschnittsflache in der Mitte der Ausbauchung berechnet.
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Abbildung 4.19: Verformungsentfestigungs-Faktoren fiir Ti/ZrO5-Schichtpakete gemessen an Saulen
mit 10% - 20% plastischer Dehnung zeigen keinen charakteristischen Einfluss der Einzelschichtdicken,
der Doppelschichtdicke oder des relativen Ti-Anteils. Fur jede Probe wurden Mittelwert (und, wenn
maoglich, Standardabweichung) fiir 1 - 3 Saulen bestimmt.

Abbildung zeigt die Verformungsentfestigungs-Faktoren fiir alle Ti/ZrOy-Séulen
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im Bereich von 10% - 20% plastischer Dehnung in Abhéngigkeit der Einzelschicht-
dicken, der Doppelschichtdicke sowie des Ti-Anteils. Die Werte zeigen eine grofe
Streuung sowohl fiir einzelne Proben als auch zwischen verschiedenen Proben. Hier-
bei ist zu beachten, dass die Bestimmung des Verformungsentfestigungs-Faktors aus
mehreren Griinden stark fehlerbehaftet ist, so dass mogliche Trends aufgrund der
grofen Streuung nicht auszumachen sind. Zum einen beeinflusst die exakte Geome-
trie der Sdulen (Aspektverhéltnis und Taper, Abrundung am Kopf der Sdule) vor
dem Druckversuch die FlieRkurven (siehe Kapitel und damit auch die Verfor-
mungsentfestigung. Zum anderen hangt der gemessene Verformungsentfestigungs-
Faktor stark von der plastischen Dehnung der Sdule ab. Diese wurde fiir Abbildung
auf einen Bereich von 10% - 20% festgelegt, um verschiedene Proben (die meist
verschiedene plastische Dehnungen aufweisen) miteinander vergleichen zu konnen,

dies vergrofert die Streuung jedoch zusétzlich.

4.2.4 Vergleich von Nanoindentierungs- und Mikrodruckver-

suchen
Elastizitdtsmoduln

Die FErgebnisse fiir die mittleren FElastizitdatsmoduln aus Nanoindentierungs-
Messungen und Mikrodruckversuchen sind in Abbildung in Abhéngigkeit der
Einzelschichtdicken fiir die verschiedenen Probenserien zusammen mit den Elasti-
zitdtsmoduln der Komponenten sowie den theoretischen Vorhersagen der inversen

Mischungsregel aufgetragen.

Die Bestimmung des Elastizitatsmoduls aus Mikrodruckversuchen ist in Kapitel
beschrieben und beispielhaft in Abbildung [3.3] dargestellt. Fiir jede Séule einer
Probe wurde aus der Mittelung zwischen Eindringtiefen von 50 nm - 100 nm (ent-
spricht einer Dehnung von etwa 1,7% - 3,3%) der Elastizitatsmodul bestimmt und
iiber alle getesteten Sdulen gemittelt. Fiir jede Probe sind dabei 7-10 Sidulen getestet

worden.

Die Elastizitdtsmoduln liegen unabhéngig von der Messmethode fiir alle Proben im
Schnitt 9% - 11% unter den nach der inversen Mischungsregel erwarteten Werten,
wenn man die an den Einzelschichten gemessenen Elastizitdtsmoduln als Eingabe-
parameter verwendet. Der Verlauf der linearen und inversen Mischungsregeln unter
Verwendung des polykristallinen Elastizitdtsmoduls fiir Titan spiegelt die gemes-

senen Werte am besten wider. Dies ist konsistent mit der Beobachtung, dass die
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diinnen Ti-Schichten in den Schichtpaketen lediglich eine schwache Texturierung

aufweisen, und diese Texturierung je nach Schichtdicke variiert.

Die gemessenen Elastizitdtsmoduln zeigen fiir beide Messmethoden dieselben Trends
in Abhéngigkeit der Schichtdicke. Die ermittelten Elastizitdtsmoduln aus Mikro-
druckversuchen sind dabei durchgehend etwas kleiner, allerdings sind die Abwei-
chungen fiir die meisten Proben nicht signifikant. Dabei ist zu beriicksichtigen, dass
beide Messmethoden bereits fiir die Ti-Einzelschicht verschiedene Werte liefern, wo-
bei auch hier der mit Nanoindentierung ermittelte Wert der grofere ist. Jedoch sind

auch fiir die Ti-Einzelschicht diese Unterschiede nicht signifikant.
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Abbildung 4.20: Elastizititsmodul aus Nanoindentierungs-Messungen und Mikrodruckversuchen fir
Ti/ZrO5-Probenserien mit konstanter ZrO,-Schichtdicke (a), konstantem Anteil der Komponenten (b)
sowie konstanter Ti-Schichtdicke (c), zusammen mit den Elastizitditmoduln der Einzelschichten sowie
theoretische Werte berechnet nach inverser Mischungsregel.

Abbildung zeigt dieselben Werte in Abhdngigkeit des Ti-Anteils, zusammen
mit den nach linearer und inverser Mischungsregel erwarteten Werten. Die ver-
schiedenen Werte nach Mischungsregeln wurden dabei unter Verwendung der ge-
messenen Elastizitdtsmoduln der Komponenten aus Mikrodruckversuchen (rot), aus
Nanoindentierungs-Messungen (schwarz) und unter Verwendung des Elastizitatsmo-
duls fiir polykristallines Titan (blau) berechnet. Auch hier ist zu erkennen, dass die
gemessenen Werte den Trends der theoretischen Modelle folgen, jedoch um 10%
kleiner sind als die Mischungswerte, die mit den an Einzelschichten der Komponen-
ten gemessenen Elastizitdtsmoduln berechnet wurden. Einkristallines Titan besitzt
dabei einen Elastizitdtsmodul von 145 GPa in (0001)-Richtung und von 100 GPa in
<10T0>—Richtung |[Liit03]. Der mit beiden Methoden an der reinen Ti-Schicht gemes-

sene Elastizitdtsmodul liegt somit n&her an demjenigen (0001)-texturierten Titans.
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Allerdings besitzen die Ti-Schichten verschiedener Dicke verschiedene (schwache)
Texturen, die fiir die meisten Proben einen nicht zu vernachléssigenden Ti(1010)-
texturierten Anteil aufweisen. Aus diesem Grund werden die an den Schichtpaketen
gemessenen Elastizitdtsmoduln am besten durch eine Mischungsregel wiedergege-
ben, die den polykristallinen FElastizitdtsmodul fiir Titan als Parameter beinhaltet

(blaue Kurven).

Der an einer reinen ZrOs-Schicht gemessene Elastizitdtsmodul kann nur schwierig
mit Werten aus der Literatur verglichen werden, da Zirconiumoxid normalerweise
in kristallinem Zustand vorliegt. In den hier untersuchten Proben liegt das Materi-
al jedoch aufgrund des PLD-Herstellungsprozesses in amorpher Form vor. Eine der
wenigen Arbeiten zu mechanischen Eigenschaften amorphen PLD-Zirconiumoxids
wurde von Heiroth et al durchgefiihrt [Heillb| [Heilla]. Die Autoren geben einen
Elastizitdtsmodul von (229 £ 15) GPa an. Dabei muss allerdings beriicksichtigt wer-
den, dass diese Werte bei Eindringtiefen gemessen wurden, in denen bereits ein Ein-
fluss des wesentlich hérteren und steiferen Saphir-Substrates erwartet wird (E =~
450 GPa [Sah02]). Unter Beriicksichtigung der verschiedenen Testbedingungen zei-
gen die Werte von Heiroth et al mit einem um 17% groferen Elastizitdtsmodul mit

den in dieser Arbeit gemessenen Werten eine gute Ubereinstimmung.

Aufgrund der Testgeometrie erwartet man fiir den Elastizitatsmodul aus Mikro-
druckversuchen an Schichtpaketen Werte nach der inversen Mischungsregel, wah-
rend fiir Nanoindentierungs-Messungen aufgrund des komplexen Spannungszustan-
des unter der Indenterspitze eine Mischung aus beiden Werten gemessen wird. Da die
Werte nach inverser Mischungsregel stets geringer sind als diejenigen nach linearer
Mischungsregel, erwartet man fiir die gemessenen Elastizitdtsmoduln aus Mikro-
druckversuchen ebenfalls einen etwas geringeren Wert. Dies wird experimentell fiir

die meisten Proben bestétigt.

Aus Abbildung ist ersichtlich, dass die Abweichung zwischen gemessenen und
theoretischen Werten weder mit der Ti- noch der ZrO,-Schichtdicke skaliert. Eine
weitere mogliche Einflussgrofse auf die Abweichung ist die Zahl der Grenzflachen.
Aus diesem Grund ist die relative Abweichung zwischen Messung und Theorie fiir
beide Messmethoden in Abbildung in Abhéngigkeit der Zahl der Grenzflichen
aufgetragen. Allerdings erkennt man auch hier keinen einfachen Zusammenhang, so

dass ein wesentlicher Einfluss der Grenzflichen ausgeschlossen werden kann.
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Abbildung 4.21: (a) Elastizitdtsmodul aus Nanoindentierungs-Messungen und Mikrodruckversuchen
far Ti/ZrO5-Proben im Vergleich mit nach linearer und inverser Mischungsregel berechneten Werten in
Abhangigkeit des Ti-Anteils. Rote Kurven/Messwerte beziehen sich auf Mikrodruckversuche, schwarze
Kurven/Messwerte beziehen sich auf Nanoindentierungs-Messungen. Alle Kurven sind nach linearen
(durchgezogene Kurven) sowie inversen Mischungsregeln (gestrichelte Kurven) aus den Elastizitats-
moduln der Komponenten berechnet worden. FUr die roten Kurven wurden Elastizitditsmoduln aus
Mikrodruckversuchen, fiir die schwarze Kurven aus Nanoindentierungs-Messungen, fir die blauen
Kurven wurde der Elastizitditsmodul polykristallinen Titans verwendet. (b) Relative Abweichung des
gemessenen Elastizitaitsmoduls vom inversen Mischungswert (blaue gestrichelte Kurve in (a)) in Ab-
héngigkeit der Zahl der Grenzflachen fir alle Ti/ZrO.-Proben und beide Testmethoden.

Verhaltnis zwischen Harte und Fliefsspannung

Fiir einen Vergleich der plastischen Eigenschaften beider Messmethoden ist es zu-
nichst notwendig, das Verhaltnis zwischen Hérte aus Nanoindentierung sowie Flief-
spannung aus Mikrodruckversuchen, den sogenannten Tabor-Faktor, zu bestimmen.
In Abbildung sind die Tabor-Faktoren fiir alle Ti/ZrOo-Schichtpakete und die
Komponenten aufgetragen. Der Tabor-Faktor liegt fiir die Komponenten bei 2,0 bzw.
2,4 und ist damit kleiner als nach der Tabor-Relation. Dies kann damit begriindet
werden, dass die mittels Mikrodruckversuchen gemessene Fliefsspannung bei 5% plas-
tischer Dehnung bestimmt wurde. Bei starker plastischer Verformung kann bereits
Verformungsverfestigung aufgetreten sein, die in diesem Fall vernéchléssigt wird.
Damit iiberschitzt die gemessene Fliefsspannung die Streckgrenze des Materials und

der Tabor-Faktor wird demzufolge unterschéatzt.

Trotz dieses Problems der quantitativen Vergleichbarkeit ist ein Vergleich der
Schichtpakete mit den Komponenten moglich, da die Tabor-Faktoren fiir alle Pro-

ben nach derselben Methode bestimmt wurden. Die fiir die Schichtpakete ermittelten
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Tabor-Faktoren sind mit durchschnittlich 1,72 deutlich kleiner (20%) als diejenigen
der Komponenten. Sie zeigen keine Abhéngigkeit vom Ti-Anteil, der Zahl der Grenz-
flichen (siehe Abbildung [4.22)) oder den Einzelschichtdicken (nicht dargestellt).
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Abbildung 4.22: Tabor-Faktoren fir Ti/ZrO,-Proben sowie die Komponenten in Abhangigkeit des Ti-
Anteils (a) sowie der Zahl der Grenzflachen (b).

Festigkeit

Der direkte Vergleich der gemessenen plastischen Eigenschaften —aus
Nanoindentierungs-Messungen und Mikrodruckversuchen ist unter Beriicksich-
tigung dieser angepassten Tabor-Relation mdéglich. In Abbildung sind die
Fliekspannung aus Mikrodruckversuchen und die Harte/1,72 aus Nanoindentierungs-
Messungen fiir Proben mit konstanter ZrO,-Schichtdicke (a), jeweils gleicher
Schichtdicke (b) sowie konstanter Ti-Schichtdicke (c) dargestellt. Weiterhin sind die
an einer reinen Ti- und ZrO,-Schicht von 3 pm Dicke gemessenen Werte eingezeich-
net. Bei der Bewertung der Ti-Fliekspannung ist allerdings zu beriicksichtigen, dass
die Festigkeit von Titan stark von der Mikrostruktur abhéngt, so dass ein direkter
Vergleich mit den an den Schichtpaketen gemessenen Werten nur eingeschrinkt

moglich ist.

Im Allgemeinen zeigen beide Messmethoden vergleichbare Trends fiir alle drei Pro-
benserien. Die gemessenen Werte nehmen mit sinkender Ti-Schichtdicke und stei-
gendem ZrOy-Anteil zu. Fiir die diinnsten Ti-Schichten (10 nm) sowie groke ZrOq-
Anteile liegen die gemessenen Festigkeiten der Schichtpakete nahe an dem Wert fiir

die ZrO,-Komponente.
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Abbildung 4.23: FlieBspannung und Harte/1,72 flir Ti/ZrOs-Probenserien mit konstanter ZrO,-
Schichtdicke (a), konstantem Anteil der Komponenten (b) sowie konstanter Ti-Schichtdicke (c). In (a)
ist auBerdem die in Kapitel bestimmte FlieBspannung fur 45°-S&ulen dargestellt.

Die Probenserie mit konstanter ZrO,-Schichtdicke (siehe Abbildung [£.23h) zeigt
dabei einen deutlichen Anstieg der Festigkeit mit sinkender Ti-Schichtdicke. Dieser
Effekt ist auf zwei Einflussfaktoren zuriickzufiihren: Zum einen nimmt die Festigkeit
der Ti-Schichten mit abnehmender Schichtdicke zu, zum anderen fiihrt der parallel
zunehmende ZrOs-Anteil in den Schichtpaketen mit abnehmender Ti-Schichtdicke
71 einem erwarteten Anstieg der gemessenen Festigkeiten. In Abbildung ist
weiterhin die an 45°-S&ulen gemessene Fliekspannung dargestellt, die in Kapitel [4.2.5

eingehender behandelt wird.

Auch die Probenserie mit konstantem Anteil beider Komponenten (sieche Abbildung
4.23b) zeigt steigende Festigkeiten mit abnehmender Ti-Schichtdicke. Dieser Trend
ist hier wesentliche schwicher ausgeprigt, da er lediglich durch die grofenabhéngige
Fliekspannung der Ti-Schichten bei gleichbleibendem Anteil der Komponenten ver-
ursacht wird. Der Einfluss variierender Anteile beider Komponenten bei konstanter
Ti-Schichtdicke ist in Abbildung zu erkennen. Fiir diese Probenserie nimmt
die gemessene Festigkeit der Schichtpakete mit steigender ZrOs-Schichtdicke (und
damit steigendem ZrOs-Anteil) zu.

Wie bereits fiir den Elastizitdtsmodul kann auch die Héarte der reinen ZrOs-Schicht
mit Arbeiten von Heiroth et al [Heillb| [Heilla| verglichen werden. Die Autoren
messen eine Hirte von (11,5 4+ 0,6) GPa, die um 16% geringer ist als der in dieser

Arbeit gemessene Wert.
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4.2.5 Mikrodruckversuche an 45°-Saulen

Um die Anisotropie der Schichtpakete sowie den Einfluss der Grenzflichen auf die
mechanischen Eigenschaften und die Verformungsmechanismen genauer zu unter-
suchen wurden Mikrodruckversuche an 45°-Saulen durchgefiihrt (zur Veranschauli-
chung der Testgeometrie sieche Abbildung [4.25)). Diese Messungen wurden an den
drei Proben Til0/Zr02100, Ti50/ZrO2100 und Til00/ZrO2100 durchgefiihrt. Bei
diesen Proben variiert die Ti-Schichtdicke, wihrend die ZrO,-Schichtdicke konstant
bleibt. Abbildung [4.24h-f zeigt Fliekkurven und die Dehngeschwindigkeit dieser Un-

tersuchungen.

Die Flieftkurven der Sdulen mit 10 nm dicken Ti-Schichten zeigen mehrere Stufen vor
dem Auftreten einer plastischen Instabilitit in Form eines plotzlichen Abrutschpro-
zesses der Sdule, was auch anhand der sprunghaften Anstiege der Dehngeschwindig-
keiten zu erkennen ist. Dahingegen beginnt die plastische Instabilitat bei Sdulen mit
100 nm dicken Ti-Schichten nach einem vergleichsweise glatten Verlauf der Flieftkur-
ven und einem nur geringen Anstieg der Dehngeschwindigkeit. Die Proben mit 50 nm
dicken Ti-Schichten zeigen wenige kleine Stufen vor einem grofsen Abgleitprozess.
Fiir die Proben mit 100 nm und 50 nm dicken Ti-Schichtdicken setzt die plastische
Instabilitdt bei Dehnungen um 5% ein, fiir die Proben mit 10 nm Ti-Schichtdicke
variiert die Dehnung, bei der die plastische Instabilitit einsetzt, zwischen 3% und
8%, wobei teilweise der Abrutschprozess in mehrere Ereignisse unterteilt ist. Wei-

terhin nimmt die kritische Spannung vor dem Abrutschen der Sdulen mit steigender
Ti-Schichtdicke ab.

Tabelle[d.5]fasst die technische Fliefspannung bei 5% plastischer Dehnung (das heift
fiir die meisten Sdulen nach Einsetzen der plastischen Instabilitdt) und die wahre
Fliekspannung (berechnet aus der Querschnittsfliche der Sdule bei der versagen-
den Schicht) fiir die drei untersuchten Proben zusammen. Die angegebenen Fehler
wurden nach Fehlerfortpflanzung berechnet, wobei sowohl die Streuung der gemes-
senen Kraft beim Auslésen des Abgleitprozesses beriicksichtigt wurde, als auch eine
Ungenauigkeit des gemessenen Durchmessers angenommen wurde, die aus der Ver-
kippung der Schichten innerhalb der Séule sowie der leicht konischen Form der Sdu-
le resultiert. Die gemessenen wahren Fliefspannungen sind weiterhin in Abbildung
4.23p im Vergleich mit den in Mikrodruckversuchen gemessenen Werten dargestellt.
Man erkennt eine starke plastische Anisotropie der Proben, die Fliefspannungen
der unter 45° belasteten Sdulen sind im Schnitt um 40% geringer als die bei norma-

len Mikrodruckversuchen gemessenen Fliekspannungen, wobei die Abweichung mit
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Abbildung 4.24: FlieBkurven aller erfolgreich getesteten Saulen mit um 45 °verkippten Schichten (linke
Spalte) sowie die Dehngeschwindigkeit in Abhangigkeit von der Dehnung (rechte Spalte) der Proben
Ti10/ZrO4100 (a, b), Ti50/ZrO4100 (c, d) und Ti100/Z2rO4100 (e, f).



4.2. TITAN/ZIRCONIUMOXID-SCHICHTPAKETE 79

Tabelle 4.5: Gemessene technische FlieBspannung ¢ und aus der Querschnittsflache der versagen-
den Schicht berechnete wahre FlieBspannung o’ fir die unter 45° getesteten Ti/ZrO,-Proben.

Probe os |GPa) of |GPa]

Til0/ZrO5100 | 3,31 + 0,21 | 3,09 + 0,32
Ti50/ZrO5100 | 2,97 + 0,10 | 2,76 + 0,39
Ti100/Zr0,100 | 2,92 & 0,14 | 2,77 + 0,26

wachsender Ti-Schichtdicke abnimmt.

Weiterhin wurde die Morphologie der Sdulen mittels REM und TEM untersucht. Die
Saulen wurden im Rahmen des Praparationsprozesses mit Hilfe des FIB begradigt.
Abbildung zeigt beispielhaft eine Til00/ZrO,100-Saule vor dem Mikrodruck-
versuch. Dabei ist die Verkippung zwischen Deckflichennormalen und Saulenachse
aufgrund der Genauigkeit des Schneidprozesses < 1°. Die Taper der Saulen liegt
zwischen 2° und 4,5°. Aufgrund des Herstellungsprozesses liegt bei einigen Proben
ein Teil der Grenzfliche zwischen Schichtpaket und Substrat innerhalb der Siule,

was jedoch keinen wesentlichen Einfluss auf die Untersuchungen hatte!.

Abbildung 4.25: REM-Aufnahme einer 45°-Saule der Probe Ti100/ZrO2100 nach dem Préparations-
prozess. Die dunklen Schichten sind die Titan-, die hellen die ZrO,-Schichten.

Abbildung zeigt elektronenmikroskopische Aufnahmen ausgewéhlter Saulen der
drei untersuchten Proben. Bei allen abgebildeten Sdulen findet die Verformung

im Druckversuch durch lokalisiertes Versagen einer einzigen Ti-Schicht bzw. ihrer

1 Es wurden zusitzliche Tests an Ti100 /Zr02100-Saulen durchgefiihrt, bei denen die Grenzflache
zwischen Schichtpaket und Si-Substrat vollstindig innerhalb der Siule lag. Diese fiihrten qualitativ

und quantitativ zu dhnlichen Ergebnissen.
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Grenzflache statt. Dieses Versagen geschieht in allen Fillen in oder an der obers-
ten Schicht, die durch die gesamte Sadule verlduft. Dies lasst sich damit erkliren,
dass aufgrund der konischen Form der Sédule diese Schicht die grofte Spannung er-
fahrt. Das Versagen ist dabei so katastrophal, dass die Nanoindenter-Spitze erst
durch Aufsetzen auf den Reststumpf der Sdule in seiner Bewegung gestoppt werden
kann, so dass auch die obersten Schichten des Reststumpfs bei allen dargestellten
Saulen plastische Verformung aufweisen. Das Aufsetzen der Indenterspitze auf den
Reststumpf nach lokalisiertem Versagen einer Sdule wurde auch von Dubach et al
beobachtet [Dub09].

Um den Verformungsmechanismus genauer eingrenzen zu kénnen wurden vergrofer-
te TEM-Hellfeldbilder des Bereichs der abgerutschten Schicht sowie am Rand des
verformten Reststumpfs angefertigt (siche Abbildung [£.26f, d, g, h, 1). Die Verfor-
mung in diesen beiden Bereichen findet bei unterschiedlichen Dehngeschwindigkeiten
statt. Wahrend der Abgleitprozess iiber die gesamte Sdule bei Dehngeschwindigkei-
ten von 1073s~! beginnt, findet die Verformung des Reststumpfs bei wesentlich
grofseren Dehngeschwindigkeiten statt, da diese wahrend des Abbremsens der In-

denterspitze durch den Reststumpf verursacht wird.

Fiir die Probe mit 10nm dicken Schichten findet das Versagen durch lokale Ver-
formung an der Grenzfliche statt. In Abbildung erkennt man, dass der obere,
abgerutschte Teil der Saule mit der ZrO»-Schicht endet, wihrend sich die 10 nm dicke
Ti-Schicht (roter Pfeil) nicht plastisch verformt hat. Weiterhin haben sich am Rand
des Reststumpfs charakteristische Stufen ausgebildet (siehe d, blaue Pfeile), die auf

eine lokale Verformung an oder nahe der Grenzfliche von ZrO, auf Ti hinweisen.

Die Probe mit 50 nm dicken Ti-Schichten zeigt ebenso Verformung im Grenzflachen-
bereich am Rand des Reststumpfs (siehe h, blauer Pfeil), jedoch keine Ablosung im
Bereich der stark verformten Schicht (siehe g, roter Pfeil). Die stark verformte Ti-
Schicht ist dort, wo der obere Teil der Séule sich gegen den unteren Teil verschoben
hat, diinner geworden, was auf eine Verformung innerhalb dieser Schicht hinweist.
Diese Probe stellt demnach einen Grenzfall dar, wo ein Teil der Verformung inner-
halb der Ti-Schicht, und ein Teil an der Grenzfliche stattfindet.

Die Probe mit den 100 nm dicken Schichten zeigt keine Anzeichen von Verformung
an oder sehr nahe der Grenzfliche. Obwohl die Ti-Schichten des verformten Rest-
stumpfs grokere lokale plastische Dehnungen aufweisen als die ZrOy-Schichten (sie-
he 1, blaue Pfeile), erkennt man keine Hinweise auf Abrutschen an der Grenzflache.

Die Verformungsmorphologie dieser Schichten dhnelt derjenigen von Ti-Schichten
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Ti10/Zr0O,100 Ti50/Zr0,100 Ti100/Zr0O,100

Abbildung 4.26: Elektronenmikroskopische Aufnahmen der 45°-Saulen der Proben Ti10/ZrO5100 (a-
d), Ti50/ZrO2100 (e-h) und Ti100/ZrO5100 (i-1). Die obere Zeile zeigt dabei REM-Aufnahmen der ver-
formten Saulen (a, e, i), die dunklen Schichten sind hier die Titan-, die hellen die ZrO,-Schichten.
In der Mitte sind TEM-Hellfeldaufnahmen eines Querschnitts durch die verformten S&ulen dargestellt
(b, f, k), die Bilder in den unteren Zeilen zeigen TEM-Hellfeldbilder ausgew&hlter Bereiche mit hoher
VergréBerung (c, d, g, h, I).
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in normalen Mikrodruckversuchen (siehe Abbildung [4.15). Weiterhin ist die ver-
sagende Ti-Schicht gleichmifig diinner geworden, was auf ein plastisches Fliefen
innerhalb der Schicht anstelle eines Rutschens an der Grenzfliche hinweist. TEM-
Dunkelfeldaufnahmen (siehe Abbildung dieser Sdule zeigen weiterhin, dass die
Korner innerhalb der stark verformten Schicht (rot umrandet) wesentlich grofer sind
als in den restlichen Schichten. Wihrend die benachbarten Ti-Schichten weiterhin
eine kolumnare Kornstruktur mit Korngrofen in Schichtrichtung von etwa der hal-
ben Schichtdicke aufweisen, zeigt die stark verformte Schicht weniger, und dafiir

grokere Korner.

Besonders in den TEM-Querschnittsaufnahmen in Abbildung [4.26p, d, f-h sind in
den ZrO,-Schichten Kontraste zu beobachten, die auf eine Kristallisation des Zir-
coniumoxids hindeuten. Es ist bekannt, dass mittels PLD hergestelltes, amorphes
Zirconiumoxid metastabil ist und bereits bei Temperaturen um 250°C beginnt auszu-
kristallisieren [Heilla]. Die Kristallisation wurde bei Heiroth et al durch Bestrahlung
mit einem fokussierten Elektronenstrahl (300 keV) im TEM hervorgerufen und konn-
te teilweise auch an den in dieser Arbeit untersuchten TEM-Lamellen wéhrend der
Untersuchungen mit dem stark fokussierten Elektronenstrahl beobachtet werden.
Weiterhin konnte an einigen verformten Ti/ZrOy-Proben beobachtet werden, dass
die oberste ZrO,-Schicht, die wahrend der Verformung in Kontakt mit der Indenter-
spitze kommt, teilweise auskristallisiert. Dies kann zum einen auf den Energieeintrag
durch die hohen auftretenden Spannungen, zum anderen auf die Reibung zwischen
Schicht und Spitze zuriickgefiihrt werden, wobei letzteres fiir diese Proben eine wich-
tige Rolle spielt, da stets ausschlieflich die oberste ZrOs-Schicht dieses Verhalten

zeigte.

Um die Beobachtungen zum Verformungsmechanismus der 45°-Sdulen zu quantifi-
zieren, kann aus den TEM-Ubersichtsaufnahmen die Linge der einzelnen Schichten
in Schichtebene gemessen und daraus die plastische Dehnung der Einzelschichten
bestimmt werden. Unter Vernachldssigung der Konizitit besitzen die Einzelschich-
ten der 45°-Saulen eine ellipsoide Grundfliche mit Hauptachse L und Nebenachse d.
Fiir das Volumen ergibt sich V' = 7 L dt, wobei t die Schichtdicke bezeichnet. Unter
Annahme der Volumenerhaltung bei Verformung sowie unter der Annahme, dass
sich ausschlieflich die Hauptachse L der ellipsoide Grundfliche der Schicht verin-
dert, ergibt sich fiir die technische Dehnung ¢ = Ah/h = —AL/L. Damit entspricht
der Betrag der relativen Liangendnderung der Schicht entlang ihrer Hauptachse der

technischen Dehnung.

Fiir die Berechnung der plastischen Dehnung ist es notwendig, auch die Schicht-
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Abbildung 4.27: TEM-Dunkelfeldaufnahmen eines Querschnitts durch eine 45°-Saule der Ti100/ZrO,-
Probe. Die verformte Ti-Schicht ist rot umrandet.

lange im unverformten Zustand zu kennen. Dabei tritt das Problem auf, dass die
Praparation eines Querschnitts durch die Séule zur Messung der Schichtlénge eine
destruktive Methode ist. Somit kann an einer Sdule entweder die Messung der un-
verformten oder der verformten Schichtlingen vorgenommen werden, nicht jedoch
beide zusammen. Da die Sdulen erst nach Verformung im TEM analysiert wurden,

muss eine Abschatzung der Schichtlinge im unverformten Zustand erfolgen.

Diese Abschitzung wurde mittels zwei verschiedener Methoden durchgefiihrt. Bei
der Methode ,,TEM* wurde die Schichtlinge aller durch die gesamte Saule verlau-
fenden Schichten nach der Verformung anhand von TEM-Bildern gemessen. Diese
Messung erfolgte entlang der Mitte der jeweiligen Schicht. Der Verlauf dieser Schicht-
langen ist beispielhaft fiir eine Til00/ZrO5100-Séule in Abbildung dargestellt.
Dabei wurde die Schicht-Nummer auf die versagende Ti-Schicht referenziert. Unter
den idealisierten Annahmen, dass die Schichten unterhalb der versagenden Schicht
nicht plastisch verformt wurden und dass die Taper der Sdule konstant ist, wurde
die Ausgangslinge Ly der verformenden Ti-Schicht aus linearer Extrapolation der
Daten gewonnen (die beiden linearen Fits in Abbildung sind gestrichelt fortge-
setzt). Als versagende Schicht werden dabei die stark plastisch verformte Ti-Schicht
sowie (als Hypothese) die ZrOs-Schicht direkt darunter angenommen, um die plas-
tische Dehnung dieser beiden Schichten zu bestimmen und vergleichen zu konnen.
Die plastische Dehnung der verformten Ti-Schicht wurde dann aus der berechne-
ten Ausgangslinge und der gemessenen Schichtlinge nach Verformung berechnet
und ist in Abbildung fiir alle drei Ti/ZrOy-Proben aufgetragen. Ein systema-

tischer Fehler dieser Methode ist dabei, dass auch die unteren Schichten teilweise
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plastisch verformen, welches durch das Aufsetzen der Indenterspitze auf dem Rest-
stumpf verursacht wird. Daher wird die Ausgangslinge der verformten Schichten

tendenziell iiber-, und die plastische Dehnung demzufolge unterschétzt.

2100 T — T T T T T T T T T T T
m T verformte
7000 A 70, Ti-Schicht |
E 1900 - -
S
.5 1800 -
5
'_g A
3 1700+ -
A SS
1600 .
T T T T T T T T T T T T T T
7 6 5 4 3 2 1 0

Schicht-Nummer (referenziert auf versagende Schicht)

Abbildung 4.28: Messung der Schichtldangen aus TEM-Aufnahmen fir die 45°S&ule der
Ti100/ZrO2100-Probe in Abbildung .

Bei der zweiten Methode ,REM+TEM*“ wurden die Ausgangslingen der Einzel-
schichten aus REM-Aufnahmen von der Seite der Saule bestimmt. Eine solche REM-
Aufnahme von einer Ti50/ZrO,100-Sdule sowie die schematische Darstellung einer
Seitenansicht des Querschnitts (Blickrichtung ist die Pfeilrichtung) sind in Abbil-
dung dargestellt. Aus dem gemessenen Durchmesser dy der Séule am unteren
Ende einer Schicht sowie der Taper kann die Ausgangslinge Ly einer Schicht im
Querschnitt durch

sin (180° — 45° — )

in 6
ngdo-(\/ﬁ— sin )

bestimmt werden. Ein Problem ist bei dieser Methode allerdings, dass die Messung
der unverformten Schichtlinge aus REM-Aufnahmen, die der verformten Schicht-
lange aus TEM-Aufnahmen erfolgt. Die Eichung der Skala fiir die TEM-Bilder ist
allerdings nicht so exakt wie fiir die REM-Bilder, so dass von einer Abweichung von
bis zu 10% zwischen beiden Skalen ausgegangen werden muss. Weiterhin kann es
bei der Praparation des Querschnitts dazu kommen, dass die TEM-Lamelle nicht

exakt aus dem Mittelteil der Sdule préapariert wurde, sondern leicht versetzt ist. Aus
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diesem Grund wurden die im REM gemessenen Ausgangslingen so skaliert, dass
die Léngen der untersten Schicht aus TEM-und REM-Messungen iibereinstimmen.
Dabei wird angenommen, dass sich zumindest die unterste vermessene Schicht nicht
plastisch verformt. Die plastische Dehnung der Einzelschichten kann dann aus der
mittels REM gemessenen, skalierten Ausgangslinge und der mittels TEM gemesse-
nen verformten Schichtlange bestimmt werden und ist in Abbildung fiir die
drei Proben aufgetragen. Die Fehlerbalken resultieren aus der Annahme, dass sowohl
die Ausgangslédnge Lg als auch die verformte Lange L mit einer Genauigkeit von 3%
gemessen werden konnten. Fiir den Fall, dass die unterste Schicht auch plastisch
verformt ist, tritt weiterhin ein systematischer Fehler auf, der eine Unterschitzung
der plastischen Dehnung zur Folge hat. Dieser ist hier nicht beriicksichtigt, sollte
jedoch im Vergleich zur Methode , TEM® einen geringeren Einfluss haben.

(a) (b)

M

Ti- oder ZrO,-Schicht b~

Abbildung 4.29: (a) REM-Aufnahme einer Ti50/ZrO,100-S&ule von der Seite vor der Verformung und
(b) Modell eines Schnittes durch die Saule zur Berechnung der Ausgangslange L, der Einzelschichten.
Die Blickrichtung in (b) ist in (a) durch einen Pfeil markiert.

Aus Abbildung erkennt man, dass sich die ZrO,-Schichten fiir alle drei Proben
nicht signifikant plastisch verformen. Die Ti-Schichten zeigen hingegen abhingig von
ihrer Dicke unterschiedliches Verhalten. Fiir dicke Ti-Schichten von 100 nm zeigen
bereits die Schichten an der Sdulenbasis (Nummern -5 bis -1 in [1.30p) einige Prozent
plastische Dehnung. Dies ist auch in den REM- und TEM-Aufnahmen in Abbildung
[4.26k, 1 als Extrusion der Schichten am Rand zu erkennen. Die versagende Titan-
Schicht zeigt dariiber hinaus eine grofe plastische Dehnung von iiber 30%. Fiir
50nm dicke Ti-Schichten verformt sich die versagende Schicht ebenfalls plastisch,
wahrend die darunter liegenden Schichten keine signifikante plastische Dehnung er-

fahren (sieche Abbildung 4.30p). Letzteres liegt allerdings im Wesentlichen daran,
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dass in diesem Fall weniger Schichten vermessen werden konnten, und auch die un-
terste Schicht bereits dhnlich starke plastische Verformung im Randbereich aufweist
wie die anderen Schichten (siche Abbildung [4.26f). Dies fiihrt zu einer Unterschét-
zung der plastischen Dehnung. Das gleiche Argument gilt fiir die Probe mit 10 nm
dicken Ti-Schichten, wo die systematische Unterschitzung der plastischen Dehnung

fiir die versagende Ti-Schicht sogar zu einer negativen Dehnung fiihrt.

Ein Vergleich der Ergebnisse beider Methoden ist in Abbildung dargestellt.
Hier sind die plastischen Dehnungen der versagenden Ti-Schicht sowie der direkt
darunter liegenden ZrO,-Schicht fiir alle drei Proben dargestellt. Unabhéngig von
der Methode werden grofte plastische Dehnungen fiir 100 nm und 50 nm dicke Ti-
Schichten gemessen, wihrend die 10nm dicken Ti-Schichten keine plastische Deh-

nung zeigen, was auf einen plastischen Prozess an der Grenzfliche hinweist.
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Abbildung 4.30: (a) Bestimmung der plastischen Dehnung der Einzelschichten nach Methode
-,REM+TEM" und (b) Vergleich der berechneten plastischen Dehnungen fiir die versagende Ti-Schicht
und die darunter liegende ZrO,-Schicht nach den beiden Methoden fiir drei Ti/ZrO5-Proben. Die beim
Mikrodruckversuch gemessene plastische Gesamtdehnung der S&ulen ist ebenfalls angegeben.

Zusammenfassend ist festzuhalten, dass fiir Sdulen mit dicken Ti-Schichten (100 nm
und 50 nm) Plastizitdt hauptséchlich innerhalb einer Ti-Schicht lokalisiert ist, wéh-
rend sie fiir die 10nm diinnen Ti-Schichten iiber die Grenzfliche vermittelt wird.
Die ZrOs-Schichten zeigen in keiner der untersuchten Proben signifikante plastische
Verformung. Dies wurde sowohl durch elektronenmikroskopische Untersuchungen als
auch durch die Bestimmung der plastischen Dehnungen der Ti- und ZrOs-Schichten
(veranschaulicht durch die farbigen Balken am Rand von [1.30h) nachgewiesen.
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4.2.6 Untersuchung der Grenzflichen

Die Verformung eines Komposits wird wesentlich durch die Eigenschaften der Grenz-
flichen beeinflusst. Daher soll in diesem Kapitel die Struktur der Grenzflichen ge-
nauer charakterisiert werden. Die Morphologie der Grenzflichen vor und nach Ver-
formung kann weiterhin Aufschluss iiber die vorliegenden Verformungsmechanismen

und deren Interaktion geben.

In Abbildung [4.31] ist eine TEM-Aufnahme einer 10nm dicken Ti-Schicht darge-
stellt. Die Dicke der Grenzfliche, das heiit zum einen der Bereich des Ubergangs
zwischen Netzebenenkontrasten (,lattice fringes®) des Titans und dem Specklemus-
ter des amorphen Zirconiumoxids und zum anderen deren Rauigkeit, liegt bei etwa
1nm. Die hier abgeschétzte Rauigkeit der Grenzflichen liegt dabei in derselben Gro-
fsenordnung wie der durch Rontgenreflektometrie-Messungen an &hnlichen Proben
ermittelte Wert von 0,6 nm [Hof12|. Dabei ist die untere Grenzfliche (Titan auf Zir-
coniumoxid) im Allgemeinen glatter als die obere (Zirconiumoxid auf Titan). Dies
liegt an dem gldttenden Wachstum des Zirconiumoxids, wohingegen das Titan durch
das kolumnare Wachstum besonders an Korngrenzen eine Aufrauung der Grenzfla-
che verursacht. Aus diesem Grund werde ich mich bei den weiteren Untersuchungen
besonders auf die Grenzfliche von Titan auf Zirconiumoxid konzentrieren, welche
sowohl innerhalb eines angrenzenden Ti-Korns als auch iiber Ti-Korngrenzen hinweg

glatt ist.

Sl 7 irconiumoxid S

Abbildung 4.31: TEM-Hellfeldbild einer 10 nm dicken Ti-Schicht der Probe Ti10/ZrO510.

Abbildung zeigt jeweils drei reprisentative TEM-Hellfeldbilder der Grenzfla-

che einer 100 nm dicken Ti-Schicht im unverformten Zustand (a-c) sowie einer bis
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zu etwa 50% plastischer Dehnung verformten Ti-Schicht (d-f) in der Ti100/ZrOo-
Saule aus Abbildung Die Grenzflachen zeigen eine deutliche Aufrauung nach
Verformung, besonders an Tripelpunkten, wo zwei Ti-Korner und die amorphe ZrOs-

Schicht aufeinander treffen.

Abbildung 4.32: Reprasentative TEM-Hellfeldbilder des Querschnitts durch eine unverformte Ti-
Schicht der Ti100/ZrO5100-Probe (a-c) sowie durch eine bis zu etwa 50% plastischer Dehnung ver-
formte Ti-Schicht (d-f, dies ist die 11. Ti-Schicht von oben der in Abbildung [4.15|dargestellten verform-
ten S&ule der Probe Ti100/ZrO,100). Die Skalierung ist innerhalb jeder Zeile konstant.

Leider ist die genaue Struktur der Grenzflichen mittels TEM-Untersuchungen aus
verschiedenen Griinden schwierig zu quantifizieren. In TEM-Untersuchungen tritt
stets ein Ubergangsbereich zwischen beobachteten Netzebenenkontrasten in der kris-
tallinen Schicht und Speckle-Mustern in der amorphen Schicht auf. Allerdings kann
das Auftreten eines Ubergangsbereichs - neben einer physikalischen Ubergangs-

schicht - durch verschiedene Messartefakte hervorgerufen werden:

e Eine Verkippung der TEM-Lamelle um wenige Grad fiihrt dazu, dass die
Durchstrahlrichtung nicht mehr genau parallel zur Grenzfliache liegt. Durch die
endliche Dicke der TEM-Lamelle (ca 10nm - 100 nm) kann selbst bei perfekt
glatter Grenzfliche optisch der Eindruck eines Ubergangsbereichs hervorge-
rufen werden. Dies ist schematisch in Abbildung illustriert. Eine pessi-
mistische Abschétzung dieses Fehlers unter der Annahme einer 100 nm dicken
Probe und 1° Verkippung fiihrt dabei zu einer Dicke des Ubergangsbereichs
von 1,7nm. Zwar konnte bei Untersuchungen im TEM stets die Orientierung

des einkristallinen Si-Substrats zur Einstellung der Probenorientierung genutzt
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werden, trotzdem ist offensichtlich, dass selbst in diesem Fall der gut justierten
Probe lokale Verkippungen der Schichten aufgrund des Herstellungsprozesses
(im unverformten Zustand) oder nach Verformung zu einem &hnlich grofen

Fehler fiihren konnen.

e Eine lokale Rauigkeit der Schichten, besonders aufgrund des kolumnaren
Wachstums der Metallschichten, kann ebenfalls zu einem beobachteten Uber-
gangsbereich fiihren. Dies ist schematisch in Abbildung 4.33p dargestellt.

€ (b)

Elektronen- Elektronen-
strahl strahl
amorphe Schicht - Schicht
Schicht Schicht
~ Ubergangsbereich

I Ubergangsbereich

Abbildung 4.33: Schematische lllustration der Fehlerquellen zur Bestimmung der Struktur der Grenz-
flachen: (a) Einfluss einer Verkippung der TEM-Lamelle gegenlber dem einfallenden Elektronenstrahl
und (b) Einfluss einer intrinsisch rauen Grenzflache.

Zusammenfassend ist festzuhalten, dass die Grenzflaichenrauigkeit bei Verformung
zunimmt. Eine Quantifizierung der Grenzflichenstruktur ist jedoch aufgrund der

diskutierten Einschrinkungen der Messmethode leider nicht moglich.

4.2.7 Schidigung durch den Ionenstrahl

Die Materialbearbeitung mit dem Gallium-Ionenstrahl und insbesondere die Her-
stellung von Sdulen fiir Mikrodruckversuche fiihrt zu einer Schidigung des bearbei-
teten Materials an der Oberfliche. Es kann dabei zur Implantation von Gallium-
Ionen in die Probe [Vol07] sowie zur Ausbildung von Versetzungsstrukturen oder
zur Amorphisierung von kristallinen Bereichen durch die hochenergetischen Ionen
kommen [May07|. Das Ausmaf der Schidigung sowie deren Einfluss auf die Messung

der mechanischen Eigenschaften ist dabei materialabhéngig. Bei den in dieser Arbeit
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Abbildung 4.34: TEM-Hellfeldbild einer mit Platin beschichteten Ti-Schicht am Rand einer mit Hil-
fe des FIB hergestellten Saule. Der Randbereich der Ti-Schicht ist durch den Einfluss des Gallium-
lonenstrahls bis zu einer Tiefe von etwa 5 nm geschadigt.

verwendeten Materialien ist der Einfluss der FIB-Schidigung am besten fiir Kup-
fer dokumentiert [Mar99|, fiir die anderen Materialien ist der Einfluss nicht genau
bekannt.

Die Schiadigung der Metallschichten kann durch TEM-Untersuchungen charakte-
risiert werden. Abbildung zeigt eine Hellfeldaufnahme einer mit Platin be-
schichteten Ti-Schicht am Rand einer unverformten Sdule. Bis zu einer maxima-
len Tiefe von etwa 5nm ist ein Einfluss des Gallium-Tonenstrahls anhand fehlender
Netzebenenkontraste erkennbar. Fiir Zirconiumoxid ist der Einfluss der Gallium-
lonenbestrahlung im TEM aufgrund der amorphen Struktur nicht zu identifizieren.
Es sind keine signifikanten Helligkeitsschwankungen zu beobachten, die auf eine Ver-

danderung der Dichte oder sonstige Schidigung schliefen lassen wiirden.

Fiir die Mikrodruckversuche an den Ti/ZrO,-Schichtpaketen kann der Einfluss der
veranderten Oberflachenschicht durch die Praparation der Sdulen mit dem FIB aus

zwei Griinden vernachléssigt werden:

e Der Durchmesser der Siaulen ist mit 1,2 pm - 1,5 pm wesentlich grofer als der
des geschadigten Bereiches, damit ist ein Volumenanteil von weniger als ei-

nem Prozent der Schichten geschidigt. Im Gegensatz zu vielen Arbeiten in
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der Literatur zu Grofeneffekten auf die mechanischen Eigenschaften wird hier
die charakteristische Grofe nicht durch Variation des Sdulendurchmessers ein-
gestellt, sondern durch Variation der Einzelschichtdicken. Aus diesem Grund
kann bei einem beobachteten grofenabhéngigen Verhalten ein Einfluss durch

variierende geschiadigte Volumenanteile der Sdulen ausgeschlossen werden.

e Das Aspektverhiltnis der Sdulen wird fiir alle Proben konstant gehalten, so
dass der Gesamtanteil des geschidigten Materials fiir alle Proben konstant
ist, und auch sonstige Fehlerquellen, die mit dem Aspektverhiltnis skalieren,

ausgeschlossen werden konnen.

Diese Argumentation gilt des Weiteren fiir die spéter behandelten Cu/PdSi-
Schichtpakete.
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4.3 Kupfer /Palladium-Silicium-Schichtpakete

In diesem Kapitel werden die FErgebnisse der Nanoindentierungs-Messungen,
Mikrodruckversuche und elektronenmikroskopischen Analysen an Cu/PdSi-

Schichtpaketen, nach Testmethoden gegliedert, vorgestellt.

4.3.1 Charakterisierung der unverformten Proben

Die Charakterisierung der unverformten Proben erfolgte durch Analyse von Quer-
schnitten mittels TEM. Abbildung zeigt exemplarisch TEM-Hellfeldbilder von
drei Cu/PdSi-Proben. Die Schichten sind in allen Féllen eben und glatt, und
die Schichtdicken der einzelnen Komponenten iiber den untersuchten Bereich kon-
stant. Die Schichtdicken wurden anhand von TEM-Hellfeldbildern (wenn vorhan-
den) oder REM-Querschnittsaufnahmen ausgemessen. Dabei wurden die aus TEM-
Hellfeldbildern ermittelten Einzelschichtdicken anhand der im REM gemessenen Ge-
samtschichtdicke skaliert. Pro Einzelschicht wurde jeweils eine Messung vorgenom-
men. Die Werte sind in Tabelle [4.6|aufgelistet. Obwohl die gemessenen Schichtdicken
in einigen Féllen von den angestrebten Dicken abweichen, ist deren Streuung gering,

so dass der Mittelwert ein gutes Mals fiir die jeweilige Schichtdicke darstellt.
Anhand von Hell- und Dunkelfeldbildern ist erkennbar, dass die Cu-Schichten unab-

hingig von der Schichtdicke kolumnares Kornwachstum zeigen. Einige Korner sind
verzwillingt, wobei die Zwillingsebenen vorzugsweise parallel zur Schichtebene ausge-
richtet sind. Der durchschnittliche Korndurchmesser in Schichtrichtung ist wesentlich
kleiner als senkrecht dazu, wenn man zunéchst die Zwillingsbildung vernachlissigt.
Die Korngrofe in Richtung der Schichtebene entspricht fiir alle Proben etwa der
Halfte der Schichtdicke.

TEM-Beugungsuntersuchungen (siehe Abbildung [4.35¢) zeigen, dass die Cu-
Schichten in den Cu/PdSi-Proben eine starke (111)-Textur zeigen. Die Cu(111) und
Cu(222)-Beugungsringe zeigen eine besonders hohe Intensitit fiir Orientierungen
senkrecht zur Schichtebene. Die starke (111)-Textur der Cu-Schichten wurde bereits
von Alex Donohue an Cu/PdSi-Proben mit den gleichen Herstellungsparametern
nachgewiesen und untersucht |[Don07a|. Weiterhin erkennt man einen amorphen
Beugungsring des PdSi. Anhand von Dunkelfeldaufnahmen mit einem Teil dieses

Beugungsringes kann die amorphe Struktur der PdSi-Schichten bestétigt werden.
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Abbildung 4.35: TEM-Hellfeldbilder von Querschnitten durch die Proben Cu20/PdSi20 (a),
Cu50/PdSi10 (b) und Cu90/PdSi90 (c), Dunkelfeldbilder fur die Proben Cu20/PdSi20 (d) und
Cu90/PdSi90 (f) sowie ein Beugungsbild des Schichtpakets Cu90/PdSi90 (e). Die kontrastreichen
Schichten sind jeweils die polykristallinen Cu-Schichten, die gleichmaBig grauen Schichten die amor-

phen PdSi-Schichten (siehe a, d).
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Tabelle 4.6: Gemessene Einzelschichtdicken tc.,, tpgsi, Gesamtschichtdicken, relativer Cu-Anteil o,
und Anzahl der Doppelschichten (DS) fiir die untersuchten Cu/PdSi-Proben. Die mit einem Stern (*)
gekennzeichneten Proben wurden anhand von REM-Aufnahmen vermessen, alle anderen anhand von
TEM-Aufnahmen. Angegeben sind Mittelwert und Standardabweichung fir jeweils eine Messung an
jeder der Einzelschichten im Schichtpaket. Die unterste Schicht besteht flr alle Proben aus Kupfer, die
oberste Schicht besteht in den meisten Fallen aus Kupfer, auBBer flir die beiden Proben Cu40/PdSi10
und Cu20/PdSi20 (kursiv gedruckt). Fiir alle anderen Proben wurde daher bei der angegebenen Anzahl
der Doppelschichten jeweils eine Cu-Schicht nicht berlicksichtigt.

Cu/PdSi- tow tpasi Gesamt- fou # der
Probe [nm)| [nm]  dicke [nm] DS
Cu0/PdSi10 47+7 9+£1 3490 0,84 £+ 0,03 62
Cub0/PdSil0 51 +2 841 3040 0,86 + 0,02 o1
Cu60/PdSil0 * 66 +5 14+£3 3280 0,83 £ 0,03 43
Cu70/PdSil0 * +5 1343 3260 0,85 £+ 0,03 38
Cu80/PdSil0 * 8+5 207 3350 0,79 4+ 0,06 34
Cul20/PdSil0 * 121 4+6 19+ 7 3000 0,86 4+ 0,05 23
Cu20/PdSi20 25+1 1841 3150 0,59 £+ 0,02 74
Cu90/PdSi20 * 80+5 2043 2780 0,80 + 0,03 28
Cub0/PdSi50 * 41 +4 37+3 2330 0,53 £ 0,03 29
Cu90/PdSi50 * 98 +5 5H0+4 3350 0,67 + 0,02 22
Cu90/PdSi90 91+3 7344 2700 0,55 £ 0,02 16
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4.3.2 Nanoindentierung
Pileup-Korrektur

Die Pileup-Korrekturfaktoren wurden aus Vergleich der im REM gemessenen und
der aus Nanoindentierungs-Messungen bestimmten projizierten Kontaktfliche fiir
200 nm tiefe Indents bestimmt. Sie sind in Abbildung in Abhéngigkeit der Ein-
zelschichtdicken, der Doppelschichtdicke und des relativen Cu-Anteils aufgetragen.
Die Schichtpakete zeigen Pileup-Faktoren im Bereich von 1,32 - 1,39 und geringe
Schwankungen im Bereich des Fehlers. Es ist kein eindeutiger Zusammenhang zwi-
schen dem Pileup-Verhalten und den morphologischen Eigenschaften der Proben

auszumachen.
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Abbildung 4.36: Pileup-Korrekturfaktoren fir alle Proben des Cu/PdSi-Systems in Abhangigkeit der
Cu-Schichtdicke, der PdSi-Schichtdicke, der Doppelschichtdicke und des Cu-Anteils.

Elastizitdtsmodul

Die Ergebnisse der Nanoindentierungs-Messungen des Elastizitdtsmoduls fiir
Cu/PdSi-Schichtpakete sind in Abbildung dargestellt. Die Standardabweichung
von jeweils mindestens 7 Messungen liegt im Bereich von 4% der Messwerte ab
Eindringtiefen von 50 nm. Fiir kleine Eindringtiefen < 50nm weist der gemessene
Elastizitdtsmodul grofsere Schwankungen auf, was hauptséchlich auf den Einfluss
der Oberflichenrauigkeit zuriickzufiihren ist. Generell zeigt sich der Einfluss des
Si(100)-Substrats auf die Messung ab Eindringtiefen von etwa 150 nm. Da der Un-
terschied zwischen dem Elastizitdtsmodul der Schichtpakete und des Substrats fiir
dieses Probensystem sehr viel grofer ist als fiir die Ti/ZrOo-Proben, beeinflusst das

Substrat bereits bei geringeren Eindringtiefen die Messung. Aufgrund der grofen
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Streuung bei kleinen Eindringtiefen sowie des Substrateinflusses bei grofsen Ein-
dringtiefen wird eine Mittelung der gemessenen Daten im Bereich von etwa 100 nm
- 200nm vorgenommen. Auch wenn sich bei 200 nm bereits ein Substrateinfluss ab-
zeichnet, ist es notig diesen Bereich so zu wéahlen, da bei zu kleinen Eindringtiefen
weniger als zwei Schichten indentiert werden und dann nicht sichergestellt ist, dass
bei solch geringen Eindringtiefen schon der Elastizitdtsmodul des Komposits gemes-
sen wird (die maximale gemessene Doppelschichtdicke dieses Schichtsystems betrégt
164 nm fiir die Cu90/PdSi90-Probe).

150 — :
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© —— Cu50/PdSi10
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Abbildung 4.37: Die mittels Nanoindentierung gemessenen Elastizitaitmoduln in Abhéngigkeit der Ein-
dringtiefe fur alle Cu/PdSi-Schichtpakete. Weiterhin ist der Elastizitditsmodul fir das Si(100)-Substrat
(Esi(100)) @angegeben. Der grau unterlegte Bereich wurde flr die Mittelung des Elastizitdtsmoduls der
einzelnen Proben verwendet.

Hartemessung

Die Ergebnisse fiir die Harte der Cu/PdSi-Schichtpakete sind in Abbildungdar—
gestellt. Die Harte nimmt fiir kleine Cu-Schichtdicken und Cu-Anteile zu. Generell
zeigt sich der Einfluss des Si-Substrats auf die Messung ab Eindringtiefen von etwa
300nm. Die Hérte des Substrats liegt bei etwa 10 GPa und mit wachsender Ein-
dringtiefe konvergieren die gemessenen Werte aller Proben gegen diesen Wert. Die
Standardabweichung von jeweils mindestens 7 Messungen liegt im Bereich von 3%

der Messwerte ab Eindringtiefen von 50 nm.
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Abbildung 4.38: Die mittels Nanoindentierung gemessene Hérte in Abh&ngigkeit der Eindringtiefe
fir alle Cu/PdSi-Schichtpakete. Der grau unterlegte Bereich wurde fir die Mittelung der Harte der
einzelnen Proben verwendet.

Untersuchung der Verformungsmorphologie

Die Verformungsmorphologie der Berkovich-Eindriicke wurde anhand von REM-
Aufnahmen in der Aufsicht sowie von REM- und TEM-Aufnahmen im Querschnitt
untersucht. In Abbildung sind zundchst REM-Aufsichtsaufnahmen von 150 nm
- 200 nm sowie 2 um tiefen Eindriicken in reines PdSi bzw. die beiden Schichtpakete
Cu90/PdSi20 und Cu90/PdSi90 dargestellt. Reines polykristallines Kupfer wurde
in diesem Zusammenhang nicht explizit untersucht, da dessen Verformungsmorpho-
logie der reinen Titans (sieche Abbildung sehr dhnlich sein sollte. Die weiteren
Schichtpakete des Cu/PdSi-Materialsystems zeigen dhnliche Verformungsmorpholo-
gien in der Aufsicht und sind deshalb nicht im Einzelnen dargestellt. Sowohl die
Eindriicke in reines PdSi als auch in die Cu/PdSi-Schichtpakete weisen bereits bei
geringen Eindringtiefen eine Ausbauchung der Kanten sowie die Ausbildung von
Scherbéndern an den Kanten auf. Bei groften Eindringtiefen treten besonders fiir
die Cu/PdSi-Proben weiterhin kreisbogenférmige Scherbénder an den Kanten der
Eindriicke auf. Dabei variiert je nach Probe die Zahl der auftretenden Scherbénder,
zeigt jedoch keinen nachweisbaren systematischen Zusammenhang mit den Einzel-
schichtdicken, der Doppelschichtdicke, der Gesamtschichtdicke, dem Cu-Anteil, oder
der Zahl der Grenzflachen.

Diese in der Aufsicht erkennbaren Scherbander verlaufen auch innerhalb des Schicht-
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PdSi Cu90/Pdsi20 © Cu90/PdSio0

(von Dominik Tonnies)

Abbildung 4.39: Berkovich-Eindriicke von 150 nm Tiefe (PdSi, a), 200 nm Tiefe (c, ) sowie 2000 nm
Tiefe (b, d, f) der Komponente PdSi sowie der Cu90/PdSi20- und der Cu90/PdSi90-Probe veranschau-
lichen die Verformungsmorphologie. Alle Proben zeigen eine starke Ausbauchung der Kanten des
Eindrucks, die mit der Eindringtiefe zunimmt. Die Schichtpakete weisen eine zunehmende Anzahl an
Scherbandern mit abnehmendem Cu-Anteil auf. Die Skalierung ist innerhalb jeder Zeile konstant. Die
REM-Aufnahmen des reinen PdSi wurden von Dominik Ténnies im Rahmen seiner Diplomarbeit ange-

fertigt .
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pakets unter der Probenoberfliche. Sie konnen weiterhin zu Delamination an der
Grenzfliche zum Substrat fiihren, was in Kapitel diskutiert wird. Abbildung
[4.40] zeigt TEM-Querschnittsaufnahmen eines Eindrucks in die Cu20/PdSi20-Probe.
Teilbilder a-c sind Hell- und Dunkelfeld-Ubersichtsaufnahmen des Bereichs unter
der Kante des Eindrucks. Das Dunkelfeldbild in Teilbild b wurde mit dem Cu(111)-
Texturreflex aufgenommen. Aufgrund der starken Textur der Cu-Schichten zeigen
weitgehend unverformte Bereiche einen hellen Kontrast, wihrend Bereiche mit ver-
drehten Schichten (beispielsweise innerhalb eines interlayer-Scherbandes) dunklen
Konstrast aufweisen. Dadurch sind die interlayer-Scherbander in dieser Dunkelfeld-
aufnahme besonders gut zu erkennen. Auch fiir dieses Probensystem bilden sich -
wie bereits in Kapitel anhand des Ti/ZrO,-Materialsystems diskutiert wurde -
primére (Typ 1) und sekundére (Typ 2) Scherbénder (in Abbildung hell- und
dunkelgriin gekennzeichnet) nahezu senkrecht bzw. nahezu parallel zur verkippten
Seitenfliche des Eindrucks aus. Diese Scherbander liegen unter Winkeln von 57-89°
fiir Typ 1 sowie 38-58° fiir Typ 2 zur urspriinglichen Schichtebene, wobei die Scher-
bandwinkel zur Mitte des Eindrucks hin zunehmen. Der stark verformte Bereich
nahe der Oberfliche, der in Kontakt mit der Indenterspitze war, zeigt durchge-
hend dunklen Kontrast und daher Verkippung der Cu-Schichten im Vergleich zur

urspriinglichen Ausrichtung.

Das Feinbereichs-Beugungsbild des stark verformten Bereichs am Rand des Ein-
drucks in Abbildung (der verwendete Bereich ist in Abbildung gekenn-
zeichnet) zeigt, dass die plastische Verformung und die Ausbildung von interlayer-
Scherbéndern zu einer partiellen Zerstérung der Cu(111)-Textur fithren. Die ui-
spriinglich scharfen (111)-Beugungsreflexe senkrecht zur Schichtebene sind deutlich
verbreitert, und es ist Intensitit auf dem gesamten Cu(111)-Beugungsring zu erken-
nen. Dabei haben sich - abgesehen von der urspriinglichen Cu(111)-Texturrichtung -
zweil neue Intensititsmaxima auf dem Cu(111)-Beugungsring ausgebildet, die unter
einem Winkel von etwa 35° (im Uhrzeigersinn) bzw. 70° (gegen den Uhrzeigersinn)
liegen. Das Dunkelfeldbild in Teilbild wurde mit Elektronen aus dem unter 35°
liegenden Bereich aufgenommen. Es zeigt diejenigen Bereiche der Cu-Schichten hell,
die um diesen Winkel zur urspriinglichen Orientierung gedreht sind. Dies sind so-
wohl primére als auch sekundére interlayer-Scherbander, sowie der stark verformte
Bereich nahe der Oberflache unter der Spitze. Diese Beobachtung wird dadurch un-
terstiitzt, dass Hellfeldbilder der beiden Scherbandtypen in den Teilbildern [4.40p-g
eine Drehung der Schichten innerhalb des Scherbandes um etwa 35° aufweisen. Dun-

kelfelduntersuchungen mit dem um 70° verdrehten Bereich auf dem Cu(111)-Ring
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Cu(111)
-

Delamination

Abbildung 4.40: TEM-Untersuchungen an einem Eindruck in die Probe Cu20/PdSi20: Ubersichts-
Hellfeldbild (a), Ubersichts-Dunkelfeldbilder (b, c), Feinbereichs-Beugungsbild des in (a) markierten
Bereiches (d), Hellfeldbild eines priméren interlayer-Scherbandes (e, Bereich in (a) markiert) sowie
Hellfeldbilder eines sekundaren interlayer-Scherbandes (f, g, Bereiche in (a) markiert).
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im Beugungsbild (hier nicht dargestellt) zeigen, dass in diesem Fall besonders der
stark verformte Bereich nahe der Oberfliche unter der Spitze, sowie wenige Bereiche

am Rand der priméren interlayer-Scherbander zur Beugung beitragen.

Innerhalb der sekundéren interlayer-Scherbénder (siehe Abbildung [£.40f, g) verlau-
fen die Schichten fast parallel zur Ausrichtung des Scherbandes. Aus den Dunkel-
felduntersuchungen geht hervor, dass die Textur innerhalb der Cu-Schichten dabei
erhalten bleibt und die Korner sich lediglich innerhalb der TEM-Lamellenebene dre-
hen. Anhand des vergréfserten Hellfeldbildes eines sekundéren interlayer-Scherbands
in Abbildung erkennt man, dass die einzelnen Schichten innerhalb des in-
terlayer-Scherbandes grofe plastische Dehnungen von bis zu etwa 80% erfahren.
Dennoch treten keine Risse in den Schichten auf, beide Materialien verformen ge-
meinsam. Der Versatz senkrecht zur Schichtebene, der durch diesen Scherbandtyp
erzeugt wird, entspricht bis zu 7 Doppelschichten, wobei die Schichten in der Mitte

des Indents iiber diejenigen weiter auften geschoben werden.

Primére interlayer-Scherbénder (siehe Abbildung ) hingegen weisen eine
weitaus geringere plastische Verformung sowie geringere Drehung der Schichten auf.
Der Versatz, den ein solches Scherband erzeugt, liegt in diesem Fall bei weniger als
einer Doppelschicht und die Schichten in der Mitte des Indents wurden unter die

duferen Schichten geschoben.

Tabelle 4.7: Anzahl der interlayer-Scherbander (SB) unter 2 um tiefen Indents und Winkel der Scher-
bé&nder zur Schichtebene fiir die im Querschnitt mittels REM oder TEM untersuchten Proben des
Cu/PdSi-Materialsystems.

Cu/PdSi- | fo, | Gesamt- | # SB | Winkel | # SB | Winkel | Methode

Probe dicke [nm| | Typ 1 I°] Typ 2 [°]

20/20 0,59 3150 5 27-89 3 38-58 TEM
60/10 0,83 3280 ? ? 2 50-54 REM
80/10 0,79 3350 ? ? 2 50-54 REM
90/20 0,80 2780 ? ? 2 58-56 REM
90/20 0,55 2700 3 63-75 3 04-59 TEM

Fiir das Cu/PdSi-Materialsystem konnte kein Zusammenhang zwischen der Zahl
der interlayer-Scherbinder und der Doppelschichtdicke hergestellt werden. Tabelle
zeigt eine Ubersicht der Proben, die im Querschnitt untersucht worden sind.
Da die priméren interlayer-Scherbinder im REM z.T. schwierig zu erkennen sind,

konnte fiir die im REM untersuchten Proben keine Angabe iiber diesen Scherband-
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typ gemacht werden. Die Cu20/PdSi20-Probe ist diejenige mit der kleinsten Dop-
pelschichtdicke des Schichtsystems, und bildet mindestens 5 priméare und und 3
sekundére interlayer-Scherbénder aus. Die Cu90/PdSi90-Probe, die die grofte Dop-
pelschichtdicke des Materialsystems besitzt, weist ebenso mindestens 3 primére und
3 sekundére interlayer-Scherbénder auf. Es ist kein systematischer Zusammenhang
zwischen der Zahl der interlayer-Scherbander und der Doppelschichtdicke, der Ge-
samtschichtdicke oder des Cu-Anteils erkennbar.
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Abbildung 4.41: TEM-Hellfeldbilder von Querschnitten durch Berkovich-Eindriicke im Bereich unter
der Spitze flr die Probe Cu20/PdSi20 (a) und Cu90/PdSi90 (b) sowie die entlang der roten Linien
gemessenen plastischen Dehnungen der Einzelschichten (c und d). Die Schichten sind in ¢ und d vom
Substrat aus aufsteigend nummeriert.

Trotz der stark inhomogenen plastischen Verformung unter Ausbildung von Scher-
bandern am Rand des Eindrucks zeigen die Schichten in der Mitte eines Eindrucks
direkt unter der Spitze weitgehend homogene Verformung bis zu groften plastischen
Dehnungen. Dies ist in Abbildung und b anhand von TEM-Hellfeldbildern
der Proben Cu20/PdSi20 (kleinste Doppelschichtdicke) sowie Cu90/PdSig0 (grofkte
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Doppelschichtdicke) zu erkennen. Entlang der roten Linien in beiden Bildern wurde
die Schichtdicke aller Einzelschichten vermessen und anhand der bekannten Einzel-
schichtdicken der unverformten Schichten die plastische Dehnung der Einzelschichten
berechnet. Diese ist in Abbildung und d aufgetragen. Im Allgemeinen steigt
die plastische Dehnung der Einzelschichten vom Substrat zur Spitze hin bis zu ihrem

Maximum von etwa 80% stetig an und ist fiir beide Materialien nahezu gleich.

Serration

Bei den Nanoindentierungs-Messungen weisen die Kraft-Eindringtiefe-Kurven man-
cher Proben bei grofen Tiefen Unstetigkeiten auf. In Abbildung sind cha-
rakteristische Kraft-Eindringtiefe-Kurven zweier Cu/PdSi-Proben dargestellt. Da-
bei zeigt die Cub0/PdSi50 solche Unstetigkeiten bei Eindringtiefen ab etwa 1 pm.
Bei fast gleichbleibender Kraft findet eine plotzliche Vergroferung der Eindringtiefe,
also ein plotzliches Einsinken der Indenterspitze statt. Zur besseren Veranschauli-
chung dieser Ereignisse kann man die relative Differenz zweier aufeinanderfolgender
Eindringtiefe-Datenpunkte Az bezogen auf die zeitliche Differenz At und die aktuel-
le Eindringtiefe = definieren, die als relative Serration S, = Ax/(z - At) bezeichnet
werden soll. Ein plotzlicher Ausschlag der relativen Serration ist einem schnellen
plastischen Ereignis zuzuordnen und weist damit auf eine plastische Instabilitét hin.
Man erkennt in unten, dass die relative Serration fiir die Cul20/PdSil0-Probe
bei etwa 0,023s7! liegt, wobei die Streuung mit steigender Eindringtiefe abnimmt.
Fiir die Cub0/PdSi50-Probe zeigt die relative Serration bis zu einer Eindringtiefe
von etwa 920nm einen dhnlichen Verlauf, bei groferen Eindringtiefen sind jedoch
einige Maxima zu beobachten. Dieses Verhalten ist fiir alle anderen Proben (au-
fer die Cul20/PdSil0-Probe) zu beobachten, wobei der Anstieg der Serration bei

verschiedenen Eindringtiefen einsetzt.

Um die Verformungsmechanismen hinter dem Auftreten von Serrations-Maxima zu
klaren wurde die Verformungsmorphologie der Indents anhand der Cu50/PdSi50-
Probe fiir Eindriicke zu verschiedenen Tiefen von 800 nm, 950 nm und 2000 nm (in
Abbildung als griine, blaue und rote Linie markiert) mittels REM-Aufnahmen
untersucht. Die Eindringtiefe, bei der erste Maxima der relativen Serration auftreten,
liegt fiir diese Probe bei etwa 920 nm, so dass einige Indents vor und einige nach der
ersten plastischen Instabilitit wieder entlastet wurden. Abbildung zeigt REM-
Aufnahmen sowie Querschnitte von Eindriicken fiir die drei verschiedenen Tiefen.

Bei 800 nm Eindringtiefe zeigt der Eindruck an den Kanten leichte Ausbauchungen,
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Abbildung 4.42: Kraft-Kurven zweier Cu/PdSi-Proben sowie die dazugehdrigen Serrations-Kurven.
Die farbigen Linien kennzeichnen die Eindringtiefe, bei der die REM-Untersuchungen in Abbildung

durchgefihrt wurden.

jedoch keine durchgehenden Scherbénder. Es ist lediglich eine leichte Verschiebung
der Schichten gegeneinander im oberen Drittel des Schichtpakets direkt unter der
Kante des Eindrucks zu erkennen. Dieses primére interlayer-Scherband in der Ent-
stehungsphase verlauft jedoch noch nicht durch die gesamte Probe. Fiir den 950 nm
tiefen Indent zeigt sich deutlich ein interlayer-Scherband (zwischen den griinen ge-
trichelten Linien), das durch das gesamte Schichtpaket bis zum Substrat verlduft
und dort Delamination verursacht (Pfeil). Die relative Serrations-Kurve fiir diesen
Indent zeigt bereits ein Maximum, das mit der Formung dieses Scherbandes sowie
der Delamination an der Grenzfliche zwischen Schichtpaket und Substrat korreliert.
Fiir grofere Eindringtiefen von 2 pm zeigen die relativen Serrations-Kurven mehrere
Maxima, und die plastischen Eindriicke weisen ebenfalls mehrere Scherbinder auf.
Obwohl die genaue Zuordnung von Serrations-Maximum und interlayer-Scherband
mittels ex-situ-REM-Untersuchung nicht moglich ist, ist dies ein starkes Indiz fiir

einen Zusammenhang zwischen Scherbandbildung und damit einhergehender Dela-
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Abbildung 4.43: REM-Aufnahmen in Aufsicht (a-c) sowie von Querschnitten (d-f) durch Eindriicke
verschiedener Tiefen flir die Cu50/PdSi50-Probe. Die roten Linien in a-c kennzeichnen den Bereich,
der in den Querschnitten d-f dargestellt ist. Die grinen Linien in e markieren ein interlayer-Scherband,
und die griinen Pfeile in e und f kennzeichnen Delamination vom Substrat. Die Querschnittsaufnahme
in f wurde aus zwei REM-Aufnahmen zusammengesetzt, die schwarz gestrichelte Linie markiert die
Grenze zwischen den einzelnen Bildern. Die dunklen Schichten in den Querschnittsaufnahmen sind
die Cu-Schichten, die hellen die PdSi-Schichten.

mination vom Substrat und Serrations-Maxima, die auf eine plastische Instabilitéat

hinweisen.

Um der Systematik dieses Verhaltens nachzugehen, ist in Abbildung die
Eindringtiefe, bei der die Serration ihr erstes Maximum aufweist, in Abhingig-
keit des Cu-Anteils (a), der Cu-Schichtdicke (b) und der PdSi-Schichtdicke (c)
fiir alle Cu/PdSi-Schichtpakete (ausgenommen die Cul20/PdSil0-Probe, die keine
Serrations-Maxima zeigte) aufgetragen. Man erkennt einen Anstieg der kritischen
Eindringtiefe mit steigendem Cu-Anteil, es ist jedoch kein Trend in Abhéangigkeit

der Einzelschichtdicken zu erkennen.

Die Untersuchung der Serration in Verbindung mit den Beobachtungen zur Verfor-
mungsmorphologie liefert eine Korrelation zwischen dem Auftreten erster plastischer
Instabilitdten und der Ausbreitung des ersten priméren interlayer-Scherbandes un-
ter der Indentseitenfliche bis zum Substrat, welches mit Delamination des Schicht-

pakets vom Substrat einhergeht. Der Zusammenhang zwischen dem Auftreten der
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Abbildung 4.44: Auftragungen der Eindringtiefe, bei der erste Maxima der Serration auftreten, in Ab-
hangigkeit des relativen Cu-Anteils (a), der Cu-Schichtdicke (b) sowie der PdSi-Schichtdicke (c).

ersten plastischen Instabilitdten und morphologischen Parametern der Schichtpake-
te (siehe Abbildung [4.44]) legt nahe, dass mit zunehmendem Cu-Anteil die Féahigkeit
der Schichtpakete zunimmt, der Bildung und Ausbreitung von Scherbandern zu wi-

derstehen.

4.3.3 Mikrodruckversuche
Flielkurven

Reprisentative Flielkurven jeweils einer Sdule aller Proben der drei Serien sind in
Abbildung [£.47] (a, ¢, €) zusammen mit Dehngeschwindigkeits-Kurven (b, d, f) dar-
gestellt. Einige Kurven zeigen ein Spannungsplateau in Dehnungsbereichen zwischen
4% und 9%, das eine geringere Datendichte aufweist und mit einem Maximum der
Dehngeschwindigkeit korreliert. Dies ist ein Hinweis auf ein schnelles plastisches Fr-
eignis zu Beginn der Verformung, das jedoch kein endgiiltiges Versagen der Saule zur
Folge hat. Im folgenden Kapitel wird deutlich, dass mit diesen beiden Kurvenfor-
men verschiedene Verformungsmorphologien verbunden sind. Tendenziell treten sol-
che Spannungsplateaus und Dehngeschwindigkeitsmaxima bei Proben mit dickeren
PdSi-Schichten auf. Dies ist besonders daran zu erkennen, dass die meisten Proben
der Serie A mit nominell konstanter PdSi-Schichtdicke von 10 nm kein Spannungs-

plateau zeigen.

In Abbildung ist aufserdem die am Ende jedes Experiments aus der beobachteten
Verformungsmorphologie berechnete wahre Spannung dargestellt. Diese ist um bis zu

50% geringer als die technische Spannung, was auf Verformungsentfestigung wihrend
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Abbildung 4.45: FlieBkurven (a,c,e) sowie Dehngeschwindigkeits-Kurven (b,d,f) fir Saulen aller
Cu/PdSi-Proben, zusammengefasst nach Proben mit konstanter PdSi-Schichtdicke (a, b), jeweils glei-
cher Schichtdicke (c, d) sowie konstanter Cu-Schichtdicke (e, f).
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des Tests hinweist. Weiterhin wurde aus Mikrodruckversuchen die Fliefspannung
bei 5% plastischer Dehnung bestimmt. Diese Experimente werden in Kapitel

zusammengefasst.

Untersuchung der Verformungsmorphologie

Die plastische Verformung der Saulen bei Mikrodruckversuchen kann in zwei Typen
unterteilt werden. Fiir beide Typen beginnt die Verformung zunéchst am Kopf der
Saule, wo wegen der leicht konischen Form grofere Spannungen vorliegen. Fiir Sdulen
des Verformungstyps A schreitet die plastische Verformung auch fiir grofe plastische
Dehnungen im oberen Teil der Saule fort, wihrend fiir Siulen des Typs B Verformung

auch im unteren Teil der Sdule stattfindet.

Zunéchst soll anhand der Cu90/PdSi90-Probe die Verformungsmorphologie des Typs
A n#her beschrieben werden. Abbildung[4.46 zeigt REM-Aufnahmen von Saulen, die
bis zu verschiedenen plastischen Dehnungen verformt wurden. Die Sdule in Abbil-
dung wurde dabei bis zu 22% plastischer Dehnung verformt und zeigt eine
Ausbauchung am Kopf der Sdule. Sogar bei plastischen Dehnungen von 56% (sie-
he Abbildung und h) ist die Verformung noch im oberen Bereich der Siule
lokalisiert. Es bilden sich mehrere Scherbinder, in denen die Schichten lokal grofie
plastische Dehnungen erfahren. Trotzdem weisen die Schichten im unteren Teil der
Saule keine grofte plastische Verformung auf. Dies ist ein Hinweis auf starke Verfor-

mungserweichung wiahrend des mechanischen Tests.

REM und TEM-Querschnittsaufnahmen in Abbildung [4.46{d-f zeigen, dass die
Schichten innerhalb der Ausbauchung am Kopf der Saule groke plastische Dehnun-
gen aufweisen, wihrend die Schichtstruktur intakt bleibt. Anhand der Hell- und
Dunkelfeld-TEM-Aufnahmen (e, f) kann die Verformung der Schichten sowie die
Cu-Kornstruktur nach Verformung analysiert werden. Das Dunkelfeldbild wurde mit
dem Cu(111)-Texturreflex aufgenommen und der dunkle Kontrast der verformten
Cu-Schichten zeigt, dass die urspriingliche Textur innerhalb des stark plastisch ver-
formten Bereiches nicht mehr vorliegt. Die Verformung der Schichten geht mit einer
Drehung der Schichtebene um bis zu 20° einher. Das Dunkelfeldbild wurde weiter-
hin verwendet, um die plastischen Dehnungen der einzelnen Schichten quantitativ
auszuwerten. Dafiir wurden die Einzelschichtdicken entlang der griinen Linie in Ab-
bildung gemessen und aus dem Vergleich mit den unverformten Schichtdicken
die plastische Dehnung aller Schichten bestimmt. Die Werte sind in Abbildung[4.46g

aufgetragen.
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Abbildung 4.46: REM-Aufnahmen einer Cu90/PdSi90-Saule in unverformtem Zustand (a), bei 22%
plastischer Dehnung (b) sowie bei 56% plastischer Dehnung (c). REM-Aufnahme eines Querschnitts
(d) durch die Saule in (b) sowie TEM Hell- und Dunkelfeld-Aufnahmen (e, f) dieses Querschnitts. Das
Dunkelfeldbild (f) wurde mit dem Cu(111)-Texturreflex aufgenommen und wurde weiterhin verwendet,
um die plastischen Dehnungen der einzelnen Schichten quantitativ auszuwerten (g). Montage von zwei
REM-Aufnahmen eines Querschnitts (h) entlang der rot gestrichelten Linie durch die Saule in c. In den
REM-Aufnahmen (a-d, h) sind die Cu-Schichten dunkel, die PdSi-Schichten hell.
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Die plastische Dehnung der Cu- und PdSi-Schichten der verformten Cu90,/PdSi90-
Saule zeigt fiir beide Materialien denselben Verlauf iiber die Ausbauchung am Kopf
der Sdule. Die Fehlerbalken resultieren aus der Annahme einer um 5% fehlerbehaf-
teten Messung der Einzelschichtdicken. Die Schichten beider Materialien innerhalb

der Ausbauchung weisen maximale plastische Dehnungen von 90% auf.

Abbildung zeigt REM- und TEM-Aufnahmen von Cu40/PdSil0-Saulen, die
Verformung des Typs B aufweisen. Auch in diesem Fall beginnt die Verformung bei
geringen Dehnungen am Kopf der Saule, allerdings bildet sich bei Dehnungen ab etwa
12% eine zweite Ausbauchung im mittleren Teil der Séule (siehe Abbildung [.47p).
Innerhalb der beiden Ausbauchungen bilden sich ansatzweise interlayer-Scherbinder
aus, die besonders gut anhand von X-formigen Kontrasten in Abbildung [£.47d-e zu
erkennen sind. Die Dunkelfelduntersuchungen zeigen, dass die Cu-Schichten inner-
halb der Scherbénder in den Ausbauchungen um einige Grad zu ihrer urspriinglichen
Texturrichtung gedreht sind. Daher zeigen sie einen dunklen Kontrast in Abbildung
[1.47e, die mit dem Cu(111)-Texturreflex aufgenommen wurde.

Das Dunkelfeldbild in [£.47f wurde mit einem Bereich auf dem Cu(111)-Beugungsring
aufgenommen, der um <10° (gegen den Uhrzeigersinn) gegen die unverformte Tex-
turrichtung gedreht ist. Es zeigen nur diejenigen Scherbander innerhalb der Ausbau-
chungen hellen Kontrast, die von unten links nach oben rechts verlaufen. In diesen
Scherbéndern sind die Cu-Schichten ebenfalls um einige Grad gegen den Uhrzeiger-
sinn gegeniiber ihrer urspriinglichen Ausrichtung gedreht. Bei einer Dunkelfeldauf-
nahme mit dem gespiegelten DF2-Reflex aus Abbildung (hier nicht gezeigt)
zeigen die im Uhrzeigersinn gedrehten Schichten helle Kontraste. Die Drehung der
Schichtstruktur bei plastischer Verformung ist rotationssymmetrisch angeordnet und

fiihrt nach Verformung zu einer symmetrischen Form der Sdule.

Anhand des Hellfeldbildes in Abbildung wurden entlang der Mittelachse der
Saule die Doppelschichtdicken gemessen und aus dem Vergleich mit der Doppel-
schichtdicke vor der Verformung die plastische Dehnung der Doppelschichten be-
rechnet. Da in diesem Fall die PdSi-Schichten sehr diinn sind, war es nicht moglich,
alle Einzelschichten zu vermessen. Das Ergebnis der plastischen Dehnung fiir alle
Doppelschichten ist in Abbildung aufgetragen. Man erkennt zwei Maxima der
plastischen Dehnung, die mit den beiden Ausbauchungen am Kopf und in der Mitte
der Sdule zusammenfallen. In der Ausbauchung am Kopf der Sdule werden plastische
Dehnungen von bis zu 75% erreicht, wihrend die Ausbauchung im mittleren Teil der

Siule Dehnungsmaxima von etwa 20% aufweist.
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Abbildung 4.47: REM-Aufnahmen einer Cu40/PdSi10-Saule vor Verformung (a), bei 19% plastischer
Dehnung (b) und nach Versagen bei etwa 28% Dehnung (c) sowie ein TEM-Hellfeldbild (d) und zwei
Dunkelfeldbilder (e, f) eines Querschnitts durch die Saule in (b). In dem Feinbereichs-Beugungsbild
der gesamten Saule (g) sind die Beugungsreflexe markiert, die zur Aufnahme der Hell- und Dunkel-
feldbilder verwendet wurden.
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Abbildung 4.48: Plastische Dehnung der Doppelschichten der verformten Cu40/PdSi10-Saule aus
Abbildung (gemessen entlang der Saulenachse).

Die Form der zweiten Ausbauchung bei Sdulen des Verformungstyps B variiert stark
fiir verschiedene Proben. Abbildung zeigt Saulen der Probe Cu60/PdSil0, die
zu verschiedenen plastischen Dehnungen von 15%, 41% und 47% verformt wurden.
Bei dieser Probe ist die zweite Ausbauchung wesentlich stirker ausgeprigt und die
Ausbildung der Scherbinder im unteren Teil der Sdule ist bereits in der REM-
Querschnittsaufnahme in Abbildung deutlich zu erkennen.

Bei Dehnungen zwischen 15% - 40% bildet sich bei diesem Verformungstyp B schlief-
lich ein interlayer-Scherband im Bereich der zweiten Ausbauchung aus, was zum Ab-
rutschen des oberen Teils gegen den unteren Teil fiihrt. Dies ist in Abbildung
fiir eine Cu40/PdSil0-Séule, in Abbildung und f fiir eine Cu60/PdSil0-Séule
sowie in[4.50]fiir eine Cu120/PdSi10-Séule dargestellt. Ob die Schichtstruktur im Be-
reich des interlayer-Scherbandes, das zum Versagen der Sdule fiihrt, lokal zerstort
wird, ist anhand der REM-Aufnahmen nicht auszumachen (siche z.B. Abbildung
4.50c).

Die vorgestellten Beispiele zeigen Gemeinsamkeiten und Unterschiede der Verfor-
mungsmorphologie der Cu/PdSi-Sdulen auf. Bei geringen Dehnungen beginnt die
plastische Verformung am Kopf der Sdule in Verbindung mit einer Ausbauchung, die
aus der Ausbildung von symmetrischen Scherbéndern und der Drehung der Schichten
resultiert. Innerhalb der Scherbénder verformen sich die Schichten beider Materiali-
en gleichméfig zu grofen plastischen Dehnungen. Bei Proben vom Verformungstyp

A ist die Verformung auch fiir grokere Dehnungen bis iiber 50% am Kopf der Séule
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Abbildung 4.49: REM-Aufnahmen von Saulen der Cu60/PdSi10-Probe verformt bis zu einer plasti-
schen Dehnung von 15% (a, d), 41% (b, e) sowie 47% (c, f) in Seitenansicht (obere Zeile) sowie im
Querschnitt (untere Zeile). Die Cu-Schichten sind die dunklen, kontrastreichen Schichten, die PdSi-
Schichten die hellen Schichten.

Abbildung 4.50: REM-Aufnahmen einer Cu120/PdSi10-Saule nach Versagen bei 19% Dehnung (a),
eines Querschnitts durch diese Saule (b) sowie eine vergroBerte Aufnahme des in (b) markierten Be-
reichs um das interlayer-Scherband (c). Die Cu-Schichten sind die dunklen, kontrastreichen Schichten,
die PdSi-Schichten die hellen Schichten.
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lokalisiert. Proben des Verformungstyps B bilden ab Dehnungen von etwa 12% eine
zweite Ausbauchung im mittleren Teil der Sdule aus, die eine dhnliche Struktur wie
diejenige am Kopf der Saule aufweist. Ab Dehnungen von 15% - 30% bildet sich
in der zweiten Ausbauchung ein interlayer-Scherband aus, was zum Versagen der
Saule fiihrt.

Zuordnung der Proben zu Verformungstypen A und B

In Tabelle[4.§]ist die Zuordnung der Proben zu den beiden Verformungstypen anhand
der Beobachtungen zur Dehngeschwindigkeit (sieche Abbildung und anhand
der Verformungsmorphologie zusammengefasst. Nach dem Kriterium der Dehnge-
schwindigkeit werden Sdulen, die ein oder mehrere Dehngeschwindigkeitsmaxima
mit Amplituden von > 0,01s~! aufweisen, dem Verformungstyp A zugeordnet, wih-
rend Saulen, die ohne das Auftreten von Dehngeschwindigkeitsmaxima verformen,
dem Verformungstyp B zugeordnet werden. Nach dem Kriterium der Verformungs-
morphologie werden Saulen mit lokalisierter Verformung am Kopf der Sdule unter
Bildung einer Ausbauchung dem Verformungstyp A und Sdulen mit zwei Ausbau-
chungen dem Verformungstyp B zugeordnet. Fiir einige Proben konnte keine ein-
deutige Aussage beziiglich der Verformungsmorphologie getroffen werden. In diesen
Fallen trat zwar keine zweite Ausbauchung der Sdulen bei mittleren Dehnungen
auf, was fiir den Verformungstyp A sprechen wiirde, allerdings versagten die Séulen
durch die Ausbildung eines interlayer-Scherbandes im mittleren Teil der Sdule, wie

dies fiir den Verformungstyp B charakteristisch ist.

Abbildung fasst die Beobachtungen zum Verformungstyp in Abhéngigkeit ver-
schiedener morphologischer Parameter wie den Einzelschichtdicken, der Doppel-
schichtdicke und des Cu-Anteils zusammen. Man erkennt das bevorzugte Auftreten
des Verformungstyps B bei geringen PdSi-Schichtdicken (b) bzw. grofem Cu-Anteil
(d). Fiir Abbildung und c ist kein systematischer Zusammenhang zu erkennen.
Der Cu-Anteil wurde bereits als Einflussfaktor fiir das Auftreten von Serrations-
Maxima bei Nanoindentierungs-Messungen identifiziert. Auch hier kann stark lo-
kalisierte plastische Verformung (in Form von interlayer-Scherbdndern) mit zuneh-

mendem Cu-Anteil unterdriickt werden.
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Tabelle 4.8: Zuordnung der Cu/PdSi-Proben zu den beiden Verformungstypen (siehe Text) nach dem
Kriterium der Dehngeschwindigkeit und der Verformungsmorphologie.

Probe tow  trasi  fou Zuordnung nach  Zuordnung nach
[nm]  [nm] max. Dehngeschw. Morphologie
Cu40/PdSil0 47 9 0,84 B B
Cub0/PdSil0 51 8 0,86 B B
Cu60/PdSi10 65 14 0,83 A B
Cu70/PdSil0 76 13 0,85 B B
Cu80/PdSil0 78 20 0,79 B -
Cul20/PdSilo 121 19 0,86 B -
Cu20/PdSi20 25 18 0,59 A -
Cu90/PdSi20 80 20 0,80 A -
Cub0/PdSi50 41 37 0,53 A A
Cu90/PdSi50 98 50 0,67 A A
Cu90/PdSig0 91 73 0,55 A A
(@) (b) (?) (Fi)
O Zuordnung nach Dehngeschwindigkeit
o Zuordnung nach Verformungsmorphologie
Woe ocss |2 22 2o 22 23]
8 o m o |mom m ‘oo o o'om
20 40 60 80 100 120 20 40 60 80 50 100 150 05 06 07 08 09
Cu-Schichtdicke [nm] PdSi-Schichtdicke [nm] Doppelschichtdicke [nm] Cu-Anteil

Abbildung 4.51: Zuordnung des Verformungstyps nach Dehngeschwindigkeit und Verformungsmor-
phologie fiir Cu/PdSi-Proben in Abhéngigkeit der Cu-Schichtdicke (a), der PdSi-Schichtdicke (b), der
Doppelschichtdicke (c) und des Cu-Anteils (d).
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Verformungsentfestigung

Auch fiir dieses Materialsystem wurde der Verformungsentfestigungs-Faktor (Defi-
nition siehe Gleichung fiir alle Sdulen mit plastischen Dehnungen im Bereich
von 10% - 20% bestimmt. Das Ergebnis ist in Abbildung in Abhéngigkeit der
Einzelschichtdicken, der Doppelschichtdicke und des Cu-Anteils aufgetragen.

Man erkennt eine grofe Streuuung der gemessenen Werte sowohl fiir ein-
zelne Proben als auch zwischen verschiedenen Proben. Die Bestimmung des
Verformungsentfestigungs-Faktors ist aus den in Kapitel beschriebenen Griin-
den (Geometrie der Saulen, leicht unterschiedliche plastische Dehnungen) stark feh-

lerbehaftet, so dass mdogliche Trends aufgrund der grofen Streuung nicht auszuma-

chen sind.
(@) (b) (c) (d)

2,0 ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ —————— 2,0
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Cu-Schichtdicke [nm] PdSi-Schichtdicke [nm] Doppelschichtdicke [nm] Cu-Anteil

Abbildung 4.52: Verformungsentfestigungs-Faktoren fir Cu/PdSi-Schichtpakete gemessen an Saulen
mit 10% - 20% plastischer Dehnung zeigen keinen charakteristischen Einfluss der Einzelschichtdicken,
der Doppelschichtdicke oder des relativen Cu-Anteils. Fir jede Probe wurden Mittelwert (und Stan-
dardabweichung) fir 1 - 7 Saulen bestimmt, fir die Cu90/PdSi90-Probe war eine Bestimmung nicht
moglich, da keine Saule in dem obigen Dehnungsbereich lag.

4.3.4 Vergleich von Nanoindentierungs- und Mikrodruckver-

suchen
Elastizitatsmodul

In Abbildung sind die Ergebnisse fiir die mittleren Elastizititsmoduln aus
Nanoindentierungs-Messungen und Mikrodruckversuchen gegen die Einzelschicht-
dicken fiir die verschiedenen Probenserien aufgetragen. Der Elastizitdtsmodul der

Cu/PdSi-Séulen wurde anhand von zyklischen Messungen bestimmt. Dies wird in
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Abbildung 4.53: Elastizitdtsmodul aus Nanoindentierungs-Messungen und Mikrodruckversuchen fr
Cu/PdSi-Probenserie A mit konstanter PdSi-Schichtdicke (a), Serie B mit konstantem Anteil der Kom-
ponenten (b) sowie Serie C mit konstanter Cu-Schichtdicke (c), zusammen mit den Elastizititmoduln
der Einzelschichten sowie nach inverser Mischungsregel flir zwei verschiedene Elastizitditsmoduln der
Cu-Schichten.

Kapitel beschrieben und ist beispielhaft in Abbildung [3.3] dargestellt. Fiir die
Bestimmung des Elastizitdtsmoduls einer Séule wurde iiber alle Messwerte in dem
Bereich von Dehnungen < 5% gemittelt. Fiir jede Probe sind dabei 4 - 6 Sau-
len getestet worden. In Abbildung sind aufserdem die Elastizitdtsmoduln der
Komponenten, sowie die theoretischen Vorhersagen der inversen Mischungsregel dar-
gestellt. Bei der Berechnung der theoretischen Werte nach Mischungsregeln wurde
fiir die texturierten Cu-Schichten im Falle der Mikrodruckversuche der Cu(111)-
Elastizitdtsmodul von 190 GPa, im Falle der Nanoindentierungs-Messungen der po-
lykristalline Elastizitdtmodul von 130 GPa angenommen. Fiir die Berechnung der
theoretischen Werte wurden weiterhin die gemessenen Schichtdicken der Komponen-
ten verwendet. Die gemessenen Elastizitdtsmoduln aus Mikrodruckversuchen sind im
Allgemeinen grofer als diejenigen aus Nanoindentierungs-Messungen, wobei der rela-
tive Unterschied fiir die Probenserie A mit konstanter PdSi-Schichtdicke am groften

ist. Dies ist die Probenserie mit dem gréften Cu-Anteil.

Da der Elastizitdtsmodul nach theoretischen Modellen lediglich vom relativen Anteil
der Komponenten abhéngt, sind die gemessenen Werte der beiden experimentellen
Testmethoden in Abbildung gegen den Cu-Anteil aufgetragen. Weiterhin zeigt
diese Abbildung einen Vergleich der gemessenen Werte mit den linearen und in-
versen Mischungsregeln fiir zwei verschiedene Elastizitdtsmoduln der Cu-Schichten.
Die griinen Kurven zeigen die Mischungsregeln fiir den Elastizitatsmodul von (111)-

orientiertem Kupfer, wihrend die blauen Kurven von polykristallinem Kupfer aus-
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gehen.

Die gemessenen Werte fiir Nanoindentierung und Mikrodruckversuchen zeigen bei
mittleren Cu-Anteilen gute Ubereinstimmung, wihrend bei grofen Cu-Anteilen die
mittels Mikrodruckversuchen gemessenen Werte um bis zu 20% groker sind. Dabei
skaliert die relative Abweichung zwischen den beiden Testmethoden mit dem Cu-
Anteil (siche Abbildung[4.54). Dies ist zum einen auf die anisotrope Schichtstruktur
der Proben im Zusammenhang mit den unterschiedlichen Spannungszustdnden bei
den beiden Testmethoden zuriickzufiihren. Bei Mikrodruckversuchen wird im We-
sentlichen der Elastizitdtsmodul senkrecht zur Schichtebene gemessen, wihrend bei
Nanoindentierung auch die Elastizitdtsmoduln in Schichtebene die Messung beein-
flussen [V1a94|. Zum anderen weisen bereits die Cu-Schichten allein bereits aufgrund
ihrer starken Textur eine starke elastische Anisotropie auf. In uniaxialen Mikrodruck-
versuchen wird daher am ehesten der Elastizitdtsmodul nach der inversen Mischungs-
regel unter der Annahme des Cu(111)-Elastizitdtsmoduls gemessen. Tatséchlich be-
schreibt die inverse Mischungsregel (griine, durchgezogene Kurve) den Verlauf der
gemessenen Werte am ehesten. Fiir Nanoindentierungs-Messungen hingegen passt
eher die Annahme eines polykristallinen Elastizitdtmoduls der Cu-Schichten, da in
dieser Geometrie auch Spannungskomponenten in Schichtebene wirken [Yeal2|. Wei-
terhin erwartet man aufgrund der Spannungskomponenten in Schichtebene auch eine
Mischung aus Beitridgen von inverser und linearer Mischungsregel. Daher liegen die
durch Nanoindentierung gemessenen Werte eher zwischen den beiden blauen Kur-

ven.

Verhaltnis zwischen Harte und Flielsspannung

In Abbildung ist das Verhiltnis der Harte aus Nanoindentierungs-Messungen
und der Fliekspannung aus Mikrodruckversuchen fiir die Cu/PdSi-Proben zusam-
men mit dem Wert einer reinen PdSi-Probe [T6n11] [Vol08| aufgetragen. Die fiir die
Schichtpakete ermittelten Tabor-Faktoren sind mit durchschnittlich 1,97 um 8% klei-
ner als der Wert fiir reines PdSi. Sie zeigen keine Abhéngigkeit vom Cu-Anteil, der
Zahl der Grenzflichen (siehe Abbildung oder den Einzelschichtdicken (nicht
dargestellt).

Festigkeit

Unter Beriicksichtigung dieser angepassten Tabor-Relation ist der direkte Vergleich

der gemessenen plastischen Eigenschaften aus Nanoindentierungs-Messungen und
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Abbildung 4.54: Elastizitdtsmodul aus Nanoindentierungs-Messungen und Mikrodruckversuchen fr
alle Cu/PdSi-Proben im Vergleich mit nach linearer und inverser Mischungsregel berechneten Werten
in Abhangigkeit des Cu-Anteils.
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Abbildung 4.55: Tabor-Faktoren fiir Cu/PdSi-Proben und eine reinen PdSi-Probe in Abhangigkeit des
Cu-Anteils (a) sowie der Zahl der Grenzflachen (b).
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Abbildung 4.56: FlieBspannung aus Mikrodruckversuchen und Hérte/1,97 aus Nanoindentierungs-
Messungen der Cu/PdSi-Schichtpakete flir Probenserie A mit konstanter PdSi-Schichtdicke (a), Serie
B mit jeweils gleicher Schichtdicke (b) sowie Serie C mit konstanter Cu-Schichtdicke (c). In (b) und (c)
ist weiterhin die FlieBspannung fir 45°-Saulen der Cu90/PdSi90-Proben gezeigt, die in Kapitel
diskutiert wird.

Mikrodruckversuchen méglich. In Abbildung [4.56]sind die Fliefsspannung aus Mikro-
druckversuchen sowie die Hérte/1,97 aus Nanoindentierungs-Messungen fiir Proben
mit konstanter PdSi-Schichtdicke (a), jeweils gleicher Schichtdicke (b) sowie kon-
stanter Cu-Schichtdicke (c) dargestellt. Ebenfalls ist die an einer reinen PdSi-Schicht
gemessene Fliekspannung [Vol08| gezeigt. Die Fliefspannung reiner Cu-Schichten ist
hier nicht dargestellt, da sie stark von der Mikrostruktur sowie der Schichtdicke ab-
hdngt. Die gemessenen Werte zeigen fiir beide Messmethoden vergleichbare Trends

fiir alle Probenserien.

Fliefsspannung und Hérte nehmen mit abnehmender Cu-Schichtdicke zu (siehe Ab-
bildung und b) und erreichen den Wert fiir reines PdSi fiir die kleinsten Cu-
Schichtdicken. Die Proben mit konstanter Cu-Schichtdicke und variierender PdSi-
Schichtdicke (siche Abbildung[1.56f) zeigen trotz variierenden Cu-Anteils keine Ab-
hangigkeit von der PdSi-Schichtdicke. Dies bedeutet, dass die Trends in Abbildungen
und b jeweils von der variierenden Cu-Schichtdicke dominiert werden. Weiter-
hin liegen die Fliekspannung und die Héirte der Proben nahe an den jeweiligen Wer-
ten fiir reines PdSi. Die Fliekspannungen in der Literatur fiir diinne Cu-Schichten
liegen im Bereich von 350 MPa - 1100 MPa fiir Schichtdicken von 2,8 pm - 0,15 um
und Korngréken in Richtung der Schichtebene von 1,5 pm - 1,3 pm [Yu04], sind also

deutlich kleiner als alle hier an Cu/PdSi-Kompositproben gemessenen Werte.
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4.3.5 Mikrodruckversuche an 45°-Saulen

Fiir die Probe Cu90/PdSi90 wurden zusétzlich Mikrodruckversuche an 45°-Sulen
durchgefiihrt. Abbildung und b zeigt Fliekkurven der 45°-Sdulen sowie die
zugehorigen Dehngeschwindigkeits-Kurven. Die Sdulen zeigen zwei Spannungspla-
teaus, die bei etwa 4% bzw. 11% plastischer Dehnung beginnen und mit einer Er-
hohung der Dehngeschwindigkeit korrelieren. Bis zu einer plastischen Dehnung von
16% (maximale Dehnung im Experiment) wird kein katastrophales Versagen der
Saule beobachtet.
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Abbildung 4.57: FlieBkurven der Cu90/PdSi90-Saulen mit um 45° verkippten Schichten (a) sowie die
Dehngeschwindigkeit in Abhéngigkeit von der Dehnung (b).

Tabelle fasst die technische Fliefspannung bei 5% plastischer Dehnung (wéihrend
des ersten Spannungsplateaus) und die aus der Querschnittsfliche der Siaule bei der
versagenden Schicht berechnete wahre Fliekspannung zusammen. Die angegebenen
Fehler wurden analog zu Kapitel berechnet. Der Wert fiir die Fliefspannung
der unter 45° komprimierten Sdulen ist dabei um 37% kleiner als die Fliefsspannung

fiir senkrecht zur Schichtebene gedriickten Schichten und unterstreicht die plastische
Anisotropie des Komposits (siche Abbildung [4.56)).

Tabelle 4.9: Gemessene FlieBspannung oy und die aus der Querschnitisflache der versagenden
Schicht berechnete wahre FlieBspannung o der Cu90/PdSi90-45°-Probe.

Probe os |GPal oy |GPal
Cu90/PdSio0 | 1,31 + 0,03 | 1,19 £ 0,09

Die Morphologie der verformten Sdulen wurde mittels REM und TEM untersucht.
Abbildung zeigt elektronenmikroskopische Aufnahmen einer Cu90/PdSi90-
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Séule. In Abbildung ist zunéchst eine Séule vor der Verformung abgebildet.
Die Siule zeigt eine leicht konische Form, wobei die Offnungswinkel fiir alle Siulen
zwischen 2° und 3,5° liegen. Der Kopf der Saule ist aufgrund des Herstellungspro-
zesses mittels FIB leicht aufgeraut, und weist eine Verkippung zur Sdulenachse von
< 1° auf.

Aufgrund der konischen Form der Séule erfahren die oberen Schichten die grofite
Spannung. Demzufolge beginnt die plastische Verformung am Kopf der Siule, wobei
sich zundchst die oberste durch die gesamte Séule verlaufende Cu-Schicht verformt.
Wird die Sdule so weit gedehnt, dass die Indenterspitze auf den Reststumpf der
Sdule aufsetzt, wird daraufhin die néchste darunter liegende Cu-Schicht verformt.
Die elektronenmikroskopischen Aufnahmen in Abbildung [4.58b-g zeigen eine bis zu
15% plastischer Dehnung verformte Saule. Die plastische Verformung findet haupt-
siichlich innerhalb von zwei Cu-Schichten statt (siehe Abbildung [£.58p, ¢). Zudem
kommt es zu Extrusion eines Teils der Cu-Schichten. Abbildung und e zeigen
TEM-Hell- und -Dunkelfeldaufnahmen eines Querschnitts durch die verformte Siu-
le. Das vergroferte TEM-Hellfeldbild (f) veranschaulicht, dass die Verformung zum
Teil innerhalb der Cu-Schichten stattfindet, zusitzlich jedoch starke plastische Ver-
formung im Bereich der Grenzfliche von Cu auf PdSi auftritt. Am oberen Rand der
Séule (hier nicht gezeigt) findet weiterhin lokalisierte plastische Verformung im Be-
reich der anderen Grenzfliche - PdSi auf Cu - derselben beiden Cu-Schichten statt.
Der Meniskus, den die PdSi-Schicht an der Grenzfliche ausbildet, weist allerdings
darauf hin, dass es sich nicht um typische Delamination durch Rissbildung an der

Grenzflache handelt, sondern dass beide Materialien gut aneinander haften.

Abbildung ist eine Montage von mehreren Hellfeldbildern der verformten
Schichten. Rot eingezeichnet sind die Korner, die mittels Dunkelfeldaufnahmen
und Beugungsbildern identifiziert werden konnten. Innerhalb der verformten Cu-
Schichten liegen tendenziell grofsere Koérner vor als in den unverformten Schichten,
so dass vermutet werden kann, dass wihrend der plastischen Verformung Korn-
wachstum stattfindet. Es konnte jedoch keine vollstindige Analyse der Korngrofen

vor und nach der Verformung durchgefiihrt werden.

Die beiden Plateaus in der FliefRkurve und die Maxima der Dehngeschwindigkeit fiir
diese Saule (orangene Kurve in Abbildung entsprechen der Verformung von
zwei Cu-Schichten innerhalb der Sdule. Dabei verformt zunéchst die oberste, die ge-
samte Saule durchmessende Schicht, bis die Nanoindenter-Spitze auf den Reststumpf
der Saule aufsetzt, und die Verformung innerhalb der nédchsten Schicht stattfindet.
Im Vergleich zum Ti/ZrO,-Materialsystem sind die Dehngeschwindigkeits-Maxima
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Abbildung 4.58: Elektronenmikroskopische Aufnahmen einer Cu90/PdSi90-45°-Saule: REM-
Aufnahmen der Saule vor (a) und nach der Verformung bis zu 15% plastischer Dehnung (b), eine

vergrdBerte Aufnahme der Oberflache der verformten Cu-Schichten (c), TEM Hell- (d) und Dunkel-
feldbilder (e) eines Querschnitts durch die verformte Saule, sowie vergréBerte TEM-Hellfeldbilder des
Bereichs am Rand der verformten Schichten (f) und eine Montage von mehreren Hellfeldbildern der
gesamten verformten Cu-Schichten (g). Rot eingezeichnet sind die Kdrner, die mittels Dunkelfeldauf-
nahmen und Beugungsbildern identifiziert werden konnten. In den REM-Aufnahmen (a-c) sind die
Cu-Schichten dunkel, die PdSi-Schichten hell.
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bei dieser Probe etwa eine Grofenordnung kleiner und die lokalisierte Verformung
einer Cu-Schicht kann durch das Aufsetzen auf dem Reststumpf der Sdule effektiv
gestoppt werden. Dies ist ebenfalls beim Vergleich der Abbildungen und zu
erkennen: Trotz zunéchst gleicher Dehngeschwindigkeit kommt es bei den Ti/ZrOo-
Saulen zu wesentlich groferen Peaks in der Dehngeschwindigkeit einhergehend mit

grofseren plastischen Dehnungen beim Abrutschen der Saule.

Fiir die Sdule aus Abbildung sowie eine weitere getestete Saule wurden weiter-
hin die plastischen Dehnungen der Einzelschichten nach zwei Methoden bestimmt.
Die beiden Methoden ,, TEM* sowie ,REM+TEM" sind in Kapitel genauer be-
schrieben. Die FErgebnisse dieser Auswertung sind in Abbildung dargestellt.
Abbildung zeigt die aus TEM-Aufnahmen gemessenen Schichtdicken. Aus
diesen wurde fiir Methode ,TEM“ mittels linearer Regression die Ausgangslinge
der versagenden Cu-Schicht und der darunter liegenden PdSi-Schicht ermittelt. Da-
bei sind zwei Sdulen untersucht worden, die bis zu unterschiedlichen Dehnungen
verformt wurden. Im Vergleich zu den Ti/ZrO,-Sdulen in Kapitel besitzen
diese Cu/PdSi-Sdulen ein kleineres Aspektverhiltnis, da die Grenzfliche zum Si-
Substrat schwicher ist als die Cu/PdSi-Grenzflichen. Aus diesem Grund konnten
im Vergleich zu den Ti/ZrOs-Sdulen weniger Schichten vermessen werden, was ei-
ne geringere Qualitit der Regressionen zur Folge hat. In Abbildung sind die
mittels Methode ,REM-+TEM® ermittelten plastischen Dehnungen der Einzelschich-
ten dargestellt. Fiir beide untersuchten Saulen zeigen die Cu-Schichten eine grofere
plastische Dehnung, allerdings verformen auch die PdSi-Schichten plastisch. Da die
verformte Schichtlinge aus TEM-Aufnahmen in der Mitte der jeweiligen Schichten
bestimmt wurde, wird insbesondere die Dehnung der PdSi-Schichten unterschéitzt.
Besonders am Rand der Schichten stellen sich grofere plastische Dehnungen ein
(siche dazu auch Abbildung [£.58f). Weiterhin erkennt man anhand dieser Abbil-
dung, dass die plastische Dehnung der Einzelschichten mit der Gesamtdehnung der
Sdule zunimmt. Abbildung zeigt einen Vergleich der aus beiden Methoden
bestimmten plastischen Dehnungen der versagenden Cu-Schicht sowie der darunter
liegenden PdSi-Schicht. Auch hier ist ersichtlich, dass - unabhéngig von der verwen-
deten Methode - die Cu-Schichten eine grofere plastische Dehnung erfahren als die
PdSi-Schichten.
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Abbildung 4.59: (a) Aus TEM-Aufnahmen gemessene Schichtlangen fir alle die gesamte S&u-
le durchlaufenden Einzelschichten fiir zwei zu verschiedenen Dehnungen verformten Cu90/PdSi90-
Saulen. Dabei ist die Schicht-Nummer auf die versagende Schicht referenziert. Fir die Auswertungs-
methode , TEM“ wurde flr die unteren Schichten jeweils ein linearer Fit durchgefiihrt und auf die versa-
gende Schicht beider Materialien extrapoliert, um die Schichtlange im unverformten Zustand zu bestim-
men. (b) Die plastische Dehnung firr alle Einzelschichten nach Methode ,REM+TEM*" und (c) Vergleich
der plastischen Dehnung der versagenden Cu-Schicht sowie der darunter liegenden PdSi-Schicht fur
beide Methoden und beide untersuchten S&ulen.
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4.3.6 Untersuchung der Grenzflichen

Die Morphologie der Grenzflichen der unverformten sowie der verformten Struktur
wurde anhand verschiedener Proben im TEM untersucht. Abbildung [4.60|zeigt einen
Teil des Querschnitts durch eine unverformte Cu50/PdSil0-Probe. Die Grenzflichen
weisen bereits hier einige Unebenheiten auf. Die Rauigkeit der Grenzfliche kann auf
etwa 2 nm abgeschitzt werden. Wahrend der Verformung raut die Grenzfliche weiter
auf, allerdings sind aufgrund der in Kapitel beschriebenen Ursachen sowie zu-
sitzlich wegen des geringen Kontrasts zwischen beiden Materialien in Hellfeldbildern

keine quantitative Aussagen moglich.

Abbildung 4.60: TEM-Hellfeldbild der Grenzflachen einer PdSi-Schicht einer Cu50/PdSi10-Probe.
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4.4 Kupfer /Polycarbonat-Schichtpakete

In diesem Kapitel werden die Frgebnisse der Nanoindentierungs-Messungen,
Mikrodruckversuche und elektronenmikroskopischer Untersuchungen an Cu/PC-

Schichtpaketen vorgestellt.

4.4.1 Charakterisierung der unverformten Proben

Die Charakterisierung der unverformten Proben erfolgte durch Analyse von Quer-
schnitten durch die Schichtpakete mittels REM und TEM. Abbildung [4.6Ta-c zeigt
TEM-Hellfeldbilder von drei ausgew#hlten Cu/PC-Proben. Die Schichten sind in
allen Fallen - auch fiir die hier nicht gezeigten Proben - eben und glatt und die
Schichtdicken der einzelnen Komponenten iiber den untersuchten Bereich konstant.
Die Einzelschichtdicken wurden anhand der Hellfeldbilder ausgemessen und mit der
im REM gemessenen Gesamtschichtdicke skaliert. Die Ergebnisse sind in Tabelle
aufgelistet. Dabei wurde jeweils pro Einzelschicht eine Messung vorgenommen.
Obwohl die gemessenen Schichtdicken in einzelnen Féllen von den bei der Herstel-
lung nominellen Dicken abweichen, ist deren Streuung gering, so dass der Mittelwert

ein gutes Mal fiir die jeweilige Schichtdicke darstellt.
Anhand der Hell- und Dunkelfeldbilder (siche Abbildung [1.61p-d) ist weiterhin er-

kennbar, dass die Cu-Korner kein ausgeprigtes kolumnares Kornwachstum zeigen,
und eine groke Streuung in der Grofenverteilung zeigen. Als Abschétzung fiir den
Mittelwert der Korngrofte wird fiir die weiteren Betrachtungen die Schichtdicke ver-

wendet.

TEM-Beugungsuntersuchungen (siche Abbildung [£.61¢) zeigen, dass die Cu-
Schichten in den Cu/PC-Proben keine starke Texturierung aufweisen. Das poly-
kristalline Beugungsbild in Abbildung zeigt leicht kornige Cu-Beugungsringe.
Die Beugungsringe des amorphen PC sind aufgrund der hohen Elektronentrans-
parenz nur sehr schwach ausgeprdgt und daher kaum zu erkennen. Weitere Un-
tersuchungen zur Textur der Cu-Schichten sind in der Doktorarbeit von Susan-
ne Schlenkrich (Institut fiir Materialphysik, Arbeitsgruppe Krebs, noch zu ver-
offentlichen) sowie der Bachelorarbeiten von Timo Wuttke |[Wutl0| beschrieben.
Die Rontgendiffraktometrie-Messungen in diesen Arbeiten zeigen insbesondere eine
schwache (111)-Textur der Cu-Schichten.
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Abbildung 4.61: TEM-Hellfeldbilder von Querschnitten durch die Proben Cu20/PC25 (a), Cu30/PC60
(b) und Cu50/PC100 (c), TEM-Dunkelfeldbild der Cu20/PC25-Probe (d) sowie ein polykristallines Beu-
gungsbild der Cu-Schichten (e). In a-c sind die PC-Schichten hell, die Cu-Schichten dunkel (siehe

a).

Tabelle 4.10: Gemessene Einzelschichtdicken t¢.,,, tpc und Gesamtschichtdicken, relativer Cu-Anteil
fow sowie Anzahl der Doppelschichten (DS) flr die untersuchten Cu/PC-Proben. Angegeben sind Mit-
telwert und Standardabweichung flr jeweils eine Messung an jeder der Einzelschichten im Schichtpa-
ket. Die unterste Schicht besteht fur alle Proben aus PC, die oberste Schicht aus Kupfer.

Cu/PC- tou tpc Gesamtdicke fou # der
-Probe |nm)| [nm)| |nm)| Doppelschichten
Cu20/PC25 18+1 23+1 950 0,44 + 0,01 23
Cu25/PC105 26 £2 105 £ 2 910 0,20 + 0,02 7
Cu30/PC60 29 +1 59+1 1060 0,33 £ 0,01 12
Cu30/PC90 31 +£2 90+5 845 0,26 + 0,02

Cu35/PC100 36 £1 99+ 4 945 0,27 £ 0,01

Cu50/PC100 45 +2 100 £ 7 1110 0,31 £ 0,02
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4.4.2 Probleme mit Polymeren im FIB/REM

Im Verlauf der Arbeit wurden Untersuchungen an drei Cu/Polymer-
Materialsystemen mit Polymethylmethacrylat (PMMA), Bisphenol A Dime-
thacrylat (BisDMA) und PC durchgefiihrt. Dabei stellte sich heraus, dass die
Abbildung der Polymere mit dem Elektronenstrahl und die Bearbeitung mit Hilfe
des FIB nicht ohne weiteres moglich ist, da diese Methoden eine Schiadigung des
Polymers bewirken. Es ist bekannt, dass hochenergetische Gallium-Ionen beim
Auftreffen auf ein langkettiges Polymer zur Aufspaltung und Neuvernetzung der
Polymerketten fiihren kénnen [Bas12| [Bat85] [Dav90| [Yap98| [Moo06| [Wanl2).
Dies bewirkt im Allgemeinen eine Aushirtung und Versprodung des bestrahlten

Bereiches.

Abbildung[4.62|gibt einen Eindruck einiger solcher Beobachtungen. Abbildung[4.62p-
¢ zeigt REM-Aufnahmen, die im Abstand von einigen Sekunden wihrend des Vor-
schneideprozesses eines Sdulenkraters mit 3nA Ga-lonenstrom gemacht wurden.
Durch Einwirkung des lonenstrahls findet starke Blasenbildung statt, wobei die Gro-
fse der Blasen mit der Zeit abnimmt. Weiterhin wurde beobachtet, dass die Seitenflé-
chen des fertigen Kraters starke Abrundung aufweisen, und dass auch die Sdulen im

Vergleich zu anderen Materialsystemen eine starke Abrundung am Kopf aufweisen.

Auferdem bilden sich weitreichende Spannungen durch die Materialbearbeitung mit
dem Tonenstrahl aus. Abbildung zeigt eine Ubersichtsaufnahme nach Fertig-
stellung eines Sdulenfeldes in einer Cu/PMMA-Probe. Es bilden sich wellenartige
Strukturen ringsum das Sdulenfeld aus, wobei die Wellen vorzugsweise radial und

tangential angeordnet sind.

Bei Ionenbestrahlung wird die Energie der Ga-lonen hauptséchlich durch inelastische
Streuung in der Probe umgesetzt [Dav90|. Dies fiihrt beispielsweise zu einer Redukti-
on des Wasserstoff-Anteils um bis zu 26% bei Bestrahlung von PMMA mit schweren
Ionen [Dav90]. Davenas et al untersuchen weiterhin durch Infrarotspektroskopie die
Struktur einer bestrahlten PMMA-Probe und beobachten nach Bestrahlung ein Ab-
klingen derjenigen Schwingungsmoden, die mit verschiedenen Vibrationsmoden der
Polymerstruktur in Verbindung gebracht werden. Ihre Ergebnisse zeigen eine zuneh-
mende Dissoziation der urspriinglichen weitgehend eindimensionalen Polymerketten,
und geben Hinweise auf die Bildung einer verédnderten, netzartigen Verkniipfung der
Kettenstruktur. Aus diesem Grund beeinflusst die Sdulenpridparation unter Ver-
wendung des FIB wesentlich die mechanischen Eigenschaften der Proben. Durch die

Ionenbestrahlung hirten die in der Sdulenaufenwand gelegenen Oberflichen der Po-
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Abbildung 4.62: REM-Aufnahmen einer PMMA-Probe (a-c) wahrend des Vorschneidens einer S&au-
le mit einem lonenstrom von 3 nA im Abstand von mehreren Sekunden, eines S&ulenfeldes in einer
Cu/PMMA-Probe nach dem Schneideprozess (d), einer Cu/PMMA-S&ule (e) direkt nach der Préapara-
tion sowie einer Cu/BisDMA-Saule nach sprédem Versagen bei einem Mikrodruckversuch (f). In a-c
und e sind die PC-Schichten dunkel, die Cu-Schichten hell. Alle Bilder sind unter einem Winkel von
52° aufgenommen worden, die Skalierung in der oberen Zeile ist konstant.

lymerschichten aus, so dass polymerhaltige Séulen meist sprodes Versagen zeigen,
wie Abbildung[4.62f dokumentiert. Hier wurde eine Cu/BisDMA-Séule beim Mikro-
druckversuch vollkommen zerstért. Im vorderen Teil des Bildes erkennt man einen
gebogenen Streifen. Hierbei handelt es sich mit hoher Wahrscheinlichkeit um einen
ringférmigen ausgehirteten Schalenbruchteil einer Polymerschicht, die beim Versa-
gen der Sdule abgeplatzt ist. Solche und &hnliche Bruchstiicke sind héufig in der

Néhe von Cu/Polymer-Séulen nach Versagen bei Mikrodruckversuchen zu finden.

Auch die Bestrahlung mit Elektronen kann die Polymerproben veriandern. Abbildung
4.62e zeigt eine Cu/PMMA-Siule nach der Herstellung, die wihrend der Abbil-
dung mit dem Elektronenstrahl eine Verdnderung ihrer Kopfform zeigt. Die oberste
PMMA-Schicht scheint sich stark auszudehnen, was an ein Evaporationsphinomen
erinnert. Ahnliche Versinderungen in Form von Blasenbildung wurden bei der Pré-
paration und Abbildung von Querschnitten durch die Cu/Polymerschichten beob-

achtet. Dabei treten diese Verdnderungen verstirkt bei grofsen lonen- oder Elektro-
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nenstromen auf.

Die PC-Proben verursachen von allen drei untersuchten Polymeren die gerings-
ten Probleme. Durch die Wahl von geringen Beschleunigungsspannungen und
Elektronen- sowie lonenstréomen bei der Abbildung und Materialbearbeitung kénnen
an dieser Probe mit geringen Einschrankungen elektronenmikroskopische Untersu-

chungen sowie FIB-Bearbeitung durchgefiihrt werden.

4.4.3 Nanoindentierung

Fiir die im Folgenden vorgestellten Nanoindentierungs-Messungen wurde - mit Aus-
nahme der reinen Cu-Probe - keine Pileup-Korrektur durchgefiihrt. Aufgrund der
geringen Schichtdicken der zur Verfiigung stehenden Proben und der damit verbun-
denen geringen Eindringtiefe in Verbindung mit den Problemen im REM konnten
die Indents leider nicht gut genug abgebildet und vermessen werden, so dass ei-
ne Pileup-Korrektur nicht moglich ist. Die Erfahrungen mit den anderen beiden
Materialsystemen zeigen jedoch, dass die Korrekturfaktoren innerhalb eines Materi-
alsystems keine grofsen systematischen Schwankungen aufweisen, so dass zumindest

der Vergleich verschiedener Proben innerhalb dieses Materialsystems mdglich ist.

Elastizitdtsmodul

Abbildung zeigt die mittels Nanoindentierung gemessenen Elastizitdtsmoduln
der Cu/PC-Schichtpakete zusammen mit den Messungen an der Komponente PC.
Einige der Proben wurden dabei im Rahmen der Bachelorarbeit von Julia Oelker
untersucht [Oell1].

Der Elastizitdtsmodul liegt fiir alle Kompositproben zwischen den Werten der Kom-
ponenten. Dabei ist der an einer reinen Cu-Probe gemessene Elastizitdtsmodul von
etwa 130 GPa hier nicht mit dargestellt. Im Allgemeinen nimmt der Elastizitdtsmo-

dul der Proben mit steigendem Cu-Anteil zu.

Die Standardabweichung von jeweils mindestens 9 Messungen liegt im Bereich von
bis zu 10% der Messwerte ab Eindringtiefen > 40nm. Fiir geringe Eindringtiefen
weist der gemessene Elastizitdtsmodul grofere Schwankungen auf. Generell zeigt
sich der Einfluss des Silicium-Substrats auf die Messung ab Eindringtiefen von etwa
60 nm. Aufgrund der geringeren Gesamtschichtdicke sowie des weitaus grofseren Un-

terschieds der mechanischen Eigenschaften von Schichtpaket und Substrat zeigt sich
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Abbildung 4.63: Der mittels Nanoindentierung gemessene Elastizitdtmodul in Abhéngigkeit der Ein-
dringtiefe fiir die Cu/PC-Schichtpakete und eine reine PC-Schicht. Die Werte flr jede Probe wurden
aus Mittelung Uber den grau unterlegten Bereich bestimmt.

der Substrateinfluss bereits bei geringeren Eindringtiefen als fiir die anderen Materi-
alsysteme. Aus diesem Grund werden die gemessenen Werte zwischen Eindringtiefen
von 40nm - 60 nm gemittelt, um den Elastizititsmodul der jeweiligen Probe zu er-
halten. Bei diesen Eindringtiefen ist zwar fiir einige Proben erst weniger als eine
Doppelschicht indentiert, jedoch ist bei groferen Eindringtiefen der Substrateinfluss

bereits zu stark.

Der Verlauf des Elastizitdtmoduls der reinen PC-Schicht zeigt einen Anstieg der
Werte fiir Bereiche nahe der Probenoberfliche (Eindringtiefen < 100nm). Dies
liegt an der bekannten Tendenz des Polymers, aufgrund von Umwelteinfliissen (UV-
Strahlung, Luftfeuchtigkeit) eine steifere und hértere Oberflichenschicht auszubil-

den.

Die Abhangigkeit des Elastizitdtsmoduls vom Cu-Anteil sowie der Vergleich mit
linearer und inverser Mischungsregel ist in Abbildung dargestellt. Im Allge-
meinen liegen die Werte zwischen den Vorhersagen der linearen und inversen Mi-
schungsregeln, werden besonders mit steigendem Cu-Anteil jedoch eher durch die
inverse Mischungsregel wiedergegeben. Dies ist nach FEM-Simulationen von Tang

et al [Tan08| zu erwarten.
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Abbildung 4.64: Elastizititmoduln in Abh&ngigkeit des Cu-Anteils fiir die Cu/PC-Schichtpakete, eine
PC-Probe sowie polykristallines Kupfer zusammen mit den Mischungsregeln.

Hirtemessung

Die Ergebnisse fiir die Héirte aus Berkovich-Messungen fiir Cu/PC-Schichtpakete
zusammen mit den Messungen an den Komponenten sind in Abbildung darge-
stellt. Die Hérte liegt fiir geringe Eindringtiefen < 100 nm fiir alle Kompositproben
zwischen den Werten der Komponenten und nimmt im Allgemeinen mit sinkender
Cu-Schichtdicke und wachsendem Cu-Anteil zu. Die Standardabweichung von jeweils
mindestens 7 Messungen liegt im Bereich von 10% der Messwerte ab Eindringtiefen
> 60 nm. Generell zeigt sich der Einfluss des Silicium-Substrats auf die Messung ab
Eindringtiefen von etwa 100 nm. Die Harte des Substrats liegt bei etwa 10 GPa, und
mit wachsender Eindringtiefe ndhern sich die gemessenen Werte aller Proben die-
sem Wert. Fiir dieses Materialsystem wurde die Harte einer Probe aus Mittelung der
gemessenen Werte in einem Bereich zwischen 60nm - 100 nm bestimmt. Diese ge-
mittelte Hérte ist fiir alle Proben in Abbildung[4.66]in Abhéngigkeit des Cu-Anteils
sowie der Cu-Schichtdicke aufgetragen. Dabei sind jeweils die Cu-Schichtdicke bzw.
der Cu-Anteil ebenfalls in den Graphen angegeben. In Abbildung ist kein ein-
deutiger Zusammenhang zwischen Harte und Cu-Anteil der Proben zu erkennen.
Allerdings zeigen Proben mit grofen Cu-Schichtdicken (siehe Abbildung [4.66b) ten-

denziell eine geringere Hérte als solche mit sehr diinnen Cu-Schichten.

Die Ergebnisse fiir die mittlere Harte aus Nanoindentierungs-Messungen werden in
Kapitel mit den Werten fiir Cu in Cu/PdSi-Schichtpaketen verglichen.
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die Cu/PC-Schichtpakete sowie die Komponenten. Die Werte fiir jede Probe wurden aus Mittelung
Uber den grau unterlegten Bereich bestimmt.

(a) (b)
L5 208 188 | L5 f,=0440 $033
t, [nm]= 268 0,200
36+ +o,27
T T
o [a
910 910
[0) [0)
b w45 S 0,310
T 31m T 0,26 ® '
0,51 | 0,51
mPC ePC
00 01 02 03 04 05 0 10 20 30 40 50
Cu-Anteil Cu-Schichtdicke [nm]

Abbildung 4.66: Die mittels Nanoindentierung gemessene Harte fiir alle Cu/PC-Proben sowie reines
PC in Abhangigkeit des Cu-Anteils (a) sowie der Cu-Schichtdicke (b).
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Serration

Wiéhrend die Ti/ZrOs-Proben keine Peaks in den Serration-Eindringtiefe-Kurven
aufweisen, zeigen die Cu/PdSi-Schichtpakete mehrere charakteristische Merkmale.
Fiir einige Proben gibt es auch fiir Cu/PC-Schichtpakete lokale Maxima in den
Serrations-Kurven, diese sind jedoch von geringerer Amplitude und nicht bei allen
Eindriicken auf einer Probe zu beobachten. Die meisten Proben zeigen jedoch eine
Erhohung der Serration um etwa 15% ab einer bestimmten Eindringtiefe. Abbildung
zeigt die Serration einiger ausgewihlter Cu/PC-Proben in Abhingigkeit der
Eindringtiefe. Die Cu30/PC60-Probe (rot) zeigt bei 500 nm einen Peak (roter Pfeil),
gefolgt von einer Erh6hung der mittleren Serration um 15%. Die Cu35/PC100-Probe
(griin) zeigt ab einer Eindringtiefe von 780 nm einen Anstieg in der Serration (griiner
Pfeil), withrend die Cu50/PC100-Probe (blau) keine charakteristische Anderung der

Serrations- Werte aufweist.
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Abbildung 4.67: Serration der Proben Cu30/PC60, Cu35/PC100 und Cu50/PC100.

In Tabelle ist die Eindringtiefe, bei der eine charakteristische Erhohung der
Serration stattfindet, zusammengefasst. Es ist kein Trend der Werte mit den Ein-
zelschichtdicken, der Doppelschichtdicke, dem Cu-Anteil oder der Zahl der Grenz-
flichen in den Proben auszumachen. Allerdings tritt ausschlieklich bei denjenigen
Proben eine Erh6hung der Serration auf, bei denen anhand von REM-Aufnahmen
der Querschnitte sowohl Delamination der Schichten vom Substrat als auch unterein-
ander zu erkennen ist. Ausgeprigte interlayer-Scherbandbildung tritt nur dann auf,

wenn keine Delamination der Proben vom Substrat stattfindet. Dies wurde auch fiir
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die Ti/ZrOy-Proben (sieche Kapitel |4.2.2) beobachtet. Weitere Beobachtungen zur
Verformungsmorphologie unter den Eindriicken sowie zur Delamination werden in
Kapitel sowie in der Bachelorarbeit von Julia Oelker |[Oelll] diskutiert.

Tabelle 4.11: Die Eindringtiefen h fiir Cu/PC-Schichtpakete, bei der eine charakteristische Erhéhung
der Serration stattfindet, sowie Beobachtungen aus REM-Aufnahmen (siehe nachstes Kapitel so-
wie [Oel11])) zur Delamination der Schichten bei verschiedenen Eindringtiefen und das Auftreten von
interlayer-Scherbandern.

Probe Erh6hung | Delamination | Delamination Anzahl der
bei h [nm| | bei h = 500nm | bei h = 1pm | interlayer-Scherbiander

am Substrat/ | am Substrat/ bei h = 1pm

zw. Schichten | zw. Schichten
Cu20/PC25 720 +/- +/+ 0
Cu25/PC105 780 +/- +/+ 0
Cu30/PC60 500 -/- +/+ 0
Cu30/PC90 - -/+ -/+ 2
Cu35/PC100 800 -/+ +/+ 0
Cu50/PC100 - -/- -/+ 2

Untersuchung der Verformungsmorphologie

Die REM-Aufnahme eines 1pm tiefen Eindrucks in reines PC (siche Abbildung
[1.68h) zeigt Scherbinder um den Indent herum, wihrend der Indent selbst eine fast
perfekt dreieckige projizierte Kontaktfliche aufweist. Die Cu/PC-Schichtpakete hin-
gegen zeigen Pileup-Verhalten bei grofen Eindringtiefen, wobei der Aufwurf von Ma-
terial am Rand des Eindrucks zum Teil durch die Kriimmung der Schichten in meh-
reren interlayer-Scherbéandern unter der Oberfliche verursacht wird. Im Vergleich
zu den vorher untersuchten Materialsystemen weisen die interlayer-Scherbénder ei-
ne grofere Amplitude und Wellenldnge auf, was wahrscheinlich mit der gréfteren

Doppelschichtdicke zusammenhédngt.

Die mechanischen Eigenschaften der Cu/PC-Proben wurden bei Eindringtiefen zwi-
schen 40nm und 100 nm ermittelt. Ein etwas gréfserer Eindruck von 200 nm Tiefe
ist in Abbildung sowie im Querschnitt in Abbildung abgebildet. An-
hand der Aufsichtsaufnahme erkennt man, dass bei dieser Eindringtiefe noch kein
ausgepragtes Pileup auftritt. Die Querschnittsaufnahme zeigt, dass sich trotz der

geringen Eindringtiefe bis zu einer Tiefe von etwa 700 nm plastische Verformung der



4.4. KUPFER/POLYCARBONAT-SCHICHTPAKETE 137

Schichten stattfindet.

Abbildung 4.68: Berkovich-Eindriicke in Cu/PC-Proben: REM-Aufsichtsaufnahmen eines 1 um tiefen
Eindrucks in reines PC (a), in die Cu50/PC100-Probe mit 200 nm Tiefe (b) und 1 um Tiefe (c). REM-
Aufnahmen eines Querschnitts durch einen 200 nm tiefen Eindruck in die Cu50/PC100-Probe (d) ent-
lang der roten Linie in (b) und eines Querschnitts durch einen 1 um tiefen Eindruck in die Cu30/PC90-
Probe (f, Montage). Die Pfeile kennzeichnen Positionen, an denen Delamination der Schichten auftritt.
TEM-Hellfeldbilder (e, Montage) eines Querschnitts entlang der blauen Linie durch den 1 um tiefen In-
dent in (c) in das Cu50/PC100-Schichtpaket und vergréBerte Aufnahme der Bereichs unter der Spitze
(9). Die in (e) mit 0 - 5 bezeichneten senkrechten Linien sind die Positionen, an denen die plastische
Dehnung der einzelnen Schichten bestimmt wurde (siehe Abbildung .

Am Rand eines 1 pm tiefen Eindrucks in die Cu50/PC100-Probe (siche Abbildung
, e und g) héuft sich aufgrund der interlayer-Scherbéander Material an, was
zu dem beobachteten Pileup-Verhalten fiihrt. Bei der Cu50/PC100-Probe tritt da-
bei innerhalb der interlayer-Scherbinder weder an den Grenzflichen zwischen den
Schichten noch zum Substrat Delamination auf, dieses Verhalten wurde jedoch bei

einigen anderen Proben gefunden, wie beispielsweise bei der Cu30/PC90-Probe in
Abbildung [4.68f (siehe auch [Oelll]). Anhand des TEM-Hellfeldbildes in Abbildung
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direkt unter der Spitze des Cu50/PC100-Eindrucks sind weiterhin Risse in den
Cu-Schichten zu erkennen. Hier treten bei der Verformung aufgrund des wesentlich
harteren Substrats die grofsten Spannungen auf. Diese Rissbildung wurde fiir alle
Cu/PC-Schichtpakete gefunden, die sich damit beziiglich des Verformungsverhal-
tens von den anderen beiden untersuchten Materialsystemen unterscheiden. Unter
der Seitenflache der Spitze verformt sich das Material gleichméfig, weder Scherbén-

der noch Risse in den Schichten sind zu erkennen.

Des Weiteren soll untersucht werden, ob auch fiir dieses Materialsystem eine gleich-
miafige Verformung beider Komponenten unter der Seitenfliche des Indents zu be-
obachten ist. Dazu wurden die Einzelschichtdicken von Cu und PC entlang der mit
0 - 5 bezeichneten griinen Linien in Abbildung ausgemessen und aus dem
Vergleich mit den Schichtdicken vor Verformung die plastischen Dehnungen berech-
net. Die Einzelschichtdicken entlang Linie 0 auferhalb des Indents wurden dabei als
Schichtdicke vor der Verformung angenommen. Das Ergebnis der Berechnung der
plastischen Dehnungen beider Komponenten ist in Abbildung [4.69sowohl in Abhén-
gigkeit der Schicht-Nummer (a) als auch in Abh#ngigkeit der Positionen 1 - 5 dar-
gestellt (b), die mit Hilfe der Gesamtschichtdicke in eine plastische Gesamtdehnung
umgerechnet wurde. Die Fehler resultieren aus der Annahme, dass die Schichtdicken-
messung eine Genauigkeit von etwa 10% aufweist, da zum einen die Schichten eine
leichte Rauigkeit aufweisen, und zum anderen die Grenzfliche zwischen Cu und PC
durch Implantationsvorginge bei der Herstellung unscharf ist. Daher sind die Fehler
bei geringen plastischen Dehnungen besonders grof. Die PC-Schichten weisen beson-
ders bei grofen Dehnungen (Positionen 4 - 5) eine Tendenz starkerer Verformung der
Schichten nahe der Oberfliche auf. Die Cu-Schichten zeigen bei grofen plastischen
Dehnungen (Positionen 4 - 5) eine grofere Streuung beim Vergleich mehrerer Schich-
ten. Dies hdngt vor allem damit zusammen, dass fiir steigende plastische Dehnung
die Grenzflichenrauigkeit stark zunimmt und die genaue Schichtdicke empfindlich
von der Messposition abhingt. Die mittlere Dehnung aller Cu- sowie PC-Schichten
bei den 5 verschiedenen Positionen ist in Abbildung aufgetragen und zeigt fiir
beide Komponenten einen linearen Anstieg mit der Gesamtdehnung. Dabei zeigen
die Cu-Schichten im Allgemeinen eine etwas geringere mittlere plastische Dehnung
als die PC-Schichten. Auch dies unterscheidet das Cu/PC-Materialsystem von den
anderen untersuchten Materialsystemen, in denen ausnahmslos Kodeformation bei-

der Komponenten bis zu dhnlichen plastischen Dehnungen stattfindet.
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Abbildung 4.69: Dehnung der Cu- (rot-gelb) sowie PC-Schichten (blau) fir die in Abbildung
markierten Positionen (a) sowie die mittlere Dehnung aller Cu- und PC-Schichten in Abhangigkeit der
Position (in Abbildung , und somit der plastischen Gesamtdehnung (b).

4.4.4 Mikrodruckversuche

Zur Durchfiihrung der Mikrodruckversuche ist die Probenpréiparation mit Hilfe des
FIB notwendig. Die Durchfiithrung der Mikrodruckversuche wird allerdings dadurch
beeintrichtigt, dass der Ionenstrahl die Polymeroberfliche schidigt. In den Bachelor-
arbeiten von Timo Wuttke [Wut10] und Julia Oelker |Oelll] wurden dazu Berkovich-
Messungen an bestrahlten und unbestrahlten Polymeren verglichen und die Tiefe
des durch Bestrahlung verdnderten Bereichs auf etwa 50nm geschétzt. Dies wird
durch Monte-Carlo-Simulationen der Schiadigung durch Tonenbestrahlung bestétigt
(TRIM /SRIM-Simulationen), die eine Eindringtiefe der 30keV-Gallium-Ionen von
50 nm in kommerzielles Polycarbonat vorhersagen. Fiir Sdulen mit einem Durchmes-
ser von 1 pm sind unter dieser Annahme etwa 20% des Gesamtvolumens geschidigt,
und der grofte Anteil des geschéidigten, versprodeten Materials beeinflusst das me-

chanische Verhalten der Saule.

Der sprode, durch den Tonenstrahl geschiadigte Bereich wird im Folgenden mit Scha-
le bezeichnet, und der innere Teil der Saule, der aus dem unverdnderten Material
besteht, als Kern. Die Verformungsmorphologie von Sdulen verschiedenen Durch-
messers eines Cu50/PC100-Schichtpakets ist in Abbildung [4.70] dargestellt. Die Siu-
len mit einem Durchmesser von 500 nm verformen zunéchst durch Fliefsen der Cu-

Schichten, da die Schale des PC eine grofere Fliekspannung besitzt. Die Extrusion
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Abbildung 4.70: REM-Aufnahmen von Cu50/PC100-S&ulen verschiedener Durchmesser: Eine Saule
mit einem Durchmesser von 490 nm vor den mechanischen Tests (a), bei 10% plastischer Dehnung (b)
sowie einer Saule mit 510 nm Durchmesser nach katastrophalem Versagen, was fiir diese Saulengrof3e

ab etwa 12% - 15% plastischer Dehnung auftritt. (d) und (e) zeigen eine Saule von 2 um Durchmesser
vor der Verformung und bei 25% plastischer Dehnung, sowie eines Querschnitts (f) durch die S&aule
in (e). Der schwarze Pfeil in (f) kennzeichnet Rissbildung in der obersten PC-Schicht, wahrend der
grine Pfeil auf einen Bereich der Delamination zwischen Cu und PC hinweist. Entlang der roten Linien
wurden die Einzelschichtdicken gemessen, die daraus berechnete plastische Dehnung ist in Abbildung
dargestellt. Die PC-Schichten sind jeweils die dunklen, die Cu-Schichten die hellen Schichten.
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der Cu-Schichten aus der Séule ist bei Sdulengréften von 500 nm - 1pm zu beob-
achten, wobei dies bei Spannungen von 1,5 GPa- 3,2 GPa auftritt (siehe Abbildung
[1.72)), die viel gréRer sind als die erwartete Fliekspannung der Cu-Schichten. Bei Deh-
nungen von 12% - 15% kommt es zu einer plastischen Instabilitit, in deren Folge
die Saulen versagen. Grofe radiale Spannungen durch Ausdehnung des Kerns fithren
zum Abplatzen einzelner Schalenteile von der Sdule sowie teilweise Zerstorung der
Schichtstruktur.

Sdulen mit Durchmessern > 1pm verformen durch Rissbildung in der PC-Schale.
Haufig sind diese Risse vertikal iibereinander angeordnet und die dazwischenlie-
genden Cu-Schichten sind ebenfalls stark plastisch verformt. Dies weist darauf hin,
dass durch Rissbildung in einer Schicht grofe lokale Zugspannungen in der Schicht-
ebene auftreten, die zum Teil iiber die Grenzflichen auf die benachbarten Schichten
iibertragen werden. Der Querschnitt in Abbildung durch die verformte Sdu-
le in zeigt, dass sich durch die Randbedingungen am Substrat sowie durch
die Indenter-Spitze die Schichten am Kopf und am Boden der Sdule weniger stark
plastisch verformen als in der Mitte. Dieser Ausbauchungseffekt ist fiir Kompressi-
onsversuche an Proben mit kleinen Aspektverhéltnissen bekannt [Got07|. Weiterhin
beobachtet man Rissbildung am Rand der obersten PC-Schicht (mit einem schwar-
zen Pfeil gekennzeichnet), sowie Delamination zwischen den Schichten im unteren

Teil der Saule (griiner Pfeil), besonders an der Grenzfliche von Cu auf PC.

Die plastischen Dehnungen der einzelnen Schichten wurden entlang der roten Li-
nien in Abbildung bestimmt und sind in Abbildung dargestellt. Dabei
wurde iiber alle vier Linien gemittelt. Die Fehlerbalken resultieren aus der Annah-
me, dass die Schichtdickenbestimmung mit einem Fehler von etwa 10% behaftet
ist, da der Ubergang im Kontrast zwischen Cu- und PC-Schichten in den REM-
Querschnittsaufnahmen nicht scharf ist. Der Fehler in der Dehnung ist damit umso
grofer, je kleiner die gemessene Dehnung ist. Die mittleren plastischen Dehnungen
fiir Cu- und PC-Schichten folgen demselben Verlauf und zeigen dhnliche Absolutwer-
te, weshalb unter uniaxialer Belastung bis zu 16% plastischer Dehnung von gemein-
samer Verformung der Schichten gesprochen werden kann. Die mittlere plastische
Dehnung von 16% wurde durch Vergleich der Gesamtschichtdicke des Schichtpakets
vor und nach dem Mikrodrucktest ermittelt. Die Abweichung von der mit dem Na-
noindenter gemessenen plastischen Dehnung (25%) kann man in diesem Fall durch
eine Verkippung zwischen der Deckfliche der Sdule und der Indenter-Spitze erkléren,

die sich mit sinkendem Aspektverhéaltnis starker auswirkt.

Um den Einfluss der Schale und die Eigenschaften des Kerns abschitzen zu kon-
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Abbildung 4.71: Durchschnittliche plastische Dehnung der Einzelschichten in der verformten Saule
aus Abbildung , die entlang der roten Linien gemessen und gemittelt wurde.

nen, wurden aus dem Cu50/PC100-Schichtpaket Sdulen verschiedener Durchmesser
hergestellt und in Mikrodruckversuchen getestet. Alle Sdulen wurden dabei - ab-
gesehen von deren Durchmesser - auf dieselbe Art mit dem Ionenstrahl prépariert,
das heift insbesondere die gleichen Ionenstrome und Verweilzeiten des Strahls auf
einem Rasterpunkt (,Dwell-Time") wurden gleich gewihlt, damit die Schale fiir alle
Saulen die gleiche Dicke sowie die gleichen mechanischen Eigenschaften aufweist.
Die Fliefkurven von Sdulen mit Durchmessern zwischen 495 nm und 5pm sind in
Abbildung dargestellt. Es ist deutlich zu erkennen, dass die Fliekspannung mit

steigendem Saulendurchmesser, also sinkendem Einfluss der Schale, stark abnimmt.

Weiterhin ist erkennbar, dass die Steigung der Entlastungskurven und damit der
Elastizitdtsmodul mit steigendem Durchmesser abnimmt. Dies ist ein Anhaltspunkt
dafiir, dass die geschédigte Schale der PC-Schichten nicht nur eine héhere Fliefkspan-
nung besitzt, sondern auch einen groferen Elastizitdtsmodul aufweist. Mit steigen-
dem Saulendurchmesser und damit sinkendem Aspektverhéltnis wéchst der Bereich
der Kontaktfindung (,Early Plasticity”) stark an. Fiir Sdulen geringen Aspektver-
héiltnisses beeinflusst eine geringe Verkippung zwischen Saulendeckfliche und Inden-

terspitze bereits bis zu grofen Dehnungen die gemessene Spannung.

Abbildung zeigt die FlieRspannung bei 5% plastischer Dehnung in Abhingigkeit
des Saulendurchmessers zusammen mit verschiedenen Fits der Messwerte. Fiir die

groften Sdulen mit einem Durchmesser von 5pm ist selbst bei kleiner Verkippung
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Abbildung 4.72: FlieBkurven fir Cu50/PC100-Saulen verschiedener GroBe. Die Durchmesser in Mi-
krometern sind jeweils in der entsprechenden Farbe Uber den dazugehdrigen Kurven angegeben.

zwischen Indenterspitze und Deckfliche der Messbereich der durch die Kontaktfin-
dung beeinflussten Werte so grof, dass die Bestimmung der Fliekspannung bei 5%
plastischer Dehnung beeintrichtigt wird. Dies spiegelt sich zum einen in der leicht
verdnderten Kurvenform im Anfangsbereich der FlieRkurven (siehe Abbildung[4.72)),
zum anderen in der grofen Streuung der an Siulen des grofsten Durchmessers ge-
messenen Fliefsspannungen wider. Aus diesem Grund sind in Abbildung die

Fliefsspannungen fiir Sdulen mit 5 pm Durchmesser nicht ausgefiillt dargestellt.

Weiterhin sind in Abbildung mehrere Fits dargestellt, die auf der Grundlage
eines Schale-Kern-Modells an die Messwerte angepasst wurden. Fiir dieses Modell
wird angenommen, dass der FIB-geschidigte Bereich des Polymers eine zylindrische
Hiille an der Oberfliche der Sdule mit der konstanten Dicke ¢ bildet. Der Durchmes-
ser der gesamten Sdule sei d und der Durchmesser des Kerns ist damit d — 2¢. Die
Querschnittsflichen von Schale und Kern werden mit Ag und Ax bezeichnet. Fiir

diesen Fall ist der Volumenanteil der Schale in Abhéngigkeit vom Sédulendurchmesser
durch

As  2dt—¢?

fS:AS+AK_ a2

(4.2)

gegeben. Fiihrt man nun an einer solchen Sdule einen Mikrodruckversuch durch, so

wird die aufgebrachte Kraft F' geméf der anteiligen Querschnittsflichen auf Kern
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und Schale verteilt:
F= FK+FS :UKAK+05A5

Die gemessene Flielsspannung o setzt sich dann anteilig aus den Fliefspannungen
des Kerns ok und der Schale og zusammen:
o = fKUK + st's. (43)

Setzt man den Ausdruck [4.2] fiir den Volumenanteil der Schale in Gleichung [4.3] ein
und beriicksichtigt fx + fs = 1, so ergibt sich fiir die gemessene Fliefspannung in

Abhéngigkeit des Durchmessers

1 1
o = O'K—|-2t(0'5—0'[()a—t2(0'5—0'1()ﬁ
b c
= - — —. 4.4
a+d 7 ( )

Streng genommen bezieht sich Ausdruck ausschlieflich auf die Flieflspannung
der PC-Schichten. Unter der Annahme der plastischen linearen Mischungsregel (sie-
he Kapitel O Komposit = Jou * 0cu + (1 — fou) - ope miissen jedoch lediglich die
Konstanten a, b und ¢ angepasst werden. Aus diesem Grund sind die Fits in Abbil-
dung nach dem Modell 4.4] erstellt worden. Fiir diese Fits dienen verschiedene
Datenmengen als Grundlage. Die rote Kurve ist ein Fit von allen Fliefspannungen
fiir Sdulen mit Durchmessern bis zu 2pm (alle schwarz ausgefiillten Datenpunkte),
die blaue Kurve beriicksichtigt zusdtzlich einen Datenpunkt der Sdulen mit 5pm
Durchmesser (grau ausgefiillter Datenpunkt) und die griine Kurve beriicksichtigt
alle Datenpunkte. Die Ergebnisse fiir die Parameter a, b und ¢ sind zusammen mit
den Standardabweichungen in Tabelle aufgelistet. Es wurde dabei aus dem oben
diskutierten Grund darauf verzichtet, aus den Fitparametern die morphologischen
und mechanischen Eigenschaften der Polymer-Schale zu berechnen. Da die Fits fiir 3
freie Parameter durchgefiihrt wurden und nur wenige Datenpunkte vorhanden sind,

sind die Fehler fiir alle drei Fits relativ grof.

Allerdings kann man aus den drei Fits zumindest eine maximale Fliekspannung der
Saulen zu 0,502 GPa bestimmen. Aus der mittels Nanoindentierung gemessenen Hér-
te und der aus den Fits extrapolierten maximalen Fliefspannung lasst sich dann ein
minimaler Tabor-Faktor von 1,6 fiir diese Probe abschitzen. Die Tabor-Faktoren
sind ebenfalls fiir alle drei Fits in Abbildung angegeben und in Tabelle
aufgelistet. Diese Abschitzung des Tabor-Faktors fiir das Cu/PC-Materialsystem
ist wichtig fiir die Umrechnung zwischen Hérte und Fliefsspannung sowie zum Ver-
gleich der Messwerte mit anderen Probensystemen (siehe Kapitel [5.3.3). Durch die
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Abbildung 4.73: Die aus den FlieBkurven bestimmten Werte fir die FlieBspannung bei 5% plastischer
Dehnung in Abhéngigkeit des Saulendurchmessers. Die Werte fir Sdulen mit 5 um Durchmesser sind
mit nicht ausgefiillten Symbolen markiert, da fir diese Saulen die Bestimmung der FlieBspannung
stark von der Kontaktfindung beeintrachtigt wird. Weiterhin dargestellt sind Fits der Messwerte geman
eines Schale-Kern-Modells (Formel[4.4) fir Saulen mit Durchmessern bis einschlieBlich 2 um (schwarz
ausgefillite Symbole, rot gestrichelte Kurve), zusatzlich den grau ausgefillten Wert fir eine Saule mit
5 um Durchmesser (blau gestrichelte Kurve), sowie flr alle Datenpunkte (griin gepunktet). Die aus den
Fits berechnete FlieBspannung des Kerns sowie der Tabor-Faktor sind in der entsprechenden Farbe
angegeben.

Charakterisierung des Ti/ZrOs- sowie des Cu/PdSi-Probensystems ist bekannt, dass
das Tabor-Verhéltnis fiir das jeweilige Materialsystem unabhéngig von den variieren-
den Einzelschichtdicken relativ konstant ist, aus diesem Grund wird hier von einer

Bestimmung des Verhéltnisses fiir die anderen Cu/PC-Proben abgesehen.

4.4.5 Untersuchung der Grenzflichen

Aufgrund der Probleme bei der Herstellung und Kompression von Cu/PC-Saulen
konnten fiir dieses Materialsystem keine Mikrodruckversuche mit verkippten Schich-

ten durchgefiihrt werden, die Aussagen iiber die Festigkeit der Grenzflichen zuliefen.

Die Morphologie der Grenzflichen wurde anhand von TEM-Analysen untersucht.
Wie bereits in Abbildung zu erkennen sind insbesondere die Grenzflichen von
Cu- auf PC-Schichten sehr rau. Dies ist auf Implantation energiereicher Cu-Teilchen
in die weiche PC-Schicht wéhrend der PLD-Herstellung zuriickzufiihren. Die Grenz-

flichen von PC- auf Cu-Schichten sind vergleichsweise glatter, da die Implanta-
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Tabelle 4.12: Fit-Parameter fur die verschiedenen Fits in Abbildung

Farbe in  # Daten- a b c Tabor-
Abb .73 punkte |GPa) |[GPa-nm| |GPa-nm?| faktor
rot 9 0,502 + 0,563 474 + 1082 -79256 + 419700 1,61
blau 10 0,323 £ 0,329 795 £ 695 38279 + 285205 2,51
griin 12 0,063 + 0,215 1260 £ 521 209105 £ 226726 12,9

tion von PC-Teilchen in die festen Cu-Schichten weniger wahrscheinlich ist. Ab-
bildung zeigt ein Grauwert-Profil einer TEM-Querschnittsaufnahme durch die
Cu35/PC100-Probe. Wihrend der Ubergang zwischen der oberen PC-Schicht (links)
und der Cu-Schicht glatt verlduft, sind Kontraste innerhalb der unteren PC-Schicht
(rechts) nahe der Grenzfliche zu erkennen, die auf Cu-Implantation hinweisen. Zu
beachten ist dabei, dass Cu-Teilchen wahrend der Herstellung bis zu einer Tiefe von
etwa 4nm in die PC-Schicht implantiert werden, und direkt an der Grenzfliche das
PC eine Verringerung der Dichte aufweist (in Abbildung markiert durch einen
roten Balken). Aufgrund dieses stark geschidigte Bereich geringerer Dichte findet
bei der Nanoindentierung (siche Kapitel und [Oelll]) und Mikrodruckversu-
chen (siehe Abbildung bevorzugt Delamination an der unteren Grenzflache der
Cu-Schichten statt.
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Abbildung 4.74: TEM-Hellfeldbild und Grauwert-Profil einer Cu-Schicht der Cu35/PC100-Probe: In-
nerhalb der unteren PC-Schicht (rechts) sind in der Nahe der Grenzflache Kontraste zu erkennen, die
auf Cu-Implantation wahrend der Herstellung zurlickzufihren sind. Innerhalb dieses Implantationsbe-
reichs (grin) ist weiterhin ein Bereich geringerer Helligkeit, und damit geringerer Dichte zu erkennen
(rot). Der Unterschied der Grauwerte zwischen den beiden PC-Schichten sowie der Gradient innerhalb
der unteren PC-Schicht (rechts) resultieren aus Schwankungen der Probendicke.
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4.5 Zusammenfassung der Ergebnisse

Eigenschaften der unverformten Schichtpakete

Die morphologischen und mikrostrukturellen Figenschaften der Schichtpakete vor
der Verformung sind in Tabelle [4.13] zusammengefasst. Alle Schichtsysteme weisen
iiber groke Bereiche glatte und gleichméakig dicke Einzelschichten mit nanokristalli-
nen Metallschichten und durchgéngig amorphen Schichten auf. Alle Schichtsysteme
enthalten aukerdem texturierte Metallschichten, wobei die Textur in den Schichten
der Materialsysteme Cu/PC und Ti/ZrO, schwicher ist als in den Cu/PdSi-Proben.
Die Grenzflichen sind fiir die Ti/ZrOy-Proben mit etwa 1 nm am schirfsten, wihrend
die Cu/PdSi-Proben etwas rauere Grenzflichen von etwa 2 nm Dicke aufweisen, und
die Cu/PC-Proben durch Implantation von hochenergetischen Cu-Teilchen in die
PC-Schichten wihrend der Herstellung mit > 4nm eine verhéltnisméfig unscharfe

Grenzflachenschicht besitzen.

Messung der mechanischen Eigenschaften

Die gemessenen Elastizitdtsmoduln zeigen im Allgemeinen den erwarteten Verlauf
und kénnen durch lineare und inverse Mischungsregeln gendhert werden. Die Héarte
aus Nanoindentierungs-Messungen sowie die Fliefsspannung aus Mikrodruckversu-
chen der Cu/PdSi und Ti/ZrOs-Proben zeigen dieselben Trends mit variierenden
Einzelschichtdicken. Allerdings ist das Verhéltnis aus Hérte und Fliefsspannung we-
sentlich kleiner als der erwartete Tabor-Faktor. Fiir die Cu/PC-Proben wird die
Messung der Flieflspannung aus Mikrodruckversuchen durch die Ausbildung einer
harten Schale des Polymers nach Ionenbestrahlung erschwert. Fiir dieses Materi-
alsystem wurde anhand der Cu50/PC100-Probe durch Druckversuche an Sdulen

Tabelle 4.13: Zusammenfassung der Eigenschaften der unverformten Schichtsysteme.

Materialsystem H Ti/ZrOq ‘ Cu/PdSi ‘ Cu/PC
Metall Struktur nanokristallin
Korngrofse ~ % Schichtdicke ~ % Schichtdicke | = Schichtdicke
Textur schwach (0001) oder | stark (111) schwach (111)
(1010)
PdSi/PC/ZrOa-Struktur amorph
Grenzflichen < 2nm > 4nm durch Im- | < 1nm
plantation von Cu
in PC




4.5. ZUSAMMENFASSUNG DER ERGEBNISSE 149

verschiedenen Durchmessers ein minimaler Tabor-Faktor von 1,6 bestimmt.

Cu/PdSi und Cu/PC-Proben zeigen Serrationsmaxima bei Nanoindentierung bis
zu groken Eindringtiefen, welche mit der Ausbildung von interlayer-Scherbéindern
sowie Delamination vom Substrat korrelieren. Ti/ZrOo-Proben zeigen weder Serrati-

onsmaxima noch Delamination vom Substrat durch interlayer-Scherbandaktivitét.

Verformungsmorphologie

Cu/PdSi-Proben und Ti/ZrOy-Proben zeigen Kodeformation bis zu plastischen Deh-
nungen von > 80%. Diese Dehnungen sind um ein Vielfaches grofer als fiir die ein-
zelnen Komponenten - nanokristalline Metalle und amorphe Schichten - erwartet

wird.

Unter Berkovich-Indents bilden alle Materialsysteme interlayer-Scherbénder aus, die
mit Schichtrotation verbunden sind und in zwei Typen unterteilt werden konnen.
Diese interlayer-Scherbinder verursachen eine Ausbauchung der Kanten der Ein-
driicke. Dabei haften die Schichten fiir die Materialsysteme Ti/ZrOy und Cu/PdSi
auch in stark plastisch verformten Bereichen gut aneinander, wihrend fiir die meisten
Cu/PC-Proben Delamination beobachtet wird. Direkt unter der Indenterspitze liegt
Kodeformation (Ti/ZrOy und Cu/PdSi) beider Komponenten ohne Schichtrotation

VOr.

Die Verformungsmorphologie der komprimierten Saulen kann in zwei Typen unter-
teilt werden, die beide starke Verformungsentfestigung aufweisen. In beiden Fallen
beginnt die Verformung aufgrund ihrer Konizitdt am Kopf der Sdulen in Form ei-
ner Ausbauchung. Bei Verformungstyp A ist die plastische Verformung weiterhin
am Kopf der Saule lokalisiert. Sdulen vom Verformungstyp B zeigen bei grofen
Dehnungen eine weitere Ausbauchung in der Mitte der Sdule, und weniger starke
Verformungserweichung. Sdulen beider Verformungstypen versagen bei grofen Deh-
nungen durch die Bildung eines oder mehrerer interlayer-Scherbénder. Die Bildung
der Ausbauchungen sowie des interlayer-Scherbandes korreliert jeweils mit einem
lokalen Maximum der Dehngeschwindigkeit wiahrend des mechanischen Tests. Bei
den Cu/PdSi-Schichtpaketen tritt Verformungstyp B fiir groke Cu-Anteile (fo, >
0,8) und geringe PdSi-Schichtdicken (tpgs; < 20nm) auf, bei Ti/ZrO9-Proben tritt
Verformungsmorphologie B bereits ab mittleren Ti-Anteilen (fr; > 0,3) auf und ist
unabhéngig von der ZrOo-Schichtdicke.

Die Untersuchungen an 45°-Sdulen zeigen um durchschnittlich 40% geringere Fliek-
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spannungen im Vergleich zu normalen Mikrodruckversuchen. In den meisten Féllen
sind die Metallschichten nach Versagen der Sdulen stirker verformt, was auf lokali-
sierte plastische Verformung in der schwécheren Komponente und damit sehr feste
Grenzflichen hinweist. Lediglich die Ti10/ZrO510-Probe zeigt Versagen ohne signifi-
kante plastische Dehnung der Einzelschichten durch Abrutschen an der Grenzfliche.



Kapitel 5
Diskussion

In diesem Kapitel werden die zentralen Fragestellungen diskutiert, die sich aus den
in den vorherigen Kapiteln geschilderten Beobachtungen ergeben. Die unabhéngig
vom Materialsystem groften Duktilititen der Schichtpakete in Kompression wer-
fen die Frage auf, welche makroskopischen und mikroskopischen Verformungsme-
chanismen Kodeformation bis zu grofen plastischen Dehnungen verursachen, ohne
die Schichtstruktur der Proben zu zerstoren. Dies wird in Kapitel eingehend
behandelt. Weiterhin sollen die anhand der Verformungsmorphologien von Saulen
beobachtete Verformungsentfestigung bei grofen Dehnungen sowie die interlayer-
Scherbandbildung als hiufig auftretender Versagensmechanismus der Proben eror-
tert werden. In diesem Zusammenhang werden die Ergebnisse dieser Arbeit in den

Kontext der Literatur eingeordnet.

Kapitel diskutiert die Messungen der mechanischen Eigenschaften. In diesem
Zusammenhang wird die Nanoindentierung als einfache, hiaufig verwendete Testme-
thode zur quantitativen Bestimmung der elastischen und plastischen mechanischen

Eigenschaften anisotroper Schichtpakete diskutiert.
In Kapitel 5.3 wird schlieflich ein Modell zur Bestimmung der Festigkeiten von diin-

nen Metallschichten in Schichtpaketen vorgestellt, und es werden insbesondere die
daraus ermittelten hohen Festigkeiten der Metallschichten, sowie die vergleichsweise

geringen beobachteten Grofeneffekte diskutiert.
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5.1 Verformungsmechanismen und Duktilitéit

Fir das Ti/ZrOs- sowie das Cu/PdSi-Materialsystem wird iiber einen weiten
Schichtdickenbereich von etwa 10nm - 120nm Kodeformation beider Komponen-
ten bis zu plastischen Dehnungen von > 80% beobachtet. Die Kodeformation ist
besonders gut anhand der Verformungsmorphologien der Mikrodruckversuche zu er-
kennen (siehe Abbildungen [£.15] [£.4€)), tritt jedoch ebenfalls im zentralen Bereich
unter Nanoindents auf (siche Abbildungen 1.9 und [£.41)). Im Gegensatz dazu zeigen
Cu/PC-Proben nur bedingt Kodeformation (siehe Abbildung [4.68)), wesentlich hiiu-
figer jedoch Delamination und Rissbildung innerhalb der Cu-Schichten bei grofen

Dehnungen.

In diesem Kapitel sollen mogliche Einflussfaktoren fiir das beobachtete Verformungs-
verhalten erortert werden. Dabei wird unter anderem auf mikroskopische und ma-
kroskopische Mechanismen zur Dehnungs-Delokalisierung, auf den Einfluss der Geo-
metrie und der Grenzflicheneigenschaften und auf das beobachtete Versagen der
Proben eingegangen, sowie ein Vergleich mit experimentellen Ergebnissen in der

Literatur gezogen.

5.1.1 Duktilitat der Komposite

Die hohe Duktilitat tritt als Folge mehrerer Faktoren auf, die Faktoren im Folgenden

diskutiert werden:

e Homogene Verformung der Komponenten unter Beschriankung durch umge-
bendes Material,

e starke Grenzflachen und

e die effektive Wechselwirkung des Plastizitdtsmechanismen beider Komponen-

ten.

Die diinnen Einzelschichten werden jeweils vom gesamten Rest des umgebenden
Schichtpakets global beschrinkt. Diese Beschriankung fiihrt unter bestimmten Be-
dingungen zur Delokalisierung der Dehnung und somit zur Erhohung der Duktilitat.
Dies ist schematisch in Abbildung dargestellt, und gilt insbesondere fiir die kris-

tallinen Metallschichten in diesen Kompositen.

Eine diinne Schicht, die freistehend gedehnt wird, versagt meist schon bei sehr klei-
nen makroskopischen Dehnungen an ihrer schwéchsten Stelle (siehe Abbildung[5.1h).
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(a) freistehende Metallschicht

el o

(b) Metallschicht auf Substrat

Metall

(¢) Metallschicht auf Substrat, Delamination

Abbildung 5.1: Verformungsmechanismen und Duktilitét einer diinnen Metallschicht (a-c). Eine frei-
stehende Metallschicht versagt durch Dehnungslokalisierung (a), die durch ein Substrat verhindert
werden kann (b). Ist die Adhdsion zwischen Schicht und Substrat nicht ausreichend (c), kommt es
wahrend der Verformung zu Delamination der Schicht, und Dehnungslokalisierung tritt auf. (nach Li et

al , Xiang et al ).

Solche Schwachstellen kénnen dabei allgemein durch Rauigkeit oder makroskopische
Defekte an der Oberfliche bzw. im Inneren der Schicht entstehen, oder auf mikrosko-
pischer Ebene durch verschiedene Korngréften und -orientierungen vorliegen. Bereits
bei kleinen makroskopischen Dehnungen werden an solchen Schwachstellen Verset-
zungen nukleiert. Bei freien Oberflichen kénnen meist keine Versetzungen gespei-
chert werden, und Verformungsverfestigung wird unterdriickt. Aus diesem Grund
kommt es zur plastischen Einschniirung der Schicht durch fortlaufende Versetzungs-
aktivitdt an der Schwachstelle. Lokal erfahrt die Schicht grofie plastische Dehnungen,
die jedoch kaum zur makroskopisch beobachtbaren Plastizitat beitragen. Diinne Me-
tallschichten versagen daher meist bei Dehnungen, die nur geringfiigig grofer sind
als das elastische Limit, also bei weniger als etwa 2% .

Dieses makroskopisch sprode Verhalten kann wesentlich beeinflusst werden durch
die Einfiihrung einer geometrischen Beschriankung der diinnen kristallinen Schicht,
z.B. durch ein Substrat. Wenn die Grenzflache zwischen Schicht und Substrat gute
Adhésionseigenschaften besitzt (siehe Abbildung [5.1p), kann die Dehnungslokalisie-
rung an einer Schwachstelle durch zwei Mechanismen verhindert werden. Zum einen
konnen lokal Kréfte auf das Substrat {ibertragen und damit starke Spannungskon-

zentrationen vermieden werden (,load shedding”). Zum anderen kann eine starke
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Grenzflache Versetzungsspeicherung in der Metallschicht und damit Verformungs-
verfestigung unterstiitzen. Diese Mechanismen tragen dazu bei, die makroskopische
plastische Dehnung wesentlich zu erhéhen: Lu et al [Lu07] konnten eine 1 pm dicke
Cu-Schicht auf einem Polyimid-Substrat bis zu plastischen Dehnungen von 50% -

60% verformen.

Dieses Prinzip der Dehnungs-Delokalisierung in einer diinnen Schicht durch ein Sub-
strat funktioniert jedoch nur dann, wenn die Grenzflache zwischen Schicht und Sub-
strat stark genug haftet, und wenn das Substrat eine ausreichende Steifigkeit besitzt.
Bei einem nachgiebigen Substrat konnen Versetzungen bei beginnender plastischer
Verformung der Metallschicht durch Ausbreitung des Versetzungskerns (,dislocati-
on core spreading”) an der Grenzflidche delokalisieren, und stellen kein Hindernis fiir
nachfolgende Versetzungen dar. Dies fiihrt - &hnlich wie im Fall einer freistehen-
den Schicht - zu fehlender Verformungsverfestigung und erlaubt Lokalisierung der

plastischen Verformung.

Fiir diese Mechanismen der Dehnungs-Delokalisierung gibt es einen weiteren Erkla-
rungsansatz auf Grundlage der mikroskopischen Verformungsmechanismen. Durch
die geringen Korngrofien und Schichtdicken der kristallinen Schichten ist die Auf-
stauung von Versetzungen auf einer Gleitebene gegen die Grenzflache nicht moglich.
Die riickwirkenden Spannungen sind aufgrund der geringen typischen Abstinde zwi-
schen der Versetzungsquelle und bereits bestehender Versetzungen so grof, dass die
Nukleation einer weiteren Versetzung auf derselben Gleitebene unterdriickt wird.
Dahingegen werden fiir ein gegebenes Gleitsystem Versetzungen auf eng benachbar-
ten parallelen Gleitebenen aktiviert, welche die Plastizitit relativ homogen iiber die
Metallschicht verteilen [Bhall| [Mis03] [Nix98|. So kénnen Spannungskonzentratio-
nen durch einen Versetzungsaufstau auf einer Gleitebene unterdriickt werden. Die
Versetzungen in den kristallinen Kérnern bilden ein Versetzungsnetzwerk aus, das

die Versetzungen {iber die gesamte kristallin-amorphe Grenzfliche verteilt.

Die erdrterten Mechanismen der Dehnungs-Delokalisierung, also Kraftiibertragung
auf benachbarte Schichten, Verformungsverfestigung durch Versetzungsspeicherung
und die Ausbildung eines Versetzungsnetzwerkes, bewirken homogene Verformung
der Metallschichten in Ti/ZrOy- und Cu/PdSi-Schichtpaketen. Die Mikrodruckver-
suche an 45°-Sdulen bestatigen die dafiir benotigte Festigkeit der Grenzflachen und
die amorphen Nachbarschichten besitzen die erforderliche Steifigkeit. Im Gegensatz
dazu wurde bei einigen Cu/PC-Proben Delamination an den Grenzflichen beobach-
tet, die zusammen mit der geringen Steifigkeit der Polymerschichten zu Dehnungs-

lokalisierung und Rissbildung in den Cu-Schichten fiihrt.
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Im Falle einer diinnen amorphen Schicht gelten die obigen Ausfiihrungen zur
Dehnungs-Delokalisierung nur eingeschrdnkt. Nimmt man an, dass das Versagen
einer freistehenden sproden amorphen Schicht durch lokales Versagen durch Scher-
bandbildung ohne wesentliche Plastizitit stattfindet, so kann ein Substrat das da-
mit einhergehende Versagen der diinnen Schicht nicht effektiv verhindern [Li05].
Dies spricht dafiir, dass neben dem Argument der geometrischen makroskopi-
schen Dehnungs-Delokalisierung fiir die homogene plastische Verformung der diinnen
amorphen Schichten in den untersuchten Schichtpaketen die mikroskopischen Ver-

formungsmechanismen wesentlich beitragen miissen.

In den hier untersuchten Schichtpaketen liegt die Schichtdicke der amorphen Schich-
ten im Bereich von 10 nm - 100 nm. Die Breite eines Scherbandes liegt in einer dhn-
lichen Grofenordnung von 10 nm - 20 nm [Jia09| |[Li02] [Li07] [Zha06|, wobei die In-
kubationsldnge fiir den Reifungsprozess eines zu Rissbildung fiihrenden Scherbandes
auf etwa 100 nm geschétzt wird [Shi0O6]. Diese geringe Dicke der amorphen Kompo-
nente kann zur Unterdriickung von Scherbandbildung oder zur Unterdriickung von
Rissbildung aufgrund von Scherbéndern fithren. Weiterhin wird die diinne amorphe
Schicht durch eine kristallin-amorphe Grenzfliche begrenzt, die in Verbindung mit
der steifen kristallinen Nachbarschicht die Ausbildung von Stufen durch Scherband-

aktivitat an der Grenzfliche verhindern kann.

Ob die plastische Verformung innerhalb der amorphen Schichten durch viele STZs
gleichméfig iiber die Schicht verteilt wird, oder sich die STZs unter der Be-
schrinkung durch starke Grenzflichen zu ,stabilen Scherbédndern zusammenschlie-
en, wird in der Literatur kontrovers diskutiert. Eine Ubersicht iiber Arbeiten zu
kristallin-amorphen Schichtpaketen, unterteilt nach Beobachtungen von Scherbén-
dern und STZs, ist in Tabelle gegeben. In dieser Arbeit wurden bei TEM-
Untersuchungen der Grenzflachen stark verformter Schichtpakete keine Stufen nach-
gewiesen, es findet lediglich eine leichte Aufrauung der Grenzflache statt (siehe Ab-
bildung[4.32)). Dies ist konsistent mit Beobachtungen in der Literatur PdSi-Schichten
in Schichtpaketen [Don07b| [Don07al. An der Oberfliche einiger Ti/ZrO,-Séulen
hingegen (siehe Abbildung kénnen Scherbinder in der amorphen Komponente
ZrO4 auftreten.

Neben den zum Teil widerspriichlichen Ergebnissen experimenteller Arbeiten in
der Literatur zu verschiedenen Schichtsystemen ist insbesondere ein Vergleich der
Ergebnisse dieser Arbeit mit den beiden Molekulardynamik-Simulationen (MD)
[Arm11] [WanO7b| aufschlussreich: Diese beiden Arbeiten wurden an Cu/CuZr-

Schichtpaketen mit dhnlicher Zusammensetzung und vergleichbaren Schichtdicken,
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Tabelle 5.1: Ubersicht (iber Beobachtungen zum Verformungsverhalten der amorphen Komponente in
kristallin-amorphen Schichtpaketen in der Literatur. MD: Molekulardynamik-Simulationen, MC: Mikro-
druckversuche, PR: Periodische Randbedingungen, FO: Freie Oberflache.

Quelle ‘ Material Methode Beobachtungen
Scherbénder
Arman et al | Cu/CuZr, 5-10nm MD: FO in 1D, | stabile SB  absorbieren
[Arm11| PR in 2D STZs
" Chou et | Ta/ZrCuTi, 5-50nm | MC, TEM Stufen an Grenzfliche
al [Choll]
Liu et | Cu/CuZr, 10-100nm | MC, TEM SB fiir tc, <50 nm
al |Liul2]
Schertransformationszonen
Wang et | Cu35/CuZrb MD: PR in 3D | STZs (MD)
al [Wan07b)

Zugv., TEM keine Stufen an Grenzfla-

chen, Kodeformation

Donohue et al | Cu90/PdSil0 Walzen, TEM | keine Stufen an Grenzfld-
[Don07h| che
' Kim et | Cu/CuZr, 15-300nm | Zugv., TEM keine Stufen an Grenzfla-
al [Kim11| chen

jedoch verschiedenen Randbedingungen durchgefiihrt und zeigen eine Abhéngigkeit
des Verformungsverhaltens der amorphen Schichten von deren geometrischer Be-
schriankung. Scherbandbildung wird unterdriickt, wenn die diinne amorphe Schicht
in allen Raumrichtungen geometrische Beschrankung erfihrt [WanO7b|, wihrend
die Einfiihrung einer freien Oberfliche in einer Dimension zu Scherbandbildung
fiihrt [Arm11]. Ahnliches Verhalten wurde von Zink et al [Zin06] in MD-Simulationen
der Verformung eines CuTi-Glases unter verschiedenen Randbedingungen festge-
stellt. Zusédtzlich zur geringen Dicke der amorphen Schichten ist also deren Be-
schrankung wichtig, um Scherbandbildung zu vermeiden. Dies ist konsistent mit
Beobachtungen dieser Arbeit, bei denen innerhalb der Sdulen oder unter Nanoin-
dents keine Scherbénder in der amorphen Komponente beobachtet werden, wihrend

dies an freien Saulenoberflichen teilweise Scherbinder sehr wohl der Fall ist.

Durch die gegenseitige Beschrankung beider Komponenten in dieser Geometrie wird
der Aufbau von Spannungskonzentrationen bereits effektiv unterdriickt. Dariiber

hinaus muss in einem kristallin-amorphen Schichtpaket allerdings zusétzlich die lo-
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kale plastische Dehnung beider Schichten aneinander angepasst werden, um Delami-
nation an der Grenzfliche zu verhindern. Diese Bedingung fordert einen Mechanis-
mus, der eine Wechselwirkung der verschiedenen Plastizitatsmechanismen iiber die
kristallin-amorphen Grenzflichen hinweg erlaubt und die lokal erzeugten plastischen

Dehnungen aufeinander abstimmt.

Wang et al [Wan07b| konnten zeigen, dass STZs in den amorphen Schichten dort
aktiviert werden, wo Versetzungen in den kristallinen Schichten die Grenzfliche tref-
fen, und dass ebenso Versetzungen nukleiert werden kénnen, wo aktive STZs nahe
der Grenzfliche auftreten. Durch die omnidirektionale Wechselwirkung der Plasti-
zitdtsmechanismen iiber die Grenzfliche konnen Spannungskonzentrationen in den
kristallinen Schichten - wie etwa durch Inkompatibilitdten zwischen verschiedenen
Kornern an Tripelpunkten oder durch Versetzungswechselwirkung - abgebaut wer-

den.

Dieser Mechanismus kann Kodeformation bis zu grofsen plastischen Dehnungen her-
vorrufen. Dies wurde ebenso von Donohue et al [Don07b| an kristallin-amorphen
Schichtpaketen beobachtet, die in demselben Depositionssystem (Universitat Har-
vard, Arbeitsgruppe Frans Spaepen) wie die in dieser Arbeit untersuchten Cu/PdSi-
Schichtpakete hergestellt wurden. Die Autoren beobachteten Kodeformation bis
zu Dehnungen von 75% an kaltgewalzten Cu90/PdSil0- und Cul00/PdSil00-
Schichtpaketen. Die Untersuchungen von Wang et al [Wan07b| an Cu/CugsZrzs-

Schichtpaketen zeigen plastische Dehnungen von bis zu 14% bei Zugversuchen.

Beim Vergleich mit rein kristallinen Schichtpaketen fallt auf, dass fiir diese Materiali-
en nur in einem geringen Schichtdickenbereich homogene Verformung und Duktilitét
beobachtet wird. Der Unterschied zwischen rein kristallinen und kristallin-amorphen
Grenzflichen ist, dass fiir letztere die Ubertragung von plastischer Verformung von
einer Komponente zur anderen wesentlich einfacher zu erreichen ist, da die STZs
als Tréger plastischer Verformung omnidirektional sind und damit Fehlpassungen
zwischen den Gitterabstidnden sowie Orientierungsunterschiede beider Komponen-
ten in diesem System nicht auftreten konnen. Dies kénnte ein Grund dafiir sein,
dass fiir kristallin-amorphe Komposite homogene Verformung beider Komponenten
ohne Zerstorung der Schichtstruktur iiber einen weiten Schichtdickenbereich beob-
achtet wird, wihrend sie bei rein kristallinen Kompositen nur in einem begrenzten
Schichtdickenbereich auftritt [Mis01] [Mis02] [Mis03] [Mis04] [Mis05]| [Mis07].

Im folgenden Kapitel werden weiterhin notwendige geometrische Bedingungen so-

wie der Einfluss der Grenzflichen auf die beobachteten Verformungsmechanismen
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diskutiert.

5.1.2 Einfluss von Grenzflachen und Geometrie

Bei der Verformung der Schichtpakete spielen die Grenzflichen eine entscheidende
Rolle. Dies wurde bereits in den vorigen Kapiteln zu mikroskopischen Verformungs-
mechanismen sowie zur makroskopischen Dehnungs-Delokalisierung angesprochen,

und soll in diesem Kapitel eingehender diskutiert werden.

Die Untersuchungen dieser Arbeit an verformten Schichtpaketen zeigen, dass die
Grenzflachen bei Verformung bis zu grofen plastischen Dehnungen eine Aufrauung
(sieche Abbildung erfahren. In keiner der untersuchten Proben wurden scharfe
Stufen an der Grenzfliche gefunden, wie sie durch die Ausbildung von Scherbéndern
in der amorphen Schicht hervorgerufen werden kénnen. Weiterhin wurde lediglich
fiir Cu/PC-Proben lokale Delamination an der Grenzflache beobachtet. Sobald Dela-
mination auftritt, kann man die diinne Schicht als lokal freistehend betrachten, und
Spannungskonzentrationen konnen wiederum zu Lokalisierung der plastischen Ver-
formung fiithren. Dies ist in Abbildung schematisch dargestellt. Lu et al [Lu07|
sowie Xiang et al [Xia05| beobachteten im Experiment an diinnen Cu-Schichten
meist das gleichzeitige Auftreten von Delamination der Schicht vom Substrat und
Rissbildung, sowie eine Duktilitdtssteigerung durch Adhésionserh6hung zwischen
Schicht und Substrat [Xia05|. Dies ist ein Grund fiir die gleichzeitig mit Delamina-
tion auftretende Rissbildung in den Cu-Schichten der Cu/PC-Schichtpakete.

Fiir die in dieser Arbeit untersuchten Schichtpakete erwartet man aufgrund des Her-
stellungsprozesses stark gebundene Grenzflichen. Bei der gepulsten Laserdeposition
werden die Teilchen mit grofsen kinetischen Energien auf dem Substrat deponiert, so
dass gegenseitige Implantation der Komponenten an der Grenzfliche auftritt. Dies
wird insbesondere aus TEM-Bildern fiir die Cu/PC-Schichtpakete anhand der aus-
geprigten Ubergangsschicht deutlich, und wird auch fiir die ebenfalls mittels PLD
hergestellten Ti/ZrOy-Schichtpakete erwartet. Die Cu/PdSi-Proben wurden hinge-
gen mittels Argon-lTonenstrahlsputtern hergestellt, was zunéchst keine Vermischung
beider Komponenten an der Grenzfliche erwarten liasst. Allerdings ist bekannt, dass
die drei beteiligten Elemente Cu, Pd und Si zusammen bevorzugt ein Glas bil-
den - PACuSi [Her87| [KualO]- so dass eine chemisch begiinstigte Vermischung der
Komponenten an der Grenzfliche auftreten kann. Diese Argumente sprechen fiir

aufkergewohnlich starke Grenzflichen in allen untersuchten Proben.
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Tatsdchlich zeigen die beiden Materialsysteme Ti/ZrO und Cu/PdSi mit nachweis-
bar starken Grenzflichen homogene Kodeformation, wihrend die Cu/PC-Proben
jedoch teilweise Delamination an der Grenzflaiche und damit einhergehendes Versa-
gen der Schichtstruktur aufweisen. Die Implantation von Cu in PC fiihrt in diesem
Fall zu einer lokalen Schidigung des Polymers (siehe Abbildung [4.74)). Aus diesem

Grund tritt Delamination bevorzugt an der Grenzfliche von Cu auf PC auf.
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Abbildung 5.2: Modell der Verformung kristallin-amorpher Schichtpakete in Abh&ngigkeit der Ein-
zelschichtdicken (Metallschichtdicke t,,, Schichtdicke der amorphen Komponente t,) nach Liu et
al [Liu12]. Durch die gréBenabhéngige FlieBspannung der kristallinen Schichten findet bei groBen
Schichtdicken plastische Verformung und Extrusion der kristallinen Schichten statt. Die Verringerung
der kristallinen Schichtdicke fuhrt zu einer Erhéhung der FlieBspannung, so dass Kodeformation bei-
der Komponenten stattfinden kann, unter der Nebenbedingung, dass die Schichtdicke der amorphen
Komponente etwa gleich gro3 oder kleiner ist als diejenige der kristallinen Schichten. Ist dies nicht
der Fall oder sind die kristallinen Schichten so diinn, dass Plastizitdt durch Versetzungsbewegung
und -wechselwirkung eingeschréankt ist, so kommt es zu Scherband- oder STZ-Bildung innerhalb der
amorphen Schichten und Durchscherung der kristallinen Schichten.

Es ist zu erwarten, dass die Geometrie der Probe, also sowohl die Einzelschichtdi-
cken der Komponenten als auch das Verhéltnis von Schichtdicke zu Probengrofe,
das Verformungsverhalten wesentlich beeinflussen. An kristallin-amorphen Schicht-
paketen wurden in diesem Zusammenhang nur wenige systematische Untersuchun-
gen durchgefiihrt, dementsprechend sind hier allgemein giiltige Aussagen schwierig.
Homogene Kodeformation der kristallinen und amorphen Komponenten wird im All-
gemeinen nur bei Einzelschichtdicken von < 200 nm beobachtet [Don07a| [Don07b]
[Liul0] [Liul2|. Dies ist konsistent mit den Beobachtungen dieser Arbeit. Dies kann

zum einen durch einen Wechsel im Verformungsmechanismus der amorphen Kom-
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ponente zu Scherbandbildung [Don07b| erkldrt werden. Zum anderen nimmt bei
stiarkerer amorpher Komponente die Fehlpassung der Festigkeiten beider Schich-
ten mit steigender kristalliner Schichtdicke zu. Dieser Einfluss wurde von Liu et
al [Liul2| an Cu/CuZr-Schichtpaketen mit systematisch variierten Einzelschichtdi-
cken im Bereich von 10 nm - 500 nm nachgewiesen. Die Autoren beobachteten einen
Ubergang im Verformungsmechanismus von vorrangiger Verformung und Ausbau-
chung der Cu-Schichten (Cu-Schichtdicke > 150 nm) iiber Kodeformation beider
Materialien (Cu-Schichtdicke 80 nm - 150nm) hin zu Scherereignissen in den amor-
phen ZrCu-Schichten, die die Cu-Schichten durchscheren (Cu-Schichtdicke < 50 nm,
siche Abbildung . Kodeformation im mittleren Schichtdickenbereich findet aller-
dings nur unter der Nebenbedingung statt, dass die Cu-Schichten etwa gleich dick
oder dicker sind als die amorphen Schichten. Diese Beobachtung ist konsistent mit
den Ergebnissen dieser Arbeit zu Ti/ZrOo-Siulen (siche Abbildung[£.18)), an denen
mit sinkender Ti-Schichtdicke bei konstanter ZrO,-Schichtdicke eine Zunahme der
Anzahl und relativen Linge von Scherbindern an der Oberfliche beobachtet wurde.
Trotzdem wird allerdings in dieser Arbeit bis zu kristallinen Metallschichtdicken von
10nm homogene Verformung beobachtet. Liu et al begriindeten ihre Beobachtun-
gen unter Zuhilfenahme eines Modells der Bruchmechanik: Die Bruchzihigkeit eines
Schichtpakets aus duktilen und spréden Schichten steigt mit zunehmender Schicht-
dicke des duktilen Materials. Die Bruchzéhigkeit K. dieser Proben kann im Grenzfall

des ,small-scale yielding* abgeschitzt werden zu [Cao91|

K.=op/21t,, (5.1)

wobei t,, die Schichtdicke der kristallinen Metallschicht bezeichnet. Die Bruchza-
higkeit steigt demnach mit zunehmender Festigkeit des Materials sowie mit zuneh-
mender Schichtdicke der duktilen Schichten. Um zu entscheiden, unter welchen Be-
dingungen ein in der sproden amorphen Komponente nukleiertes Scherband durch
die kristallinen Schichten aufgehalten werden kann, ist eine Abschéitzung des damit
verkniipften Spannungsfeldes notwendig. Ein Scherband besitzt ein Spannungsfeld,
das demjenigen eines Risses dhnelt. Die charakteristische Grofe der plastischen Zone
R, an der Rissspitze kann abgeschétzt werden durch [Lin97]

KQ
Ry~ 31— . (5.2)
Ty

Unter Verwendung von Gleichung ergibt sich eine plastische Zone der Schicht-

pakete von ndherungsweise

R, ~

[SVl

tn (5.3)
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Dies bedeutet, dass die plastische Zone der Schichtpakete etwa der Dicke der duktilen
kristallinen Metallschichten entspricht. Damit ein Scherband in der amorphen Kom-
ponente durch die duktilen Schichten aufgehalten werden kann, muss die Schicht-
dicke des amorphen Materials also kleiner sein als die Schichtdicke der duktilen

Komponente.

Ein weiteres Argument fiir die Notwendigkeit geringer Schichtdicken zum Errei-
chen stabiler Kodeformation gibt Gao [Gao06|, aufbauend auf Arbeiten von Dugda-
le [Dug60|. Unter Verwendung von Konzepten der Bruchmechanik ergibt sich fiir die
Schichtdicke eine kritische Grofe, unterhalb derer Rissausbreitung aus energetischen
Griinden nicht moglich ist. Diese maximale kritische Grofe t.. ist gegeben durch
o o 2 (5.4)
¥
wobei I' die Bruchenergie, I/ der Elastizitatsmodul und o die Fliefspannung des
Materials bezeichnen. Der Elastizititsmodul der sproden (amorphen) Komponente
in den hier untersuchten Schichtpaketen liegt bei 85 GPa fiir PdSi bzw. 200 GPa fiir
ZrQq, und die Fliekspannung betrigt 2 GPa fiir PdSi bzw. 6,8 GPa fiir ZrO,. Die
Bruchenergie der Materialien ist dabei nicht bekannt, kann jedoch nach unten und
oben abgeschitzt werden. Unter der Annahme, dass die maximal mogliche Umord-
nung innerhalb eines Scherbandes einer plastischen Dehnung von € = 1 entspricht,
und die typische Scherbanddicke etwa 10 nm betragt, kann die maximale Bruchener-
gie unter Verwendung der gemessenen Iliekspannung zu I' = o - 10 nm abgeschatzt
werden [Vol08|. Der Minimalwert entspricht in etwa der Bruchenergie sproder Ma-
terialien von etwa der doppelten Oberflichenenergie (I' = 2+), welche wiederum
mit v ~ 1J/m abgeschétzt werden kann. Dies ist allerdings eine sehr restriktive
Abschétzung nach unten, da die hier verwendeten amorphen Materialien nicht so
sprode sind wie etwa Keramiken. Aus diesem Grund liegt der realistische Wert fiir
die charakteristische Grofe t.. wahrscheinlich sehr viel ndher am maximalen Wert.
Unter diesen Annahmen ist die charakteristische Grofe t., = 43nm - 420 nm fiir
PdSi und t.., = 8nm - 300 nm fiir ZrO,. Unterhalb dieser Grofe ist Rissausbreitung
im Material nicht moglich, wie auch an diinnen Schichten der Materialien in dieser
Arbeit beobachtet wurde.

Allgemein lasst sich festhalten, dass die Schichtdickenverhéltnisse sowie die Wahl der
absoluten Schichtdicken in einem Schichtpaket das Verformungsverhalten wesentlich
beeinflussen. Konzepte der Bruchmechanik sagen eine grofenabhangige Bruchtole-
ranz sproder Materialien voraus, was fiir die Wahl einer moglichst geringen Schicht-

dicke (im Nanometer-Bereich) spricht. Um die notwendige gegenseitige geometri-
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sche Beschriankung der Komponenten zu erhalten, sind diinne Schichten mit grofem
Aspektverhiltnis von geometrischer lateraler Probengrofe (z.B Sdulendurchmesser)
zu Schichtdicke notwendig. Weiterhin beeinflusst die Schichtdicke der kristallinen
Komponente das Verformungsverhalten: Zum einen variiert das Verhéltnis der me-
chanischen Eigenschaften beider Komponenten durch die grofenabhéingige Flief-
spannung der kristallinen Metallschichten, zum anderen sind ausreichend dicke kris-

talline Metallschichten erforderlich um mogliche Scherereignisse zu stoppen.

5.1.3 Verformungsentfestigung und Versagensmechanismus

Die beobachteten Verformungsmorphologien weisen auf ausgepragte Verformungs-

entfestigung hin. Dies kann hauptsichlich durch zwei Argumente erklirt werden:

e Die amorphe Komponente kann Verformungsentfestigung zeigen, die aus
der dehnungsinduzierten Umordnung der amorphen Struktur resultiert
(,deformation-induced softening®, [Heg05| [Spa06]). An diinnen ZrO,-Schichten
wurde ein Verformungsentfestigungs-Faktor von 1,53 bestimmt, der weitaus
grofer ist als fiir die Ti/ZrOs-Schichtpakete. Dies weist darauf hin, dass die
amorphe Komponente die beobachtete Verformungsentfestigung der Schicht-

pakete zumindest zum Teil beeinflusst.

e Auch die kristalline Komponente zeigt unter bestimmten Bedingungen Verfor-
mungsentfestigung, da ihre Festigkeit unter Anderem von der vorliegenden Ver-
setzungsdichte abhingt. Zu Beginn der plastischen Verformung werden Verset-
zungen nukleiert, die durch die Grenzflichen in ihrer Bewegung gehindert wer-
den. So bildet sich eine hohe Versetzungsdichte aus. Sobald jedoch Spannungen
erreicht werden, die auch Plastizitdt innerhalb der amorphen Komponente ver-
ursachen, werden Versetzungen an der Grenzfliche durch lokale Umordnung
des amorphen Materials annihiliert und die Versetzungsdichte sinkt [Wan07b)|.
Dieser Mechanismus wird in Kapitel ausfiihrlicher diskutiert.

e Die beobachtete plastische Anisotropie der Komposite fiihrt zu einer geometri-
schen Entfestigung, sobald Spannungen parallel zu den Grenzflichen wirken.
Dies erklart den beobachteten Versagensmechanismus, der bei Mikrodruck-
versuchen und Nanoindentierung durch die Rotation der Schichten sowie die

Ausbildung von interlayer-Scherbéndern eingeleitet wird.
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Es ist wahrscheinlich, dass eine Kombination aus beiden Faktoren das beob-
achtete Verformungs- und Versagensverhalten bestimmt, da in der Literatur bei
Untersuchungen an rein kristallinen Schichtpaketen &hnliches Verformungsver-
halten beobachtet wird. Dies wird im Folgenden fiir Mikrodruckversuche und

Nanoindentierungs-Messungen diskutiert.

Verformungsentfestigung bei Mikrodruckversuchen

Die beobachteten Verformungsmorphologien der Cu/PdSi- und Ti/ZrOo-Saulen wei-
sen auf Verformungsentfestigung des Komposits hin. Die Verformung beginnt erwar-
tungsgemél jeweils am Kopf der Siule, da dort aufgrund der Konizitit der Saule der
Durchmesser geringer und damit die Spannungen grofer sind. Allerdings wird auch
bei groferen Dehnungen fiir alle Sdulen zundchst am Kopf lokalisierte Verformung
beobachtet, obwohl die Spannung dort geringer ist als etwa im unteren Bereich der
Saule. Das bedeutet, dass die Flieflsspannung des Komposits in diesem Bereich mit

zunehmender Verformung abnimmt, es liegt Verformungsentfestigung vor.

Die Bildung einer Ausbauchung der Siulen geht in allen Féllen mit einer kurzzei-
tigen Erhohung der Dehngeschwindigkeit um 1 - 2 Grokenordnungen im Vergleich
zu dem vorrangig elastischen Bereich des Tests einher (siehe Abbildungen
und . Dies ist ein Hinweis auf einen schnellen Prozess, wie er etwa durch den
plétzlichen Abbau der Versetzungsdichte in den kristallinen Schichten bei einsetzen-
der plastischer Verformung der amorphen Komponente hervorgerufen werden kann.
Dies wurde in Molekulardynamik-Simulationen von Wang et al [Wan07b| beobachtet
und ist ein méglicher Grund fiir den Beginn der Verformungsentfestigung. Als Folge
kommt es zu dehnungsinduzierter Umordnung und damit auch zu Verformungsent-
festigung der amorphen Struktur. Bei groffen Dehnungen (> 15%) kann weiterhin
eine Rotation der Schichten beobachtet werden, die zunéchst zu geometrischer Ent-

festigung, und schlieflich zu interlayer-Scherbandbildung fiihrt.

Die Verformungsentfestigung der Cu/PdSi- sowie der Ti/ZrOs-Proben kann an-
hand von Beobachtungen aus Mikrodruckversuchen iiber die Einfiilhrung des
Verformungsentfestigungs-Faktors quantifiziert werden (siehe Kapitel und
. Auch wenn innerhalb der einzelnen Probenserien keine eindeutigen Trends
der Verformungsentfestigung in Abhéngigkeit charakteristischer Probenparame-
ter erkennbar sind, konnen die beiden untersuchten Materialsysteme mitein-
ander verglichen werden. Fiir Ti/ZrOy-Schichtpakete ergibt sich ein mittlerer
Verformungsentfestigungs-Faktor von 1,40 + 0,11, fiir Cu/PdSi-Schichtpakete be-
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tragt der Mittelwert 1,59 + 0,14. Dies bedeutet, dass die Spannung innerhalb des
stark verformten Bereiches der Sdule bei Erh6hung der plastischen Gesamtdehnung
(von 5% auf 10% - 20%) um 40% bzw. 59% sinkt. Der Unterschied zwischen den
beiden Materialsystemen spiegelt die unterschiedlich stark lokalisierte Verformung
am Kopf der Sdulen wider: Wéhrend bei Ti/ZrOs-Séulen mit 10 - 20% plastischer
Dehnung die Ausbauchungen ein Aspektverhiltnis (Hohe/Durchmesser) von etwa
0,66 4+ 0,07 aufweisen, ist dieses Aspektverhéltnis fiir die Cu/PdSi-Saulen mit 0,46
+ 0,03 wesentlich kleiner, das heifit die Ausbauchungen sind im Verhéltnis ,breiter.
Auch wenn das Auftreten dieses Ausbauchungseffektes auf die Konizitat der Séulen
zuriickgefiihrt werden kann [Sch12|, wurde in dieser Arbeit keine Korrelation zwi-

schen der Form der Ausbauchung und der Taper der getesteten Sdulen beobachtet.

Die detaillierte Entwicklung der Verformungsmorphologien héngt von den jeweiligen
Einzelschichtdicken der Komponenten, sowie vom Materialsystem ab. Fiir Cu/PdSi-
Sdulen beobachtet man einen Ubergang stark lokalisierter Verformung am Kopf der
Saule (Typ A) zu Doppelausbauchung (Typ B) mit zunehmendem Cu-Anteil (fe, >
0,8) und abnehmender PdSi-Schichtdicke (tpgs; < 20nm). Fiir Ti/ZrOq-Saulen be-
obachtet man einen Ubergang von Verformungstyp A zu B mit steigendem Ti-Anteil
bei etwa fp; = 0,3. Die Ausbildung einer zweiten Ausbauchung im unteren Bereich
der Siule (Verformungstyp B) bei einigen Proben erfolgt aufgrund des zunehmend
komplexen triaxialen Spannungszustandes mit hydrostatischer Komponente in den
Schichten direkt unterhalb der ersten Ausbauchung [Sch12|. Aus diesem Grund wird
die plastische Verformung dieser Schichten verhindert und eine zweite Ausbauchung
direkt unterhalb der ersten geformt. Doppelausbauchungen vom Verformungstyp B
treten fiir Cu/PdSi-Proben nur fiir PdSi-Schichtdicken < 20nm auf. Der Einfluss
der PdSi-Schichtdicke kann darauf zuriickgefiihrt werden, dass fiir eine plastische
Verformung der PdSi-Schichten direkt unterhalb der ersten Ausbauchung Scherer-
eignisse in Schichtebene notwendig sind. Fiir diinne PdSi-Schichten ist die Ausbil-
dung grofer Scherbinder aufgrund ihrer intrinsischen Grofe von etwa 10 nm - 20 nm

nicht moglich, so dass die Verformung im unteren Teil der Siule fortgesetzt wird.

Weiterhin wird der Versagensmechanismus in allen Féllen durch die Rotation der
Schichten gegeniiber der Druckrichtung eingeleitet, die die Ausbildung von inter-
layer-Scherbéndern verursacht. Liegen die Schichten lokal nicht mehr senkrecht zur
Belastungsrichtung, fiihrt dies zu einer geometrischen Entfestigung des Komposits,
da in dieser Geometrie auch Krifte parallel zu den Grenzflichen auftreten. Die Mes-
sung der Fliekspannung an S&ulen mit zur Belastungsrichtung verkippten Schich-

ten zeigt dabei, dass eine Rotation der Schichten durch die plastische Anisotropie
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des Komposits zu einer lokal verringerten Fliefispannung fiithrt. Die Ausbildung von
interlayer-Scherbdndern mit lokaler Rotation der Schichten ist nicht nur fiir das

Versagen der Sdulen der Fall, sondern wird ebenso unter Nanoindents beobachtet.

In der Literatur gibt es nur wenige Arbeiten zu Mikrodruckversuchen an kristallin-
amorphen Schichtpaketen. In diesen ist jedoch die interlayer-Scherbandbildung, un-
abhéngig von den Materialkomponenten und den Schichtdickenverhiltnissen, der am
haufigsten beobachtete Versagensmechanismus. Beobachtungen zur Verformungsent-
festigung der Komposite sind selten dokumentiert, allerdings wird auch bei den
hier untersuchten Materialsystemen hiufig eine Ausbauchung der Séulen bei Mikro-
druckversuchen beobachtet [Liul2| [Zhal2b|, was die Beobachtungen dieser Arbeit
bestatigt.

Verformungsentfestigung bei Nanoindentierung

Verformungsentfestigung aufgrund von Spannungskomponenten parallel zu den
Grenzflachen tritt unter Nanoindents aufgrund des komplexen Spannungsfeldes er-
wartungsgemaéls bereits bei geringerer Verformung auf. Bei allen untersuchten Mate-
rialsystemen bildeten sich interlayer-Scherbéander unter der Kante der Nanoindents
aus (siehe Abbildungen und fiir Ti/ZrOy-Schichtpakete, fiir Cu/PdSi-
Schichtpakete und Abbildung sowie |Oelll] fiir Cu/PC-Schichtpakete). Inter-
layer-Scherbdnder wurden auch in vielen anderen Arbeiten an Schichtpaketen be-
obachtet. Sowohl kristallin-amorphe Schichtpakete bestehend aus Al/SiC [Cha0§]
[Tan10] oder Cr/CoZrNb |[Lv08| als auch kristallin-kristalline Schichtpakete aus
Cu/Ag, Ag/Co, Ni/Ru [Wen09|, Cu/Ta [Wanlla] zeigen diese Scherbandbildung.
Weiterhin wurde eine Rotation der Schichten sowie eine Verdnderung der Textur
unter Nanoindents in kristallinen Schichtpaketen aus Cu/Nb und Cu/Ni [Bha09),
Cu/Au und Cu/Cr [Li09] gezeigt.

In dieser Arbeit konnte anhand von TEM-Untersuchungen an Cu/PdSi-Proben
mit stark texturierten Cu-Schichten erstmals eine direkte Korrelation zwischen der
Scherbandbildung, der Rotation der Schichten in den Scherbéndern sowie der Rota-
tion der Textur durch ausfiihrliche Dunkelfeldanalysen der Querschnitte hergestellt
werden. Die lokale Rotation der Schichten entspricht einer lokalen Texturrotation.
Dies bedeutet, dass die einzelnen Cu-Koérner in den Cu-Schichten stets zusammen
rotieren. Weiterhin wurde erstmals zwischen priméren und sekundéren interlayer-
Scherbéndern unterschieden. In diesem Zusammenhang wurde beobachtet, dass die
Bildung primérer Scherbander fiir die Cu/PdSi-Schichtpakete bei Ausbreitung bis
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zum Substrat zu Delamination fiithrt.

5.1.4 Zusammenfassung der Verformungsmechanismen

Die in dieser Arbeit an allen kristallin-amorphen Schichtpaketen beobachtete Kode-
formation beider Komponenten zu grofen plastischen Dehnungen und hohe Dukti-

litdt in Kompression ist auf die folgenden drei Mechanismen zuriickzufiihren:

e Mechanismus der Dehnungs-Delokalisierung: Durch die herstellungsbe-
dingt und aufgrund der Materialauswahl aufergewohnlich festen Grenzflichen
in den untersuchten Cu/PdSi- und Ti/ZrO,-Schichtpaketen kénnen Spannun-
gen effektiv iiber die Grenzfliche auf benachbarte Schichten iibertragen wer-
den. Dadurch wird Spannungskonzentrationen an Schwachstellen vorgebeugt,
und Dehnungslokalisierung unterbunden. Bei Cu/PC-Schichtpaketen fithrt De-
lamination an den schwacheren Grenzflichen zu Zerstorung der Schichtstruk-
tur und Rissbildung innerhalb der Cu-Schichten.

e Mikroskopische Verformungsmechanismen: Die kristallinen Metall-
schichten in den Schichtpaketen sind so diinn und deren Koérner so klein, dass
eine Aufstauung von vielen Versetzungen auf einer Gleitebene gegen die Grenz-
flache nicht moglich ist, und die damit verbundenen Spannungskonzentratio-
nen nicht auftreten. Die moglichen Versetzungen in den Cu-Ko6rnern bilden ein
Versetzungsnetzwerk, in dem die Versetzungen entlang der gesamten kristallin-
amorphen Grenzflidche verteilt sind. Weiterhin sind die amorphen Schichten so
diinn, dass die Ausbildung grofer Scherbidnder aus STZs nicht stattfindet.
Die plastische Verformung innerhalb der amorphen Schichten wird demnach
durch viele STZs gleichméfig iiber die Schicht verteilt. Beide Mechanismen
der Plastizitdt konnen iiber die starken Grenzflichen wechselwirken, so dass

die Verformung gleichméfig iiber die Schichten im Komposit verteilt wird.

e Versagen der Schichtpakete und Verformungsentfestigung: Die
Beobachtungen der Verformungsmorphologie unter Nanoindents und bei
Mikrodruckversuchen zeigen Verformungsentfestigung und interlayer-
Scherbandbildung. Die Verformungsentfestigung resultiert aus Entfestigung
beider Komponenten durch den Abbau der anfdnglichen Versetzungsdichte in
der kristallinen Schicht und dehnungsinduzierte Umordnung unter Schaffung

freien Volumens in der amorphen Schicht. Bei grofen Dehnungen kommt
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durch die Rotation der Einzelschichten der Faktor der geometrischen Ent-
festigung hinzu, die schlieflich zu interlayer-Scherbandbildung fiihrt. Durch
die plastische Anisotropie des Komposits findet Entfestigung an denjenigen
Stellen statt, wo Spannungskomponenten parallel zu den Grenzflichen
vorliegen. Dies ist beispielsweise unter der Kante der Indenterspitze der Fall,
und tritt weiterhin bei grofen plastischen Dehnungen der Sdulen durch die
geringen Aspektverhéiltnisse sowie die Ausbauchungsbildung auf. Kénnte man
den Spannungszustand insofern steuern, dass die Belastung des Komposits
ausschlieflich normal zur Schichtebene stattfindet, sind sogar noch grofere

Festigkeiten und Duktilitdten moglich.

5.2 Mechanische Eigenschaften der Schichtpakete

5.2.1 Verhiltnis zwischen Hirte und Flielspannung

In diesem Kapitel soll die Anwendbarkeit der Tabor-Relation (Gleichung auf
anisotrope Schichtpakete tiberpriift und kritisch bewertet werden. Abbildung
zeigt, eine Ubersicht iiber die theoretischen Tabor-Faktoren [Tab70| der in dieser
Arbeit untersuchten Proben im Vergleich zu den aus Experimenten bestimmten
Werten.
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erwartet
;
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1,04 i
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1,54 \

0,5+——— - ——
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Abbildung 5.3: Tabor-Faktoren « = H /o in Abhangigkeit des Verhaltnisses aus Elastizitdtsmodul
und FlieBspannung flr Ti/ZrO,-, Cu/PdSi-Schichtpakete und die untersuchten Komponenten. Erwarte-
te Werte nach [Tab70] sind nicht ausgefiillt, experimentell bestimmte Werte sind ausgefillt dargestellt.
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Fiir die hier untersuchten Cu/PdSi- und Ti/ZrOs-Schichtpakete wurden die Tabor-
Faktoren « als Verhiltnis aus gemessener Héarte und Fliekspannung (bei 5% plasti-
scher Dehnung) berechnet. Die Abbildungen und zeigen eine Ubersicht der
berechneten Tabor-Faktoren fiir die einzelnen Proben der beiden Materialsysteme.
Der an den Schichtpaketen gemessene Tabor-Faktor ist mit einem Mittelwert von
2,0 fiir die Cu/PdSi-Proben und 1,7 fiir die Ti/ZrOo-Proben durchschnittlich um
etwa 20% kleiner als die erwarteten Werte. Fiir die meisten Cu/PC-Proben wur-
den keine Sdulen getestet, eine mogliche Abschétzung des Tabor-Faktors fiir dieses
Probensystem wurde in Kapitel erlautert.

Die Tabor-Faktoren der Komponenten PdSi und ZrO, zeigen eine gute Ubereinstim-
mung von Theorie und Experiment, wahrend der experimentell bestimmte Wert fiir
die Ti-Probe um 15% geringer ist als der theoretische Wert. Ein moglicher Grund
fiir die niedrigeren Tabor-Faktoren ist, dass die Berechnung der Fliefsspannung aus
den Mikrodruckexperimenten stark davon abhingt, wo der Durchmesser der Siule
gemessen wird. Aufgrund der Konizitdt und der teilweise abgerundeten Spitze kann
der an verschiedenen Stellen der Siule gemessene Durchmesser um bis zu 15% va-
riieren. In dieser Arbeit wurde der Durchmesser im oberen Teil der Saulen bei 90%
der Sdulenh6he gemessen, da die plastische Verformung der Sdulen erfahrungsgemafs
in diesem Bereich beginnt. Damit sind die Ergebnisse untereinander gut vergleich-
bar, eine andere Wahl der Durchmesser-Messung hitte jedoch starken Einfluss auf
die gemessenen Fliefspannungen. Berechnet man die Fliekspannung der Sédule un-
ter Verwendung des Durchmessers direkt am Kopf der Sdule, wie dies in einigen
Arbeiten in der Literatur durchgefiihrt wird [Han09| [Kim12| [Wit10] [Zhal2a], so
liefert die Methode einen grofieren Wert fiir die Fliefspannung, und damit noch ge-
ringere Tabor-Faktoren. Wird andersherum der Durchmesser in der Mitte der Sdule
gemessen |[Kaull| [Mic07], so fiithrt dies zu einer Erh6hung des daraus ermittelten
Tabor-Faktors.

Unabhéngig von moglichen Artefakten aufgrund der Messmethode gibt es mehrere

physikalische Ursachen fiir die niedrigeren Tabor-Faktoren der Schichtpakete:

e Unterschiedliche Fliefspannungen der Komponenten kénnen durch die Wech-
selwirkung der Komponenten zu einer Verringerung des Tabor-Faktors fiihren,
die mit wachsender Fehlpassung zunimmt [Tan05]. FEM-Simulationen [Tan05]
|Tan10| zeigen in diesem Zusammenhang, dass beispielsweise bei Schichtpa-
keten mit stark unterschiedlichen Fliefsspannungen der Komponenten selbst

beim Entlastungsprozess noch plastische Prozesse in der weicheren Komponen-
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te auftreten konnen, und damit die Auswertung nach Oliver und Pharr [O1i92]
verfilscht wird. Aufgrund dieser andauernden plastischen Prozesse wihrend
des Entlastungsvorganges und der Anisotropie der Schichtpakete zeigen die

Proben einen verringerten Tabor-Faktor.

e Variation der Reibung zwischen Indenter und Probenoberfliche in FEM-
Simulationen zeigen, dass mit sinkender Reibung der Tabor-Faktor abnimmt
[Tan05|. Ebenso kann man vermuten, dass die Grenzflichenstérke einen star-

ken Einfluss auf den gemessenen Tabor-Faktor der Schichtpakete hat.

e Weiterhin beeinflussen herstellungsbedingte Eigenspannungen der Schichten
den gemessenen Tabor-Faktor. Die Hartemessung mittels Nanoindentierung
kann von FEigenspannungen beeinflusst werden, wohingegen bei Mikrodruck-
versuchen durch den Sadulenpréiparationsprozess das relaxierte Schichtpaket
untersucht wird. Es ist eine Abhnahme des gemessenen Tabor-Faktors fiir zu-

nehmende Zug-Eigenspannungen zu erwarten.

Ein verringerter Tabor-Faktor fiir Schichtpakete ist weiterhin von mehreren Grup-
pen [Bhall| [Dayll] |[Day09] an verschiedenen rein kristallinen Materialsystemen
experimentell beobachtet worden. Bhattacharyya et al [Bhall| finden fiir kristallin-
kristalline Al/TiN-Schichtpakete mit 2nm Einzelschichtdicke einen Tabor-Faktor
von a = 1,47. Die Autoren begriinden diesen Wert mit sehr starker Verformungs-

verfestigung der Al-Schichten zu Beginn der plastischen Verformung.

Kim et al |[Kiml2| untersuchen die plastischen Eigenschaften von Al/Nb-
Schichtpaketen mit 5 nm dicken Einzelschichten. Thr Vergleich der gemessenen Flief-
spannungen bei 5% plastischer Dehnung mit Nanoindentierungs-Messungen von Fu
et al [FuO0§]| liefert einen Tabor-Faktor von 2,3. Die Autoren begriinden diese Abwei-
chung mit dem Argument, dass die kristallinen Schichten in der Sdulengeometrie im
Anfangsbereich der Plastizitit Verformungsverfestigung erfahren, was zu einer Uber-
schatzung der Fliellspannung und damit zu einem verringerten Tabor-Faktor fiihrt.
Unklar bleibt bei dieser Argumentation, warum eine solche mechanische Verfestigung
nicht auch die Hértemessung beeintriachtigt. In keiner dieser beiden Arbeiten wur-
den die Grenzflicheneigenschaften oder die herstellungsbedingten Eigenspannungen

der Schichten gemessen.

Diese méglichen Einflussfaktoren sollen im Rahmen einer Kooperation mit Michael
Gram (Doktorand in der Gruppe von Prof. Peter Anderson, Ohio State Universi-

ty) durch FEM-Simulationen und durch Bestimmung der Eigenspannungen mittels
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Synchrotron-Rontgendiffraktometrie-Messungen untersucht werden und bieten einen
Ausblick dieser Arbeit.

5.2.2 Elastizititsmoduln der Schichtpakete

Die elastischen Eigenschaften der untersuchten Materialsysteme zeigen im Allgemei-
nen den erwarteten Verlauf nach theoretischen Vorhersagen. Die Messung der Elas-
tizitdtsmoduln aus Mikrodruckversuchen und Nanoindentierungs-Messungen zeigen
fiir Ti/ZrOy-Proben eine gute Ubereinstimmung. Der systematische Unterschied
zwischen Elastizitdtsmoduln aus Mikrodruckversuchen und Nanoindentierungs-
Messungen der Cu/PdSi-Schichtpakete kann unter Beriicksichtigung der Anisotropie

der stark texturierten Cu-Schichten erklirt werden.

Die Elastizitdtmoduln werden im Wesentlichen durch die relativen Anteile der Kom-
ponenten bestimmt. Es wurde keine systematische Abhéngigkeit der Elastizitdtsmo-
duln von den Einzelschichtdicken oder der Zahl der Grenzflichen beobachtet. Eine
Abhéngigkeit des Elastizitatsmoduls von der charakteristischen Grofe eines Mate-

rials wird im Allgemeinen bei Grofen > 10 nm nicht erwartet [Din05] [Lia05].

Diese Beobachtungen sind insofern wichtig, als dass durch die verlassliche Bestim-
mung der Elastizitdtsmoduln Messartefakte der im folgenden Kapitel diskutierten

plastischen mechanischen Eigenschaften ausgeschlossen werden konnen.

5.2.3 Zusammenfassung der mechanischen Eigenschaften der

Komposite

Die aus Mikrodruckversuchen und Nanoindentierungs-Messungen bestimmten me-

chanischen Eigenschaften der Komposite konnen wie folgt zusammengefasst werden:

e Der Tabor-Faktor (Verhiltnis aus Hérte und Fliefsspannung) der untersuchten
Schichtpakete zeigt eine Verringerung um durchschnittlich 20% gegeniiber den
nach Tabor [Tab70| erwarteten Werten. Dies ist konsistent mit experimentel-
len Untersuchungen an Schichtsystemen [Bhall| [Day11| [Day09]| sowie Simu-
lationsergebnissen [Tan05|. Eine Verringerung des Tabor-Faktors kann auf die
mechanische Anisotropie der Schichtpakete und moégliche Eigenspannungen in

den Schichten zuriickgefiihrt werden.

e Die gemessenen Elastizitdtsmoduln zeigen den erwarteten Verlauf, und hingen

im Allgemeinen ausschliefslich von den relativen Anteilen der Komponenten ab.
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5.3 Festigkeit der kristallinen Metallschichten

In diesem Kapitel werden die gemessenen Festigkeiten der Proben diskutiert. Insbe-
sondere soll dabei auf die grofsenabhingige Festigkeit der kristallinen Metallschichten
eingegangen werden. Dies beinhaltet die Vorstellung eines Modells zur Ermittlung
der Festigkeiten der diinnen kristallinen Metallschichten in den Kompositen (Kapitel
[-3.1), den Vergleich mit Literaturdaten (Kapitel[5.3.2lund[5.3.3) und die Diskussion
der zugrunde liegenden Verformungsmechanismen diinner kristalliner Metallschich-
ten (Kapitel [5.3.4). Weiterhin wird eine Einordnung der Mikrodruckversuche an
Séulen mit verkippten Schichten diskutiert (Kapitel [5.3.5).

5.3.1 Kompositmodell fiir die Fliefispannung in Mikrodruck-

versuchen

Die Festigkeit diinner kristalliner Metallschichten héngt wesentlich von deren Mi-
krostruktur, wie etwa Korngroke und Schichtdicke, ab, wohingegen die Festigkeit
amorpher Materialien nur schwach von deren charakteristischer Grofe abhéngig
ist [ChelO] [DHO09| [Dub09] [Vol08|. Aus diesem Grund kann aus der gemessenen
Flieftspannung der Komposite bei bekannter Fliefsspannung der amorphen Kom-
ponente die grofenabhingige Festigkeit der kristallinen Metallschichten ermittelt

werden. Dies soll im Folgenden erlautert werden.

Im Allgemeinen weist die idealisierte Fliefkurve eines zweikomponentigen Komposits
drei charakteristische Bereiche auf (siehe Abbildung [5.4h): In Bereich I verformen
beide Komponenten elastisch, bis die Fliefspannung der schwéicheren Komponente
erreicht ist. In Bereich II beginnt die schwéchere Komponente sich plastisch zu verfor-
men, wahrend die zweite, stirkere Komponente immer noch elastisch verformt. Wenn
schlieflich auch die Fliekspannung der stirkeren Komponente erreicht wird, fliefen
beide Komponenten plastisch (Bereich IIT). Bereich II wird in den Mikrodruckver-
suchen in dieser Arbeit nicht beobachtet, da er von der frithen Plastizitit der Séule
(durch Abrundung am Kopf, Verkippung zwischen Spitze und Saulendeckfliche)
iberlagert wird. Die Fliekspannung der Sdulen wird in dieser Arbeit bei 5% plasti-
scher Dehnung gemessen, wobei durch TEM- und REM-Querschnittsuntersuchungen
bestatigt wurde, dass bei dieser Dehnung bereits Bereich III erreicht ist, in dem bei-
de Komponenten plastisch verformen. Die Fliekspannung in Bereich 11 ist diejenige,
die mit der Fliefsspannung der Komponenten zu verkniipfen ist. Dazu soll die Von-

Mises-Vergleichsspannung verwendet werden (siehe Gleichung [2.6)). In zylindrischer
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Abbildung 5.4: (a) Schematische ideale FlieBkurve eines zweikomponentigen Komposits, (b) Veran-
schaulichung der zylindrischen Saulengeometrie.

Geometrie mit einer aufgebrachten Spannung in z-Richtung und der Schichtebene
in radialer Richtung (siehe Abbildung [5.4p) reduziert sich dieses Kriterium auf

Oy = 0, — Oy, (5.5)

wobei o, die Von-Mises-Vergleichsspannung, o, die in z-Richtung aufgebrachte Span-

nung und o, die radiale Spannung bezeichnen.

Aufgrund der beobachteten Kodeformation beider Komponenten sind die Dehnun-
gen beider Komponenten in Schichtebene gleich, demnach kann keine effektive ra-

diale Spannung o, wirken. Daraus folgt eine lineare Mischungsregel der radialen

(67

o of der beiden Komponenten o, 3 mit den Volumenanteilen f,, f3

Spannungen o
als Gewichtungsfaktoren:

Ja02 + 302 = 0. (5.6)
Im Folgenden soll stets zwischen den Spannungen und Dehnungen der Komponen-
ten (Superskript «, ) und den Grofen des Komposits als homogenem Material
(ohne Superskript) unterschieden werden. Bei Erreichen der Fliekspannung o;;; des

Komposits im Bereich III der Fliekkurve gilt fiir die Komponenten:
0'3/620'[]]—0'?/5. (57)

Lost man diese beiden Gleichungen unter Verwendung der Beziehung (5.6 nach der

Fliefspannung des Komposits o7 auf, so ergibt sich die Mischungsregel:

orrr = faO'lof + fﬁO’f. (58)
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Diese Mischungsregel soll im Folgenden anhand des Beispiels eines Cu/PdSi-
Schichtpakets anschaulich interpretiert werden. Wahrend die in z-Richtung aufge-
brachten axialen Spannungen in beiden Komponenten gleich grof sind, besitzen die
radialen Spannungen beider Komponenten in Schichtebene entgegengesetzte Vor-
zeichen (sieche Gleichung ) Uber die starken Grenzfliichen wird die schwiichere
Komponente, die als erstes plastisch zu fliefen beginnt (hier das Kupfer), durch die
stdrkeren PdSi-Schichten zuriickgehalten. Dies fiihrt zu einer radialen Druckspan-
nung fiir die Cu-Schichten und zu einer radialen Zugspannung fiir die PdSi-Schichten.
Innerhalb der Schichten liegt demnach aufgrund der Kompositstruktur kein uniaxia-
ler Spannungszustand vor. Aus diesem Grund zeigt das Komposit einerseits eine
grofsere Fliefspannung als die schwichere Komponente, und andererseits eine gerin-
gere Fliefsspannung als die stirkere Komponente. Bei Erreichen der Fliefsspannung
des Komposits zeigen beide Komponenten Plastizitéit, da durch die Zugspannung in

Schichtebene die Fliekspannung der stirkeren PdSi-Schichten bereits erreicht ist.

Zur Berechnung der grofsenabhingigen Fliefspannung der kristallinen Schichten ist
dabei die Kenntnis aller weiteren Grofen in Gleichung notwendig. Die relati-
ven Volumenanteile f,, fz der Komponenten kénnen aus TEM-Querschnittsanalysen
bestimmt werden, die Flieftspannung des Komposits o;;; wurde anhand von Mi-
krodruckversuchen gemessen und die Flielsspannung des amorphen Materials kann
unabhéngig anhand von Mikrodruckversuchen gemessen werden. Damit ldsst sich
aus der Mischungsregel die Flielspannung der kristallinen Metallschichten be-
stimmen. Dabei ist zu beachten, dass durch die Messmethode der Fliekspannung bei
5% plastischer Dehnung die schwicheren Cu- oder Ti-Schichten bereits Verformung
bis zu einigen Prozent plastischer Dehnung aufweisen. Mogliche Verformungsverfes-
tigung oder -entfestigung wird durch die Mischungsregel demnach nicht beriicksich-

tigt.

5.3.2 Festigkeit diinner Ti-Schichten

Die unter Verwendung von Gleichung berechneten grofsenabhiingigen Fliefsspan-
nungen der Ti-Schichten sind in Abbildung im Vergleich mit Literaturdaten
dargestellt. Die Fehlerbalken wurden nach Fehlerfortpflanzung berechnet, wobei die
gemessene Fliekspannung jeder Probe, der Ti-Anteil sowie die gemessene Fliefsspan-
nung des Zirconiumoxids als fehlerbehaftet angenommen wurden. Fiir kleine Ti-
Anteile dominiert der Fehler der ZrOs-Fliefspannung die berechneten Fehler der
Ti-Schichten. Demzufolge weist die 10 nm dicke Ti-Schicht der Ti10/ZrO5100-Probe
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mit dem geringsten Ti-Anteil den weitaus groften Fehler auf.

Daten aus der Literatur (sieche Abbildung zeigen unabhéngig von der Testme-
thode (Mirkodruckversuche, Zugversuche oder Nanoindentierung) einen Anstieg der
Festigkeit mit abnehmender charakteristischer Grofe. Als charakteristische Grofe
wurde fiir die Ti-Schichten in Ti/ZrOs-Schichtpaketen die Korngrofe in Schichtebene
angenommen, die etwa der halben Schichtdicke entspricht. Fiir Literaturdaten wur-
den als charakteristische Grofse die kleinste Grofe aus der mittleren Korngrofe, der
Schichtdicke oder des Saulendurchmessers verwendet. Ein vorrangiger Einfluss der
kleinsten charakteristischen Grofe auf die Festigkeit konnte von Jennett et al nach-
gewiesen werden |Jen09|. Bei einer Anpassung der verschiedenen Datensiitze geméfs
einer Abhéngigkeit o oc t7" mit der charakteristischen Grofe ¢ variiert der Expo-
nent n zwischen 0,36 und 0,5 (siehe auch Kapitel . Generell wird bei hcp-Metallen
eine Variation des Exponenten fiir verschiedene Gleitsysteme und Verformungsme-

chanismen (Versetzungsgleitung oder Zwillingsbildung) erwartet |[Grell].

Die aus den Mikrodruckversuchen an Ti/ZrOy-Schichtpaketen berechneten Werte
fiir die Fliekspannung der einzelnen Ti-Schichten (rot, Probenzusammensetzung an-
gegeben) setzen den grofenabhidngigen Trend der Literaturdaten fort. Die maxi-
malen Festigkeiten liegen dabei im Bereich der Grenzflichenfestigkeit, die aus 45°-
Mikrodruckversuchen zu 3 GPa abgeschétzt werden kann. Mit dieser Testmethode
lassen sich Ti-Schichten mit wesentlich kleinerer charakteristischer Grofe messen als

mit bisherigen Testmethoden.

Ein nicht zu vernachldssigender Einflussfaktor auf die hohe Festigkeit der Ti-
Schichten ist die hohe Sauerstoff-Affinitdat des Titans. Einige ppm kénnen dabei als
interstitiell geloste Fremdatome die Festigkeit von Titan stark beeinflussen |Liit03].
Untersuchungen an kommerziell reinem Titan mit unterschiedlichem Sauerstoffge-
halt zeigen, dass die Fliefsspannung bei zunehmender Sauerstoffverunreinigung von
(0,18 - 0,4) Gewichts-% von 170 MPa auf 480 MPa steigt [Liit03]. Wie bereits in
Kapitel dargelegt wurde, weisen die hier untersuchten Ti-Schichten eine im
Vergleich zum Target-Material erhShte Sauerstoff-KKonzentration auf. Somit kann in
diesen Schichtpaketen von einem stark mit Sauerstoff verunreinigten Titan ausge-
gangen werden, was die im Vergleich zu Literaturdaten hohe Festigkeit sogar der

3nm dicken Ti-Einzelschicht mit relativ grofen Kornern erklért.
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Abbildung 5.5: Abhangigkeit der Festigkeit dinner Ti-Schichten dieser Arbeit von der charakteristi-
schen GréBe im Vergleich zu Literaturdaten. Messungen dieser Arbeit: Diinne Ti-Schichten in Ti/ZrO,-
Schichtpaketen aus Mikrodruckversuchen senkrecht zur Schichtebene (rot) und mit verkippten Schich-
ten (blau) sowie die FlieBspannung aus Mikrodruckversuchen an einer 3 um dicken PLD Ti-Schicht
(mit einer durchschnittlichen lateralen KorngréBe von 150 nm). Literaturdaten: Nanoindentierung an
polykristallinem Titan (Sergueeva et al [Ser01], Salishchev et al [Sal99], Wang et al [Wan93]), Druck-
versuche an polykristallinem Titan (Wang et al [Wan07a]), Xu et al [Xu08])), Mikrodruckversuche (Sun et
al [Sun11] und Zugversuche an polykristallinem Titan (Sergueeva et al [Ser01], Stolyarov et al [Sto03],
Jia et al [Jia01]) sowie an dinnen Ti-Schichten (Tsuchiya et al [Tsu05]). Der Bereich fiir die theo-
retische Festigkeit aus DFT-Rechnungen [Oga04] ist ebenfalls markiert. Als charakteristische Gréf3e
wurde fur die Daten dieser Arbeit und fir die Daten aus [Ser01] [Sal99] [Wan93] [Sto03] [Jia01] [Tsu05]
die KorngréBe, fiir die Daten aus [Sun11] der Saulendurchmesser verwendet.

5.3.3 Festigkeit diinner Cu-Schichten

Die Fliefsspannungen der Cu-Schichten in den Cu/PdSi- sowie den Cu/PC-
Schichtpaketen sind in Abbildung im Vergleich mit Literaturdaten aus Messun-
gen an diinnen Cu-Schichten in Abhéngigkeit der kleinsten charakteristischen Grofe
dargestellt. Als charakteristische Grofe wurde fiir die Cu-Schichten in Cu/PdSi-
Schichtpaketen die Korngrofe verwendet, die etwa der halben Schichtdicke ent-
spricht, fiir Cu/PC-Schichtpakete wurde die Schichtdicke verwendet. Fiir die Litera-
turdaten wurde als charakteristische Grofe jeweils die kleinste Dimension benutzt,
entweder die Schichtdicke oder die Korngrofe. Dabei variiert der Exponent n (oder

m, je nachdem ob Schichtdicke oder Korngrofe die charakteristische Grofe ist) nach
Gleichung in Kapitel 2] stark zwischen 0,3 und 0,9.
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Abbildung 5.6: Abh&ngigkeit der Festigkeit diinner Cu-Schichten dieser Arbeit von der charakte-
ristischen GréBe im Vergleich zu Literaturdaten. Messungen dieser Arbeit: Diinne Cu-Schichten in
Cu/PdSi-Schichtpaketen aus Mikrodruckversuchen senkrecht zur Schichtebene (rot) und mit ver-
kippten Schichten (blau) sowie diinne Cu-Schichten in Cu/PC-Schichtpaketen (weinrot), Harte/3 aus
Nanoindentierungs-Messungen an einer 1 um dicken PLD Cu-Schicht [Oel11] sowie die FlieBspan-
nung aus Mikrodruckversuchen an einer 2 um dicken PLD Cu-Schicht [Wut10|; Literaturdaten: Zug-
versuche an Cu-Schichten auf PI-Substraten (Yu und Spaepen [Yu04], Hommel und Kraft [HomO1]
sowie Gruber et al [Gru08] mit und ohne zusétzliche Ta-Schichten), thermische Zyklierung dinner
Cu-Schichten auf Substraten (Dehm et al [Deh03]) und Bulge Tests an freistehenden Cu-Schichten
(Gruber et al [Gru08], Xiang und Vlassak [Xia06] ohne und mit Passivierung durch eine 100 nm dicke
SisN4/TaN-Doppelschicht). Der Bereich fur die theoretische Festigkeit aus DFT-Rechnungen [Oga02]
ist ebenfalls markiert. Als charakteristische Gré3e der Cu-Proben wurde fiir Cu-Schichten in Cu/PdSi-
Schichtpaketen, die Cu-Einzelschichten und Daten aus [Xia06] [HomO1](nicht ausgefiillte Symbole)
die KorngréB3e, fiir die Cu-Schichten in Cu/PC-Schichtpaketen und Daten aus [Yu04| [Deh03] [Gru08]
[HomO1] (ausgefillte Symbole) die Schichtdicke verwendet. In der Ecke unten links sind die Werte der
Cu-Schichten in Cu/PdSi-Schichtpaketen in dem gepunktet umrandeten Bereich vergréBert dargestellt,
und die Zahl der Grenzflachen ist fur jede Probe angegeben.

Daten aus der Literatur fiir verschiedene Testmethoden wie Mikrozugversuche, Bul-
ge Tests und thermische Zyklierung zeigen einen Anstieg der Stéirke fiir sinken-
de charakteristische Grofsen bis etwa zu einer Grofe von 100nm. Dabei zeigen
die Literaturdaten bereits eine starke Streuung, was sowohl auf die unterschied-
liche Mikrostruktur (wie etwa Zwillingsdichten [Janll]| [Jenll]|) und verschiedene
mogliche Verunreinigungen der Proben, als auch auf den Vergleich verschiedener
Testmethoden zuriickzufiihren ist. Die aus den Mikrodruckversuchen an Cu/PdSi-
Schichtpaketen berechneten Werte fiir die Fliefispannung der einzelnen Cu-Schichten
(rot) setzen den Trend der Literaturdaten fort, zeigen jedoch eine geringere Grofen-

abhéngigkeit oder sogar eine Stagnation der Fliefspannung bei etwa 2 GPa, was
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nahe an der unteren Grenze fiir die theoretische Festigkeit des Materials und nahe
der Fliefspannung fiir reines PdSi liegt. Eine Stagnation der Festigkeit wird auch
von Gruber et al |Gru08| fiir Schichtdicken < 100 nm beobachtet, wobei die maxi-
mal erreichte Festigkeit von den Randbedingungen durch angrenzende Materialien
beeinflusst wird. Freistehende Cu-Schichten (schwarze Kreuze) erreichen maximale
Festigkeiten von 480 MPa, diinne Cu-Schichten auf Polyimid erreichen Festigkeiten
von 525 MPa, und diinne Cu-Schichten, die an einer oder beiden Seiten durch diinne

Ta-Schichten begrenzt werden, zeigen Festigkeiten von bis zu 1300 MPa.
Aufierdem ist in Abbildung die Festigkeit von Cu-Schichten in Cu/PC-

Schichtpaketen dargestellt, die aus Nanoindentierungs-Messungen mit Hilfe der
Tabor-Relation abgeschétzt wurde (weinrote Dreiecke). Diese Werte zeigen sowohl
starke Unsicherheiten als auch grofse Schwankungen, liegen jedoch deutlich iiber den
Festigkeiten dickerer Cu-Schichten sowie des reinen Polycarbonats. Die Werte sind
aus mehreren Griinden stark fehlerbehaftet: Zum einen konnte lediglich eine grobe
Abschatzung des Tabor-Faktors fiir eine Probe des Materialsystems vorgenommen
werden. Es kann zwar auf Grundlage der Tabor-Faktoren der anderen beiden Mate-
rialsysteme vermutet werden, dass der Tabor-Faktor fiir die weiteren Cu/PC-Proben
dhnlich ist, dies ist jedoch insbesondere vor dem Hintergrund der verschiedenen be-
obachteten Verformungsmorphologien und des unterschiedlichen Delaminationsver-
haltens bei Nanoindentierung (siehe Kapitel fragwiirdig. Zum anderen wurde
gezeigt, dass eine Implantation von Cu in PC von mindestens 4 nm Tiefe an der
Grenzflache auftritt. Es ist nicht klar, inwieweit sich die mechanischen Eigenschaften
der PC-Schichten durch diesen Implantationsprozess verdndern. Zumindest konnte
in diesem Zusammenhang kein signifikanter Einfluss der Zahl der Grenzflichen (und
damit des Anteils an geschidigtem PC) auf die gemessene Hérte festgestellt werden.
Des Weiteren ist der Cu-Anteil in diesen Proben mit 0,20 - 0,44 sehr viel geringer als
beispielsweise fiir die Cu/PdSi-Proben (fo, = 0,53 - 0,86). Allein daraus ergibt sich
ein grokerer Fehler, insbesondere wenn die Fliefspannung des PC eine grofe Unsi-
cherheit aufweist. Vor dem Hintergrund der vielfaltigen ungeklarten Einflussfakto-
ren ist eine Einordnung der Festigkeit der Cu-Schichten in Cu/PC-Schichtpaketen

schwierig.

Anhand von Abbildung lasst sich weiterhin argumentieren, dass eine Verfil-
schung der ermittelten Festigkeiten der Metallschichten durch einen direkten Bei-
trag der Grenzflichen weitgehend ausgeschlossen werden kann. Fiir den Fall, dass die
Grenzflichen mit ihrer Grenzflichenspannung v (analog zur Definition einer Ober-

flichenspannung mit einer Einheit [y] = 1 N/m) ebenfalls zur gemessenen Festigkeit
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der Proben beitragen, miisste man die Mischungsregel um einen Term erweitern, der

proportional zur Zahl der Grenzflichen N ist:

O Komposit = fCu el + (]— - fC’u) * O pdsi + e

N
dges
Hier bezeichnet dg., die Dicke des gesamten Schichtpakets, die fiir alle Proben mit
etwa 3 pm konstant ist. Die in Abbildung[5.5|dargestellten Cu/PdSi-Daten (rot) sind
dabei unter Vernachlissigung eines moglichen Einflusses der Zahl der Grenzflichen
berechnet worden. Wére ein solcher Einfluss vorhanden, miisste die Festigkeit der
Cu-Schichten von der Zahl der Grenzflichen abhangen. Anhand der vergrofierten
Darstellung der Cu/PdSi-Daten links unten in Abbildung ist allerdings ersicht-
lich, dass Proben mit dhnlichen Cu-Schichtdicken, jedoch einer unterschiedlichen
Anzahl von Grenzflichen (jeweils angegeben) keine signifikante Abhéngigkeit der
Festigkeit von der Zahl der Grenzflichen zeigen. Damit kann ein signifikanter Ein-
fluss der Grenzflichen auf die Festigkeit der Proben und damit ein systematischer
Fehler bei der Bestimmung der Festigkeit der diinnen kristallinen Schichten ausge-

schlossen werden.

5.3.4 Modell fiir die Festigkeit diinner Metallschichten

In diesem Kapitel wird ein Modell vorgestellt, das die hohen Festigkeiten der kris-
tallinen Metallschichten und die Stagnation der Festigkeit diinner Cu-Schichten er-
klart. Es beinhaltet starke Verformungsverfestigung der kristallinen Schichten und
beriicksichtigt die Kompositstruktur und die Eigenschaften der kristallin-amorphen

Grenzflachen.

Die hohen Festigkeiten der Metallschichten kénnen durch den Aufbau einer ho-
hen Versetzungsdichte sowie Versetzungswechselwirkung erklirt werden. Nach dem
Kompositmodell in Abbildung beginnen die Metallschichten in Bereich II plas-
tisch zu verformen, und Versetzungen werden durch die Korngrenzen und/oder die
kristallin-amorphen Grenzflichen an ihrer Bewegung gehindert. Wenn die Grenz-
flichen und/oder die Korngrenzen stark genug sind, um die Versetzungen und die
daraus resultierenden Schubspannungen zu blockieren, kann sich eine hohe Verset-

zungsdichte in den Metallschichten aufbauen, die zu hohen Festigkeiten fiihrt.

Die notwendige Versetzungsdichte in einer diinnen Cu-Schicht mit einer Fliekspan-
nung von 2GPa kann aus der Taylor-Gleichung 7 = aGb,/p [Got07] abgeschitzt
werden. Dabei ist G = 45 GPa |Led74| der Schubmodul von Kupfer, b = 0,2556 nm
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(a) Kupfer lG (b) Titan lc
Korngrenze Korngrenze
[110] Gleits
richtung durghschn.
Gleit-
richtung
54,7° 45°
amorph-kristalline amorph-kristalline
Grenzflache Grenzfliche

Abbildung 5.7: Veranschaulichung der Geometrie flr die Versetzungsbewegung in (a) Cu-Kdérnern in
Cu/PdSi-Schichtpaketen und (b) Ti-Kérnern in Ti/ZrO2-Schichtpaketen.

der Burgers-Vektor, p ist die Versetzungsdichte und a ~ 0,5 eine dimensionslose
Konstante. Nimmt man einen maximalen Schmid-Faktor von 0,5 an, so kann man
die Schubspannung 7 = 0,50 und damit die Versetzungsdichte nach oben abschét-
zen, um einen Eindruck davon zu bekommen, wie realistisch die Vorstellung der
Verfestigung durch Versetzungswechselwirkung bis zu den beobachteten Festigkei-
ten ist. Unter diesen Annahmen ergibt sich eine Versetzungsdichte von 3-10'6 m~2
bei einer Fliefsspannung von 2 GPa, der entsprechende mittlere Abstand zwischen
zwei Versetzungen ist bei dieser Versetzungsdichte etwa 6 nm. Eine analoge Abschét-
zung fiir diinne Ti-Schichten mit einem Schubmodul von G = 43 GPa [Gui74], und
einem Burgers-Vektor von b = 0,295 nm (Burgers-Vektor in @ - Richtung) bzw. b =
0,554 nm (Burgers-Vektor in ¢+ @ - Richtung) fiihrt bei einer maximalen Festigkeit

2 und damit zu

von 4 GPa zu einer Versetzungsdichte von 10" m~2 bzw. 3-10® m~
einem mittleren Abstand der Versetzungen von 3nm bzw. 6 nm. Obwohl dies einer
sehr hohen Dichte entspricht, wurden Versetzungsdichten dhnlicher Grofenordnung
in in-situ TEM-Untersuchungen an nanokristallinen Cu- und Pd-Metallschichten in
Verbindung mit Versetzungsnukleation und Annihilation an Korngrenzen beobach-

tet [Wanllb| [You05|.

Um den Einfluss der kristallin-amorphen Grenzflichen gegeniiber demjenigen der
Korngrenzen abschétzen zu konnen, muss die Korngeometrie und Kristallographie
der Cu- bzw. Ti-Schichten beriicksichtigt werden. Abbildung zeigt schematisch
die Geometrie der Cu-Korner in den Cu/PdSi-Schichtpaketen bzw. der Ti-Korner
in den Ti/ZrOs-Schichtpaketen. Die kolumnaren Korner besitzen dabei jeweils ein
Aspektverhiltnis von etwa 1:2, sind also in Schichtebene etwa halb so grofs wie die
Schichtdicke.
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Durch die starke (111)-Textur der Cu-Schichten liegen die (111)-Gleitebenen meist
unter einem Winkel von 70,5°, und die [110]-Gleitrichtungen unter einem Winkel
von 54,7° zur Schichtebene. Dadurch trifft ein Grofteil der an einer Korngrenze
nukleierten Versetzungen bei ihrer Bewegung durch das Korn auf eine kristallin-
amorphe Grenzfliche, und umgekehrt alle an der Grenzfliche nukleierten Verset-
zungen auf eine Korngrenze. Dabei werden Versetzungen durch die Wechselwirkung
ihres elastischen Spannungsfeldes mit der Umgebung von der Grenzflache zum elas-

tisch nachgiebigeren PdSi angezogen |[Hoa06| [Wan08|.

Bei den Ti-Schichten sind die Gleitebenen aufgrund der schwachen Textur eher zu-
fallig orientiert, die Schmid-Faktoren sind jedoch fiir solche Gleitsysteme maximal,
bei denen Gleitrichtung und -ebene moglichst etwa um 45° gegeniiber der Belas-
tungsrichtung orientiert sind. Selbst fiir einen idealen Winkel von 45° trifft noch ein
grofser Teil der Versetzungen, die an einer Korngrenze nukleiert wurde, bei Bewegung
durch das Korn auf die kristallin-amorphe Grenzfliche. In diesem Materialsystem
werden die Versetzungen allerdings von der Grenzfliche mit dem steiferen amorphen

ZrO4 abgestofen.

Fiir beide Materialsysteme kann aufgrund der Korngeometrie vermutet werden, dass
derjenige Grenzflichentyp (Korngrenze oder kristallin-amorphe Grenzfliche) die ma-
ximal mogliche Versetzungdichte kontrolliert, der die geringere Spannung fiir Ver-
setzungsnukleation und -annihilation bendtigt. Wird an einer der beiden Grenz-
flichen Annihilation von Versetzungen moglich, so fiihrt dies zu einer betrichtli-
chen Verringerung der Versetzungsdichte. Bei Erreichen der Grenzflichenfestigkeit
der Cu/PdSi-Schichtpakete kann beispielsweise nur noch der geringe Anteil der-
jenigen Gleitebenen zu Versetzungsspeicherung beitragen, die ausschlieflich durch
Korngrenzen begrenzt sind. Versetzungen auf Gleitebenen, die an eine kristallin-
amorphe Grenzflache stofen, gleiten durch das nachgiebigere PdSi bevorzugt zur
Grenzfliche und annihilieren dort. Wird andersherum eine Spannung erreicht, bei
der Versetzungsannihilation an Korngrenzen moglich wird, so wird ebenfalls die hohe
Versetzungsdichte in den kristallinen Metallschichten groftenteils abgebaut. Damit
wird die maximal beobachtete Fliefsspannung der diinnen Metallschichten durch die
Festigkeit des schwicheren Grenzflichentyps (Korngrenze oder kristallin-amorphe

Grenzflache) dominiert.

Die Annahme, dass die Festigkeiten diinner Metallschichten wesentlich durch die
Grenzflichen zum umliegenden Material beeinflusst werden, wird besonders durch
Messungen von Gruber et al [Gru07] [Gru08| unterstiitzt. In ihrer detaillierten Stu-

die untersuchten die Autoren die mechanischen Eigenschaften diinner Cu-Schichten
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in freistehender Geometrie, auf einem Polyimid-Substrat, sowie durch Ta-Schichten
begrenzt. Die Ergebnisse dieser Untersuchungen sind in Abbildung dargestellt.
Wahrend bei Schichtdicken von etwa 1pm alle untersuchten Cu-Schichten dhnli-
che Festigkeiten zeigen, beobachteten die Autoren fiir freistehende sowie auf einem
Polyimid-Substrat getestete Cu-Schichten maximale Festigkeiten von 0,48 GPa bzw.
0,53 GPa, wohingegen die von diinnen Ta-Schichten umgebenen Cu-Schichten ei-
ne weitaus hohere maximale Festigkeit von 1,3 GPa aufwiesen. Gruber et al erkla-
ren diesen Unterschied durch den Effekt einer unendlich steifen oder transparenten
Grenzflache auf die Aktivierung einer Frank-Read-Quelle innerhalb eines Cu-Korns.
Weiterhin fiihren sie den reduzierten Grofeneffekt bei Schichtdicken < 100 nm auf
eine geringe Variation in der Korngréfsenverteilung innerhalb der Schichten und auf
einen Ubergang des Verformungsmechanismus mit abnehmender Korngréfe von vol-
len Versetzungen zu Partialversetzungen zuriick. Die verschiedenen Festigkeiten der
Grenzflachen beriicksichtigt ihr Modell jedoch nicht.

Die Ergebnisse dieser Arbeit unterstiitzen die Idee, dass die Stérke der umgeben-
den Grenzflichen (und der benachbarten Schichten) die Festigkeit der Metallschich-
ten wesentlich beeinflusst, indem sie die Ausbildung einer hohen Versetzungsdich-
te beglinstigt. Sobald im Komposit allerdings Spannungen erreicht werden, die die
Festigkeit der Grenzflichen iiberschreiten, kann in dieser Geometrie ein Grofteil
der Versetzungen durch Umordnung des angrenzenden amorphen Materials in der
Grenzflache absorbiert werden. Damit geht ein Verlust der Beschréankung der diinnen
Schichten durch die Grenzflichen einher, was zu einer verringerten Groéfenabhén-
gigkeit - nunmehr lediglich durch die Korngrenzen - fiihrt. Der beschriebene Ansatz
erklirt die Stagnation der Festigkeiten diinner Cu-Schichten ab einer gewissen Korn-
grofe, ohne einen Ubergang im Verformungsmechanismus von vollen Versetzungen
zu Partialversetzungen anzunehmen, was in manchen Studien in der Literatur vorge-
schlagen wird |Gru07] [Gru08| [Oh07]. Dies ist konsistent mit TEM-Untersuchungen
dieser Arbeit: Ein Wechsel im Verformungsmechanismus von vollen zu Partialver-
setzungen miisste in der Mikrostruktur der verformten Metallschichten in Form von
Stapelfehlern oder Zwillingen erkennbar sein. Innerhalb der stark verformten diin-
nen Cu-Schichten wurde allerdings keine Anderung der Zwillingsdichte im Vergleich
zu unverformten Proben gefunden, und auch in den diinnen Ti-Schichten wurden
keine Zwillinge oder Stapelfehler beobachtet. Die Annihilation von Versetzungen
an Grenzflichen fiihrt auferdem zur beobachteten Verformungsentfestigung (sie-
he Kapitel und kann durch Molekulardynamik-Simulationen bestiitigt wer-
den [Wan(7b|. Die Grokenabhingigkeit der Fliekspannung der Ti-Schichten in den
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Ti/ZrOy-Schichtpaketen ohne Stagnation bis zur minimalen untersuchten Schicht-
dicke von 10 nm kann in diesem Modell damit begriindet werden, dass die Festigkeit
der Ti/ZrOy-Grenzflichen etwa 3 GPa betrigt, und damit im Bereich der maximal
erreichten Festigkeiten der Ti-Schichten liegt. Fiir geringere Ti-Schichtdicken wére
hier eine dhnliche Stagnation der Festigkeit wie fiir die diinnen Cu-Schichten zu
erwarten, dieser Schichtdickenbereich wurde in dieser Arbeit allerdings nicht unter-
sucht.

Prinzipiell kénnte die Stagnation der Festigkeit diinner Cu-Schichten bei etwa 2 GPa
auch auf das Erreichen der theoretischen Festigkeit in Verbindung mit Annihilati-
on und Nukleation zahlreicher Versetzungen innerhalb der Cu-Korner zuriickgefiihrt
werden. Dies ist jedoch aus zwei Griinden eher unwahrscheinlich: Zum einen zeigen
unter 45° getestete Cu-Schichten sogar eine um 15% grofkere Festigkeit, was unter
Beriicksichtigung der Aktivierung unterschiedlicher Gleitsysteme in den verschie-
denen Geometrien erklirt werden kann (siche Kapitel [5.3.5). Zum anderen kann
mit diesem Argument weder die beobachtete starke Verformungsentfestigung des
Komposits noch die gleichzeitig auftretende Verformung auch der festeren amorphen
Komponente erklirt werden. Das Erreichen der Grenzflachenfestigkeit der Cu/PdSi-
Schichtpakete gibt dahingegen eine konsistente Erklarung aller Beobachtungen dieser
Arbeit.

Kristallin-amorphe Grenzflachen scheinen dabei im Vergleich zu beispielsweise der
kristallin-kristallinen Ta-Cu-Grenzfliche eine grofiere Festigkeit zu besitzen, was
zum Teil durch den unterschiedlichen Charakter der Grenzflichen begriindet werden
kann. Wiahrend bei kristallin-kristallinen Grenzflichen die Transmission von Verset-
zungen durch die Grenzfliche moglich ist und die Grenzflache durch Schaffung einer
Stufe schwicht, kann dies bei einer kristallin-amorphen Grenzfliche nicht geschehen.
Untersuchungen an diinnen Aluminium-Schichten von Dehm et al [Deh02] unter-
stiitzen diesen Interpretationsansatz. Die Autoren untersuchten die mechanischen
Eigenschaften diinner Al-Schichten auf kristallinen sowie amorphen Substraten und
beobachteten, dass diinne Al-Schichten auf amorphem Si grofere Festigkeiten zeigen
als Al-Schichten auf kristallinem AlyO3. Oh et al [Oh11] konnten die Aufstauung von
Versetzungen gegen eine Al-Kleber-Grenzflache nachweisen, wenn die Kleber-Schicht
diinn ist und selbst durch eine weitere angrenzende Al-Schicht in der Verformung
beschrinkt wird. Auch diese Beobachtung unterstiitzt die gemessenen hohen Festig-
keiten der Cu-Schichten in Cu/PC-Schichtpaketen.
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5.3.5 Einordnung der Mikrodruckversuche an 45°-Siulen

Im Folgenden sollen die Beobachtungen aus Mikrodruckversuchen an 45°-Saulen,
insbesondere der Verformungsmechanismus, die Eigenschaften der Grenzflichen und

die gemessenen Festigkeiten in die bisherige Argumentation eingeordnet werden.

Die Mikrodruckversuche an 45°-Sdulen geben Aufschluss iiber den Einfluss der
Grenzflachen auf die plastische Verformung. Schematisch kann man in Abhéngigkeit
der Grenzflicheneigenschaften sowie der Anisotropie der plastischen Figenschaften
der Schichten zwischen drei Grenzféllen unterscheiden, die in Abbildung[5.§|skizziert
sind: In (b) versagt die Grenzfliche zwischen beiden Materialien, was aufgrund der
konischen Form der Sdulen im Allgemeinen bei der obersten, ganz durchgehenden
Schicht auftritt. Bei (¢) und (d) sind die Grenzflichen fester als die Schicht mit
der kleineren Fliefsspannung, und damit ist die plastische Verformung auf eine oder
wenige dieser Schichten beschrinkt. Geht man davon aus, dass das zuerst plastisch
verformende Material anisotrop ist, also wie in diesem Fall eine texturierte Metall-
schicht, so kann man weiterhin zwei Félle unterscheiden: In (c) liegen die aktivierten
Gleitebenen parallel zu den Grenzflichen und Abgleitung findet auf diesen Ebenen
statt. In (d) liegen die aktivierten Gleitebenen unter einem groferen Winkel zur
Belastungsrichtung, so dass an den Réandern der Schicht Material herausfliefst. Tm

Allgemeinen konnen die hier gezeigten Mechanismen auch gleichzeitig auftreten.

a b c d
schwache Grenzfldche starke Grenzflache starke Grenzflache

Abbildung 5.8: Erwartete idealisierte Verformungsmorphologien der 45°-Saulen (a) bei Versagen der
Grenzflache (b) sowie bei Versagen einer Komponte (c-d).

Bei den experimentellen Untersuchungen an Ti/ZrOy-Schichtpaketen kann ein Uber-
gang im Verformungsmechanismus von plastischer Verformung innerhalb einer Ti-
Schicht zu Versagen der Grenzfliche identifiziert werden: Die REM- und TEM-
Querschnittsanalysen sowie die Auswertung der plastischen Dehnungen der Ein-

zelschichten zeigen, dass Ti-Schichten mit Dicken > 50nm durch Plastizitit in
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der obersten, durch die gesamte Sdule verlaufenden Schicht versagen, wiahrend Ti-
Schichten mit Dicken < 50 nm durch Plastizitédt an der Grenzfliche verformen. Dieser
Ubergang im Verformungsmechanismus kann unter Beriicksichtigung der groRenab-
hdngigen Festigkeit der Ti-Schichten erklart werden. Bei 100 nm dicken Ti-Schichten
ist die Festigkeit der Schichten kleiner als diejenige der Grenzflachen, so dass die plas-
tische Verformung sowie das Versagen der Sdule durch Verformung innerhalb einer
Ti-Schicht stattfinden. Bei 10 nm dicken Ti-Schichten ist die Festigkeit jedoch grofer
als diejenige der Grenzflachen, so dass die Verfomung an den Grenzflichen lokali-
siert ist. Die Probe mit den 50 nm dicken Ti-Schichten stellt einen Grenzfall dar, bei
dem beide Verformungsmechanismen auftreten. Dies kann durch die verschiedenen
Dehngeschwindigkeiten, bei denen die unterschiedlichen Prozesse ablaufen, erklirt
werden: Die plastische Verformung innerhalb der 50 nm dicken Ti-Schicht beginnt
bei geringen Dehnraten, fiithrt jedoch zu einem schnellen Abgleitprozess, so dass
das Abbremsen der Indenterspitze durch den Reststumpf bei einer hohen Dehnrate

erfolgt, die bevorzugt zu lokaler plastischer Verformung an den Grenzflachen fiihrt.

Die Ergebnisse der Mikrodruckversuche an Cu90/PdSi90-Séulen sind schwieriger zu
interpretieren. Hier zeigt die Auswertung der plastischen Dehnungen aller Einzel-
schichten, dass nicht nur die Cu-Schichten plastisch verformen, sondern auch die
PdSi-Schichten insbesondere nahe der Grenzfliche Plastizitit aufweisen. Trotzdem
beobachtet man gréfsere Dehnungen innerhalb der Cu-Schichten in Verbindung mit
einer Extrusion der Cu-Schichten am Rand der Séule, dhnlich wie in Abbildung
dargestellt.

Die Fliekspannungen der Metallschichten in den Schichtpaketen, die durch plastische
Verformung einer Metallschicht versagen, kénnen mit den aus normalen Mikrodruck-
versuchen ermittelten Von-Mises-Vergleichsspannungen der Metallschichten vergli-
chen werden. Fiir eine Schicht, die unter einem Winkel von 45° zur Schichtebene
belastet wird (siehe Abbildung , ergibt sich ein Spannungszustand mit den bei-

den Spannungskomponenten oy und 775 mit

01 =Tig = F./V2 =0,/2, (5.9)

AV2

wobei 0, = F,/A die in z-Richtung auf das Komposit aufgebrachte Spannung be-

zeichnet. Dies gilt unter der Annahme, dass die Poissonzahlen beider Komponenten
gleich sind, und damit die Beschrédnkung der kristallinen Schicht durch die elas-
tisch verformenden amorphen Komponente vernachléssigbar ist. Damit folgt aus

dem Von-Mises-Kriterium:

45° __
S

o o (5.10)
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Abbildung 5.9: Schematische Darstellung des Spannungszustandes bei Mikrodruckversuchen an 45 °-
Séaulen.

Die Fliefispannungen aus 45°-Mikrodruckexperimenten sind zusammen mit den aus
normalen Mikrodruckversuchen ermittelten Werten und Literaturdaten in Abbildun-
gen bzw. dargestellt. Die Von-Mises-Vergleichsspannungen der 90 nm dicken
Cu-Schichten sind dabei um etwa 34% geringer als die aus Mikrodruckversuchen er-
mittelten Werte, wihrend die an Ti-Schichten mittels beider Methoden gemessenen

Werte im Rahmen des Fehlers gut iibereinstimmen.

Bei der Bewertung der Von-Mises-Vergleichsspannungen in den beiden unterschiedli-
chen Belastungsrichtungen sind zunédchst die verschieden starken Texturierungen der
Metallschichten sowie die unterschiedlichen Kristallstrukturen zu beriicksichtigen:
Die Ti-Schichten weisen nur eine schwache Textur auf, und die mittleren Schmid-
Faktoren sind in beiden Geometrien - auch aufgrund der grofseren Anzahl an mogli-
chen Gleitsystemen - dhnlich. Fiir die diinnen Cu-Schichten hingegen fiihrt aufgrund
der starken Textur ein weitaus groferer Schmid-Faktor in der 45°-Geometrie zu ei-
ner geringeren gemessenen Von-Mises-Vergleichsspannung. Die Schmid-Faktoren fiir

beide Geometrien sollen im Folgenden abgeschitzt werden.

Fiir die stark (111)-texturierten Cu-Schichten liegt in jedem Korn eine (111)-
Ebenenschar parallel zur Schichtebene, die anderen {111}-Ebenen sind um 70,5° da-
gegen gedreht. Fiir die normalen Mikrodruckversuche ergibt sich damit ein Schmid-
Faktor von 0,27 bei 6 gleichberechtigten Gleitsystemen in jedem Korn. Fiir die Mi-
krodruckversuche unter 45° hingegen finden sich nun in jedem Korn der Schicht
(111)-Ebenen unter optimalen 45° zur Belastungsrichtung (dies ist gerade die (111)-

Texturebene). Fiir diese (111)-Texturebene gibt es in jedem Korn drei mogliche
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Belastungsrichtung
Normalenvektor | C

Cu(111)-Ebene

Gleitrichtungen

Abbildung 5.10: Veranschaulichung zur Berechnung des mittleren Schmid-Faktors fir 45°-S&ulen der
Cu/PdSi-Proben. In dieser Geometrie liegen in jedem Korn (111)-Ebenen um 45° zur Belastungsrich-
tung ¢, die Gleitrichtung g ist gleichmaBig lber alle Winkel « in der Ebene verteilt.

Gleitrichtungen g1, g3, g3, dies ist schematisch in Abbildung veranschaulicht.

Da die Orientierung der Korner in der Schichtebene beliebig ist, liegen auch die Gleit-
richtungen beliebig in der Ebene orientiert. Zur Berechnung des Schmid-Faktors in
dieser Geometrie bendtigt man den Winkel zwischen Belastungsrichtung und Gleit-
richtung. Bei Einfiihrung eines Koordinatensystems mit der (111)-Texturebene als
xy-Ebene und der z-Richtung in Richtung des Normalenvektors (siehe Abbildung
erhiilt man fiir die Belastungsrichtung ¢ = 1/v/2(1,0,1) und fiir eine Gleit-
richtung g1 = (cos a, sin e, 0). Der Winkel zwischen diesen beiden Vektoren ist nach
dem Skalarprodukt cos A = cos o/v/2. Durch drei mégliche Gleitrichtungen g in jeder
(111)-Ebene liegt die ungiinstigste Kornorientierung bei einem Winkel von o =30°.
In diesem Fall wird der Schmid-Faktor mit einem Wert von 0,43 minimal. Den mitt-
leren Schmid-Faktor erhélt man, wenn man {iber alle méglichen Kornorientierungen
mittelt:

T
<mg> = COSZ < CosS A\ >
T 1 o\ ' /6
= cos— — | — cos o da
s (5)

Damit ist der mittlere Schmid-Faktor gréfser als bei normalen Mikrodruckversuchen,
was zu einer geringeren Fliefkspannung in dieser Richtung fiihrt. Beriicksichtigt man

diese unterschiedlichen Schmid-Faktoren so ergeben sich kritische Schubspannungen
geméaf Tabelle [5.2]
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Tabelle 5.2: Gemessene Von-Mises-Vergleichsspannungen und auf Grundlage der Schmid-
Faktoren berechnete kritische Schubspannungen 90 nm diinner Cu-Schichten flr beide Mikrodruck-

Messmethoden.
Messmethode Von-Mises- Schmid- kritische
Messmethode Vergleichsspannung  Faktor  Schubspannung
|GPal [GPa]
normal 1,80 + 0,07 0,27 0,49 £ 0,02
45° 1,19 + 0,08 0,48 0,57 + 0,04

Beriicksichtigt man die verschiedenen Schmid-Faktoren, so ist die unter 45° gemes-
sene kritische Schubspannung der Cu-Schichten um 15% grofer als unter Belastung
senkrecht zur Schichtebene. Bei der Bewertung der 45°-Versuche bleibt zu bertick-
sichtigen, dass die aktivierten Gleitsysteme in den kristallinen Kornern fiir beide
Testmethoden verschieden sind. Bei normalen Mikrodruckversuchen bewegen sich
Versetzungen hauptséchlich auf solchen Gleitebenen, die an mindestens einer Sei-
te einer kristallin-amorphen Grenzfliche enden. Unter 45° hingegen findet Verset-
zungsbewegung in den Cu-Kornern auf den (111)-Ebenen parallel zu den kristallin-
amorphen Grenzflachen statt, die in den meisten Féllen an Korngrenzen enden (ver-
gleiche dazu Abbildungen und [5.7h). Ahnliches gilt fiir die Ti-Schichten. Der
grofsere Wert fiir die an 45°-Sdulen gemessene kritische Schubspannung der Cu-
Schichten bestétigt dabei das in Kapitel vorgeschlagene Modell, nach dem
die Festigkeit der kristallin-amorphen Grenzflichen unter Belastung senkrecht zur
Schichtebene die Festigkeit der Cu-Schichten begrenzt. Durch deren starke Tex-
tur kann der Einfluss der kristallin-amorphen Grenzflichen bei der Belastung unter
45° weitgehend ausgeschlossen werden (zumindest solange die Grenzflichenfestig-
keit nicht {iberschritten wird), so dass die stiarkeren Korngrenzen die Festigkeit in
dieser Geometrie bestimmen. Fiir die Ti-Schichten kann kein signifikanter Unter-
schied der Vergleichsspannungen zwischen beiden Geometrien festgestellt werden.
Hier wird der Vergleich allerdings dadurch erschwert, dass aufgrund des geringeren
Ti-Anteils in den untersuchten Ti/ZrOy-Proben die aus normalen Mikrodruckversu-
chen ermittelte Von-Mises-Vergleichsspannung stiarker fehlerbehaftet ist, und dass
durch die schwichere vorliegende Textur eine Bestimmung des Schmid-Faktors in

beiden Geometrien nicht so einfach méglich ist.

Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass die Druckversuche unter 45°
im Rahmen des Fehlers vergleichbare Von-Mises-Vergleichsspannungen fiir die Ti-
Schichten in Ti/ZrO,-Schichtpaketen zeigen, wihrend die fiir die Cu-Schichten in
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Korngrenze

[110] Gleit-
richtung

amorph-kristalline
Grenzflache

Abbildung 5.11: Veranschaulichung der Geometrie fir die Versetzungsbewegung in (a) Cu-Kérnern
in Cu/PdSi-Schichtpaketen und (b) Ti-Kérnern in Ti/ZrO,-Schichtpaketen bei Belastung unter 45°.

Cu/PdSi-Schichtpaketen unter Beriicksichtigung der Schmid-Faktoren berechneten
kritischen Schubspannungen unter 45° um 15% grofer sind als bei normalen Mikro-
druckversuchen. Dies ist konsistent mit der Interpretation, dass fiir die Cu-Schichten
in Cu/PdSi-Schichtpaketen unter normaler Belastung bereits die Grenzflachenfestig-
keit erreicht ist, was zu einer verringerten maximalen Versetzungsdichte, und einer
Stagnation der Festigkeit fiihrt. Fiir die Belastung unter 45° beeinflussen aufgrund
der Geometrie im Wesentlichen die Korngrenzen die maximale Festigkeit, was zu

héheren Spannungen fiihrt.

Weiterhin kann fiir die Ti/ZrOq-Schichtpakete durch Variation der Ti-Schichtdicke
die Festigkeit der Grenzflichen abgeschitzt werden, wahrend fiir die untersuchte
Cu90/PdSi90-Probe kein Versagen an der Grenzfliche beobachtet wird. Die Festig-
keit der Grenzflichen betrégt mehr als 1,2 GPa fiir die Cu/PdSi-Probe bzw. etwa
3 GPa fiir die Ti/ZrOy-Schichtpakete. Die daraus ermittelten kritischen Schubspan-
nungen der Grenzflichen mit > 0,6 GPa fiir Cu/PdSi bzw. etwa 1,5 GPa fiir Ti/ZrO,
sind im Vergleich zu Messungen an rein kristallinen Schichtpaketen in der Litera-
tur [Lil2| wesentlich grofer. Li et al messen eine kritische Schubspannung der Grenz-
flichen in Cu/Nb-Schichtpaketen von etwa 0,3 GPa - 0,55 GPa. Dies unterstiitzt die
Argumentation, dass die Verformungsmorphologie sowie die grofe Festigkeit der
Schichtpakete auf starken Grenzflichen basiert (siehe Kapitel 5.1.2/und |5.3.4)).
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5.3.6 Zusammenfassung der Festigkeit diinner Metallschich-

ten

Es wurden enorme Festigkeiten der Komposite beobachtet, aus denen auf Grundlage
der Von-Mises-Vergleichsspannung grofie Festigkeiten der Metallschichten abgeleitet

werden konnten. Dies konnte auf die folgenden Ursachen zuriickgefiihrt werden:

e Die starken Grenzflichen beeinflussen die Versetzungsspeicherung und damit

die Verformungsverfestigung der kristallinen Metallschichten.

e Bei Erreichen der Grenzflichenfestigkeit konnen Versetzungen durch Umord-
nung des angrenzenden amorphen Materials an der Grenzfliche annihiliert
werden. Durch die vorliegende Korngeometrie und Kristallographie betrifft
dies einen Grofsteil der im Korn gespeicherten Versetzungen. Aufgrund der da-
mit verringerten Beschrinkung zeigen diinne Cu-Schichten mit Schichtdicken
< 50nm eine schwichere Grofenabhangigkeit der Festigkeit, mit einem ma-
ximalen Wert von 2 GPa, der nahe an der Fliefspannung fiir amorphes PdSi
liegt. Die Festigkeit diinner Ti-Schichten hingegen zeigt bis zu Schichtdicken
von 10 nm eine steigende Festigkeit mit abnehmender Schichtdicke, was auf die
weitaus grofsere Festigkeit der ZrO,-Schichten und der Grenzflichen zuriick-

zufiithren ist.

Die Festigkeit der Grenzflichen hat damit einen wesentlichen Einfluss auf die beob-
achteten Festigkeiten der Komposite sowie der enthaltenen diinnen Metallschichten.
Dies wird durch den Vergleich zu Arbeiten aus der Literatur - besonders zur Festig-
keit diinner Cu-Schichten (siehe Abbildung - unterstiitzt.

In diesem Zusammenhang stellt sich die Frage, wie dieses Verformungsmodell ex-
perimentell verifiziert werden kann. Das Modell wird zwar durch MD-Simulationen
unterstiitzt, eine direkte Beobachtung der beschriebenen Verformungsmechanismen
war bisher jedoch nicht moglich. Hierzu wiren in-situ TEM-Untersuchungen denk-
bar, wie sie an einkristallinen diinnen Schichten bereits erfolgreich durchgefiihrt
worden sind [Oh07] [Oh11|. Im Falle der hier untersuchten Proben mit nanokristalli-
nen Metallschichten wire die Interpretation solcher Untersuchungen jedoch ungleich
schwieriger, da in Elektronenstrahlrichtung stets mehrere Kérner meist verschiedener
Orientierung zum Kontrast beitragen. Daher wéren Untersuchungen an moglichst
diinnen TEM-Lamellen der Proben mit den dicksten Einzelschichten (Korngrofien)

am erfolgversprechendsten. Fiir die amorphen Schichten ist eine Identifizierung der
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Verformungsmechanismen noch schwieriger. Hier konnte hochstens die Beobachtung
der Grenzflichen und deren Aufrauung indirekt Aufschluss iiber die Verformung ge-
ben. Uniaxiale Zugversuche bieten dariiber hinaus die Moglichkeit, die postulierte
Verformungsverfestigung in den kristallinen Metallschichten zu Beginn der plasti-
schen Verformung zu verifizieren. Dieser Nachweis ist anhand von Mikrodruckver-

suchen durch die nicht ideale Geometrie der Sdulen leider nicht méglich.



Kapitel 6
Zusammenfassung und Ausblick

Diese Arbeit bietet eine weitreichende Charakterisierung der Schichtsysteme
Ti/ZrOy, Cu/PdSiund Cu/PC im Hinblick auf deren mechanische Eigenschaften mit
Hilfe von Nanoindentierung und Mikrodruckversuchen sowie elektronenmikroskopi-
scher Untersuchungen. Die aus den mechanischen Tests bestimmten Elastizitdtsmo-
duln zeigen zum einen die erwartete Abhéngigkeit von den Volumenanteilen der
Komponenten und zum anderen eine gute Ubereinstimmung mit theoretischen Mo-
dellen (Mischungsregeln). Dariiber hinaus wurde die Hérte aus Nanoindentierungs-
Messungen mit der Fliekspannung aus Mikrodruckversuchen verglichen. Die Ge-
geniiberstellung beider Testmethoden zeigt vergleichbare Trends fiir verschiedene
Proben, jedoch einen gegeniiber der Theorie niedrigeren Tabor-Faktor, wie auch an
anderen Materialsystemen in der Literatur beobachtet wurde. Die mittels elektro-
nenmikroskopischer Methoden - REM und TEM in Aufsicht und im Querschnitt -
analysierten Verformungsmorphologien zeigen Kodeformation der Komponenten bis
zu plastischen Dehnungen von > 80% fiir Ti/ZrOs- und Cu/PdSi-Schichtpakete,
wohingegen bei Cu/PC-Proben Delamination an den Grenzflichen und Rissbildung
innerhalb der Cu-Schichten auftritt.

Durch die verschiedenen Eigenschaften der Komponenten gekoppelt mit der sys-
tematischen Variation ihrer Einzelschichtdicken konnten erstmals allgemeingiiltige
Aussagen iiber das Verformungsverhalten kristallin-amorpher Schichtpakete formu-

liert werden.

Aus den Festigkeiten der Komposite kann mithilfe eines in dieser Arbeit entwi-
ckelten Modells die grofkenabhingige Festigkeit der polykristallinen Metallschichten
bestimmt werden. Dabei zeigen die Ti-Schichten in Ti/ZrO,-Schichtpaketen eine

steigende Flieflspannung mit abnehmender Schichtdicke, die den in der Literatur
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beobachteten ,smaller is stronger“-Trend fortsetzt. Die Cu-Schichten in Cu/PdSi-
Schichtpaketen hingegen zeigen fiir Schichtdicken unterhalb von etwa 50 nm eine Sta-
gnation der Flieflsspannung bei einem Wert von etwa 2 GPa, der der Fliefspannung
der amorphen Komponente PdSi entspricht. Die Fliefsspannungen der Cu-Schichten
in Cu/PC-Schichtpaketen weisen eine starke Unsicherheit und Streuung auf, sind

allerdings trotzdem grofer als die Fliekspannungen freistehender Cu-Schichten.

Der Vergleich mit Literaturdaten zeigt, dass die hier gemessenen Festigkeiten der
kristallinen Metallschichten verhéltnisméafig grof sind. Dies konnte auf einen Ein-
fluss der Beschrankung durch Grenzflichen zuriickgefiihrt werden. Insbesondere die
aufsergewohnlich starken kristallin-amorphen Grenzflichen der Proben dieser Ar-
beit konnen Versetzungen effektiv blockieren und damit die Ausbildung einer ho-
hen Versetzungsdichte innerhalb der kristallinen Schichten verursachen. Mittels der
Taylor-Beziehung, die einen Zusammenhang zwischen der Versetzungsdichte und der
Festigkeit herstellt, wurde eine Versetzungsdichte abgeschitzt, die zu den gemesse-
nen Festigkeiten fiihren kann. Diese liegt im Bereich von experimentell beobachteten

Versetzungsdichten.

Zur weiteren Untersuchung der Festigkeit von Grenzflichen wurde im Rahmen die-
ser Arbeit eine neue Testmethode, die Mikrodruckversuche an 45°-Saulen, entwi-
ckelt. Bei dieser Methode liegt die Belastungsrichtung um 45° zur Schichtebene
verkippt, was Spannungskomponenten parallel zu den Grenzflichen induziert und
bei Uberschreiten ihrer Festigkeit zum Versagen fiihrt. Im Falle des Til0/ZrO5100-
Schichtpakets konnte damit die Grenzflichenfestigkeit zu etwa 3 GPa bestimmt
werden. Alle anderen untersuchten Proben zeigten jedoch statt Versagen an ei-
ner Grenzfliche Verformung innerhalb einer Metallschicht. Daher kann im Fal-
le der Cu/PdSi-Schichtpakete nur eine untere Grenze fiir die Grenzflichenfestig-
keit von 1,2GPa angegeben werden. Fiir die Proben, die vorrangig durch Plas-
tizitdt innerhalb einer kristallinen Schicht verformten, konnte weiterhin die Von-
Mises-Vergleichsspannung ermittelt werden. Der Vergleich mit den aus herkomm-
lichen Mikrodruckversuchen ermittelten Von-Mises-Vergleichsspannungen der kris-
tallinen Metallschichten zeigt eine gute Ubereinstimmung fiir Ti/ZrO,-Proben. Die
Cu-Schichten in Cu/PdSi-Schichtpaketen zeigen unter Beriicksichtigung der unter-
schiedlichen Schmid-Faktoren bei Belastung unter 45° eine um 15% grofere kritische
Schubspannung als bei normalen Mikrodruckversuchen, was auf die unterschiedli-

chen aktivierten Gleitsysteme in beiden Geometrien zuriickgefiihrt werden kann.

Die hohen Werte fiir die Grenzflichenfestigkeit sind mitverantwortlich fiir die ho-
he Duktilitiat der Ti/ZrOq- bzw. der Cu/PdSi-Proben, da sie eine Kraftiibertragung
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zwischen benachbarten Schichten ermdéglichen und damit Dehnungslokalisierung ver-
hindern. Eine weitere Ursache sind die geringen Schichtdicken der Komponenten
(<100nm), da zum einen die plastische Verformung innerhalb der stark beschrénk-
ten amorphen Schichten durch STZ-Aktivitat gleichméfig verteilt wird. Zum an-
deren kann durch die geringe Schichtdicke der kristallinen Schicht ein Aufstau von
Versetzungen (pileup) auf einer Gleitebene vermieden werden, es wird vielmehr ein
Versetzungsnetzwerk aus vielen Versetzungen auf parallelen Gleitebenen gebildet.
Diese Mechanismen konnen dem Aufbau von Spannungskonzentrationen entgegen-
wirken und ermoglichen die beobachtete Duktilitdt mit Kodeformation der Kom-
ponenten bis zu plastischen Dehnungen von > 80%. Die Cu/PC-Proben hingegen
zeigen aufgrund ihrer geringeren Grenzflichenfestigkeit Delamination an den Grenz-

flichen in Verbindung mit Rissbildung innerhalb der Cu-Schichten.

Die globale Duktilitdt der Komposite wird durch die Ausbildung von interlayer-
Scherbéndern begrenzt (auf etwa 35%). Diese interlayer-Scherbénder treten ins-
besondere bei komplexen Spannungszustidnden mit Komponenten parallel zu den
Grenzflaichen auf, wie dies etwa unter der Kante von Berkovich-Eindriicken oder
bei stark verformten Sdulen der Fall ist. Sie entstehen durch eine starke Rotation
vieler Einzelschichten, und wurden in dieser Arbeit erstmals anhand elektronen-
mikroskopischer Untersuchungen umfassend charakterisiert. Thre Entstehung konn-
te auf den Mechanismus der geometrischen Verformungsentfestigung zuriickgefiihrt
werden, welcher aus der plastischen Anisotropie der Schichtpakete resultiert. Diese
wurde mit Hilfe von Mikrodruckversuchen nachgewiesen, die fiir 45°-Sdulen eine um
durchschnittlich 40% geringere Fliefspannung zeigen als fur herkdmmliche Siulen.
Um die Duktilitdt der Komposite weiter zu erhéhen und ein Versagen der Proben
bei multiaxialer Beanspruchung zu vermeiden, ist also ein tieferes Verstindnis der
Bildung und Ausbreitung von interlayer-Scherbéndern, etwa anhand von in-situ

Experimenten oder Simulationen, notwendig.

Vor dem Hintergrund der Entwicklung fortschrittlicher Materialien hoher Festigkeit
und Duktilitdt werfen die geschilderten Beobachtungen interessante Fragen auf, die
als Ausgangspunkt weiterer Untersuchungen dienen kénnen. Obwohl experimentell
nachweisbar ist, dass die Eigenschaften der Grenzflichen die mechanischen Eigen-
schaften des Komposits wesentlich beeinflussen, ist unklar, ob dies allgemein fiir
kristallin-amorphen Grenzflichen gilt. Es ist moglich, dass die hier untersuchten
Materialsysteme, beispielsweise aufgrund der Auswahl der Komponenten und des
Herstellungsprozesses, eine aufergewohnlich hohe Grenzflachenfestigkeit aufweisen.

In diesem Zusammenhang wiren Untersuchungen an Kompositen mit systematisch
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variierten Grenzflicheneigenschaften denkbar.

Im Gegensatz zu anderen Arbeiten in der Literatur [Liul2| wurde in dieser Arbeit
kein Ubergang zu inhomogener Verformung mit zunehmenden Einzelschichtdicken
beobachtet. Hier konnten Experimente an Proben mit systematisch variierten, di-
ckeren Einzelschichten Aufschluss dariiber geben, bis zu welcher Schichtdicke die
beschriebenen Verformungsmechanismen aufrecht erhalten werden konnen, die zur
beobachteten hohen Festigkeit und Duktilitdt der Komposite fiihren. Des Weiteren
kann der Einfluss der Beschrinkung der Einzelschichten durch starke Grenzflichen
iber systematische Variation der Sdulengrofe untersucht werden: Mit abnehmendem
Saulendurchmesser nimmt das Aspektverhéltnis (Hohe/Durchmesser) der Schichten
zu. Damit nimmt auch das Verhéltnis von freier zu beschrénkter (durch angrenzende
Schichten) Oberflache der Schicht zu. Im Rahmen dieser Arbeit wurden Aspektver-
héltnisse im Bereich von etwa 0,01 - 0,1 untersucht, und kein signifikanter Einfluss
der variierenden Beschrinkung gefunden. Dies ist jedoch bei wachsendem Aspekt-

verhéltnis zu erwarten [Liul2].

Weiterhin wiren gezielte Experimente zum Nachweis des vorgeschlagenen Verfor-
mungsmodells moglich. Hier bieten weiterfiihrende in-situ TEM-Untersuchungen
eventuell die Moglichkeit, Versetzungsbewegung innerhalb der kristallinen Schich-
ten wahrend der Verformung zu analysieren und auf Grundlage der Prozesse an der
Grenzflache auf die Verformungsmechanismen der amorphen Komponente zuriickzu-
schliefsen. In diesem Zusammenhang ist es auferdem interessant, ob die beobachteten

hohen Festigkeiten und Duktilitdten auch unter Zugspannung erreichbar sind.

Durch die Bestimmung der Tabor-Faktoren (Verhiltnis aus Hirte und Flief-
spannung) der Proben konnte in dieser Arbeit ein wichtiger Beitrag zu der
aktuellen wissenschaftlichen Diskussion geleistet werden, ob die herkémmlichen
Nanoindentierungs-Methoden auch zur quantitativen Bestimmung der mechani-
schen Eigenschaften anisotroper Schichtpakete geeignet sind. Die ermittelten Tabor-
Faktoren der untersuchten Schichtpakete sind um durchschnittlich 20% geringer als
die erwarteten Werte [Tab70|. Dies kann auf die Anisotropie der Schichtpakete, die
unterschiedlichen Fliefspannungen der Komponenten und mogliche Eigenspannun-
gen in den Schichten zuriickgefiihrt werden. Um einen Teil der dazu auftretenden
Fragen zu beantworten und als Ausblick dieser Arbeit soll das Verhalten der Schicht-
pakete im Rahmen einer Kooperation mit der Ohio State University (Michael Gram
in der Arbeitsgruppe von Prof. Peter Anderson) durch Messung der herstellungsbe-
dingten Eigenspannungen im unverformten Zustand und durch FEM-Simulationen

eingehender charakterisiert werden.
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Anhang

A.1 Messungen mittels der CSM-Methode

In dieser Arbeit wurden verschiedene Messmethoden zur Bestimmung der mechani-
schen Eigenschaften - aus Entlastungskurven zyklischer Messungen oder kontinuier-
lich gemessenen Steifigkeit bei CSM-Messungen - verwendet. Im Folgenden soll an-
hand einiger vergleichender Messungen gezeigt werden, dass die verwendeten Mess-
methoden sowohl fiir Mikrodruckversuche als auch fiir Nanoindentierung-Messungen

vergleichbar sind.

Der Elastizitatsmodul an Ti/ZrOs-Séulen wurde hauptséchlich mittels CSM-
Messungen bestimmt. Um diese CSM-Messungen beispielsweise mit den zyklischen
Messungen an Cu/PdSi-Sdulen vergleichen zu konnen, wurde an allen Ti/ZrO,-
Schichtpaketen mittels beider Methoden Elastizitdtsmodul und Fliefspannung be-

stimmt.

Abbildung[A 1] zeigt die mittels beider Methoden gemessenen Elastizitédtsmoduln der
Probe Til00/ZrO,100. Dabei beziehen sich die durchgehenden Kurven auf CSM-
Messungen, die einzelnen Punkte auf zyklische Messungen. Man erkennt eine gu-
te Ubereinstimmung beider Messmethoden. Bei grokeren Dehnungen werden beide
Messmethoden durch die in Kapitel diskutierten erhthten Dehngeschwindig-
keiten bei der Ausbildung der ersten Ausbauchung verféilscht. Auch die gemessenen
Fliefsspannungen stimmen fiir Messungen mit und ohne die CSM-Methode iiberein.

Dies wurde anhand von Messungen an der Til0/ZrO,50-Probe nachgewiesen (siehe
Abbildung |A.2).

Analoge Nanoindentierungs-Messungen zeigen weiterhin eine Vergleichbarkeit des

Elastizitdtsmoduls und der Harte fiir beide Messmethoden.
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Abbildung A.1: Elastizititsmodul aus Mikrodruckversuchen firr die Probe Ti100/ZrO,100 fir CSM-
Messungen und zyklische Messungen im Vergleich.

8 T T
. o ohne CSM
. o mit CSM
— 6_ "
©
ol
o,
g
S 47
c
c
I}
Q.
%)
2 4
0 — r . r T r r T T T
0,00 0,05 0,10
Dehnung

Abbildung A.2: FlieBkurven von Ti10/ZrO550-Saulen fir Messungen mit und ohne CSM im Vergleich.
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A.2 Mikrodruckversuche

A.2.1 Einfluss der Saulengeometrie

Fiir die reine ZrOs-Probe wurden Sdulen zweier verschiedener Aspektverhéltnisse
von 2,3 sowie 3,2 untersucht. Die charakteristischen Parameter beider Sdulentypen
sind in Tabelle zusammengefasst. Die Sdulen mit dem gréferen Aspektverhalt-
nis von 3,2 weisen dabei auch eine um etwa ein Grad grofere Taper auf. Wahrend
der Elastizitdtsmodul, der unter Verwendung des mittleren Sdulendurchmessers be-
rechnet wurde, im Rahmen des Fehlers unabhéngig von der Saulenform ist, zeigt die
gemessene Fliekspannung eine Schwankung um 15%. Die Spannung wird dabei unter
Verwendung des oberen Durchmessers 10% unterhalb des Siaulenkopfes berechnet,
welcher bei der Sdulenform mit grofkerem Aspektverhéltnis eine stirkere Abrun-
dung aufweist. Daher ist die Bestimmung der Querschnittsfliche zur Berechnung
der Spannung fiir Sdulenform B mit einem grofsen Fehler behaftet. Abgesehen von
den unterschiedlichen Fliekspannungen zeigen die beiden Sdulenformen sehr dhnli-
che Fliefkkurven, beide zeigen ein Spannungsplateau bei Dehnungen um 5% gefolgt

von einem weiteren Anstieg der Spannung, sowie vergleichbare Elastizitdtsmoduln
(siehe Abbildung |A.3)).

Tabelle A.1: Charakteristische Parameter der ZrO2-S&ulen verschiedener Aspektverhéltnisse (Héhe
h, Durchmesser am Kopf, in der Mitte sowie am Boden der Saule d;, d,,,, dy, sowie Taper 6) sowie die
gemessenen mechanischen Eigenschaften.

Form A Form B
Aspektverhaltnis 2,3 3,2
h [nm)| 3200
d; [nm] 1220 880
dpp [nm)] 1290 998
dp [nm] 1450 1160
01| 1,7 2,6
or |GPal 6,8+ 0,1 59+0,1
E [GPa] 188 +7 182+6

Die Morphologie beider Sdulenformen vor und nach Verformung ist in Abbildung
dargestellt. Anhand von Abbildung und c erkennt man, dass die Sdulen-
form B sowohl eine stérkere Verkippung der Seitenflichen als auch eine starkere

Abrundung des Saulenkopfes aufweist. Beim Vergleich der Verformungsmorphologie
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Abbildung A.3: FlieBkurven (a) und Elastizititsmoduln (b) fiir ZrO,-Saulen verschiedener Aspektver-
héltnisse.

beider Saulen, die bis zu dhnlichen plastischen Dehnungen verformt wurden, fallt
auf, dass beide eine Ausbauchung am Kopf zeigen, diese jedoch fiir die Sdulenform
B stiarker am Kopf der Siule lokalisiert ist. Das Aspektverhéltnis dieser Ausbau-
chung (Quotient aus Héhe und Durchmesser des ausgebauchten Bereichs) ist dabei
fiir Sdulenformen B mit 0,63 + 0,03 entsprechend etwas kleiner als das Aspektver-
héltnis fiir Sdulenform A mit 0,71 + 0,06.

Abbildung A.4: REM-Aufnahmen einer ZrO5-Saule der Form A vor (a) und nach Verformung bis zu

14% plastischer Dehnung (b) sowie einer ZrO»-Saule der Form B vor (c) und nach Verformung bis zu
13% plastischer Dehnung (d).

Um die Vergleichbarkeit der gemessenen Fliefspannungen sowie der beobachteten

Verformungsmorphologien fiir alle Proben zu gewéhrleisten, wurde fiir alle Sdulen
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der Ti/ZrO,-Schichtpakete ein nahezu konstantes Aspektverhilnis von 2,5 verwen-

det, und die Taper moglichst minimiert (Werte im Bereich von 1,7 - 2,7) .

A.2.2 Einfluss der Dehngeschwindigkeit

Fiir zwei Proben wurden Messungen an Sdulen mit verschiedenen Dehngeschwin-
digkeiten durchgefiihrt. Fiir reines ZrO, sind dabei Belastungsraten von 100 pN/s
sowie 400 1N /s gewiithlt worden, was Dehngeschwindigkeiten von etwa 8,5-107%s71
sowie 3,4-1073s™! entspricht. Fiir die Til10/ZrO,10-Probe sind Belastungsraten von
100 pN/s und 6001N/s verwendet worden, was Dehngeschwindigkeiten von etwa

1-1073s7! sowie 6:1073s~! entspricht.

Abbildungzeigt Fliekkurven von Til0/ZrO510-Sdulen fiir beide Belastungsraten
sowie REM-Aufnahmen von jeweils einer bis zu 13% plastischer Dehnung verform-
ten Saule beider Belastungsraten. Die Flielskurven zeigen dabei einen sehr dhnlichen
Verlauf, einzige Unterschiede sind die verschiedenen Punktdichten der Kurven (die
Datenrate war in beiden Fillen die gleiche) sowie die grofere plastische Verformung
(,creep®) wihrend des Haltesegments von 10s. Die gemessene Fliekspannung bei 3%
plastischer Dehnung unterscheidet sich nicht signifikant fiir beide Dehngeschwin-
digkeiten. Die Verformungsmorphologie hingegen zeigt einen deutlichen Einfluss der
Dehngeschwindigkeit. Sdulen, die mit geringerer Dehngeschwindigkeit verformt wur-
den (siche Abbildung [A.5p), zeigen viele kleine Scherbénder um die Ausbauchung
am Kopf der Saule, wihrend mit groferer Dehngeschwindigkeit komprimierte Sdulen
(siche Abbildung [A.5F) einige grofere Scherbinder aufweisen. Dieses Verhalten ist

dhnlich fiir die hier nicht gezeigten ZrOo-Séulen.
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Abbildung A.5: (a) FlieBkurven fir Ti10/ZrO510-Saulen, die mit verschiedenen Dehngeschwindig-
keiten verformt wurden. Die Pfeile kennzeichnen den Beginn des Haltesegments. REM-Aufnahmen
jeweils einer Saule der mit einer Dehngeschwindigkeit von 1-1073s~! (b) sowie 6-10~3s~! (c) ver-
formten S&ulen.

A.3 Mechanische Eigenschaften FIB-bestrahlter

Proben

Eine mogliche Verdnderung der mechanischen Eigenschaften durch FIB-Schédigung
wurde mittels Nanoindentierung von bestrahlten und unbestrahlten Probenober-
flichen untersucht. Dazu wurde auf jeder Probe ein quadratischer Bereich von et-
wa 50 m - 250 pm Kantenlidnge bei einem Ga-lonenstrom von 1nA und einer Be-
schleunigungsspannung von 30 kV bestrahlt. Die Dosis betrégt fiir die Cu-, Ti- und
ZrO,-Proben etwa 16 pC/ pm 2, fiir die PC-Probe ist sie deutlich geringer mit etwa
1pC/pum 2.

Fiir Polycarbonat ergibt sich eine deutliche Erh6hung des Elastizitdatsmoduls sowie
der Hérte bis zu Eindringtiefen von etwa 200 nm (siche Bachelorarbeit von Julia
Oelker [Oelll]). Bei 50 nm Eindringtiefe sind der Elastizitdtsmodul sowie die Harte
des FIB-geschadigten Bereichs um 20% bzw. 75% grofer als die Eigenschaften der

ungeschidigten Referenzprobe.

Die gemessenen mechanischen Eigenschaften fiir Ti- und ZrO,-Schichten sind in
Abbildung dargestellt. Fiir beide Materialien ist kein signifikanter Einfluss der
FIB-Bestrahlung auf die mechanischen Eigenschaften auszumachen. Die in Abbil-
dung[A.6) angegebenen Mittelwerte des Elastizitatsmoduls sowie der Harte sind Mit-
telungen iiber jeweils 9 Indents fiir die ZrOs-Probe sowie jeweils 7 Indents fiir die
Ti-Probe.
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Der Einfluss der Ga-Bestrahlung auf eine 1 pm dicke Cu-Schicht wurde in der Bache-
lorarbeit von Timo Wuttke untersucht [Wut10]. Wie bei den Ti- und ZrOs-Proben
ist kein signifikanter Einfluss der Ga-Bestrahlung auf die mittels Nanoindentierung

gemessenen mechanischen Eigenschaften der Cu-Probe zu erkennen.
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Abbildung A.6: Harte und Elastizititsmodul fir unbestrahlte und FIB-bestrahlte Proben aus jeweils
mindestens 9 Messungen. (a) Elastizititsmodul und (b) Harte einer 3 um dicken Ti-Schicht, (b) Elasti-
zitdtsmodul und (c) Harte einer 3 um dicken ZrO,-Schicht. Der grau unterlegte Bereich kennzeichnet
die Eindringtiefen, fir die in dieser Arbeit eine Mittelung der gemessenen Eigenschaften der Ti/ZrO,-
Proben durchgefiihrt wurde.
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A.4 Vergleich der Festigkeit diinner Schichten mit

nanokristallinem Bulk-Material

In Abbildung sind Literaturdaten fiir die Festigkeiten diinner Cu-Schichten
(blau) im Vergleich mit nanokristallinem Bulk-Material (rot) dargestellt. Die rot
sowie blau unterlegten Bereiche schliefsen einen Grofteil der gemessenen Daten ein.
Man erkennt, dass diinne Cu-Schichten besonders fiir Schichtdicken < 1pm, im Mit-
tel grofere Festigkeiten besitzen als nanokristallines Bulk-Material. Dies kann auf
zwei Ursachen zuriickgefiihrt werden: Zum einen miissen in nanokristallinem Bulk-
Material alle Kérner gemeinsam verformen, so dass besonders an Tripelpunkten zwi-
schen Kornern verschiedener Orientierung Spannungskonzentrationen auftreten, die
ein Versagen bei geringeren Spannungen bewirken kénnen. Im Gegensatz dazu liegt
in diinnen Metallschichten meist eine kolumnare, oftmals texturierte Kornstruktur
vor, so dass Inkompatibilitdten zumindest in einer Dimension bereits ausgeschlossen
werden konnen. Zum anderen liegen diinne Metallschichten bei den mechanischen
Tests meist nicht freistehend vor, sondern werden durch mindestens eine Grenzfliche

zum Substrat in ihrer Verformung beschréinkt.
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Nanokristallines Bulk-Material:

Merz und Dahlgren - Zugv.
Thompson und Baskes - Zugv.
Nieman et al - Zugversuche
Nieman et al - Vickers-Harte/2,8
Sanders et al - Zugversuche
Sanders et al - Vickers-Harte/2,8
Chokshi et al - Vickers-Harte/2,8
Gertsman et al - Biegeversuche
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Diinne Schichten:

Cu in Cu/PdSi - Mikrodruckversuche
Gruber et al - Cu auf PI - Zugversuche
Gruber et al - freistehend - Bulge Tests
Gruber et al - Cu auf Ta - Zugversuche
Gruber et al - Ta-Cu-Ta - Zugversuche
Dehm et al - pc Schichten - Themische Zykl.
Dehm et al - epitaktische Schichten - s.o.
Hommel und Kraft - Zugversuche

Balk et al - Thermische Zyklierung

Yu und Spaepen - Mikrozugversuche
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Abbildung A.7: GréBenabhangige Festigkeit diinner Cu-Schichten und nanokristallinen Bulk-Materials
im Vergleich. Nanokristallines Bulk-Material: Daten aus Zugversuchen (Merz und Dahlgren [Mer75],
Thompson und Baskes [Tho73], Nieman et al [Nie91], Sanders et al [San97]), Hartemessungen (Nie-
man et al [Nie91], Sanders et al [San97], Chokshi et al [Cho89]) und Biegeversuchen (Gertsman et
al [Ger94]), wobei die durchschnittliche Korngré3e als charakteristische GréBe verwendet wurde; Din-
ne Schichten: Daten aus Zugversuchen an Cu-Schichten auf PI-Substraten (Yu und Spaepen [YuO4],
Hommel und Kraft [Hom01], Gruber et al [Gru08] mit und ohne zusétzliche Ta-Schichten), thermische
Zyklierung diinner Cu-Schichten auf Substraten (Dehm et al [Deh03]) und Bulge Tests an freistehenden
Cu-Schichten (Gruber et al [Gru08]|, Xiang und Vlassak [Xia06] ohne und mit Passivierung durch eine
100 nm dicke SisN,4/TaN-Doppelschicht), wobei die durchschnittliche Korngré3e oder die Schichtdicke

als charakteristische Groe verwendet wurde

(siehe auch Abbildung .



2929 ANHANG




Danksagung

An dieser Stelle mochte ich mich bei denjenigen bedanken, die zum Gelingen dieser

Arbeit beigetragen haben.
Mein besonderer Dank gilt Prof. Dr. Cynthia Volkert fiir ihre Betreuung und Un-

terstiitzung wiahrend der gesamten Doktorarbeit. Ich méchte mich bei Prof. Dr. K.
Samwer fiir die Ubernahme des Korreferats sowie seine Betreuung und anregende

Diskussionen bedanken.

Prof Dr. Hans-Ulrich Krebs md&chte ich herzlich fiir wertvolle Diskussionen und
fiir die Ermoglichung der gute Zusammenarbeit mit den Mitgliedern seiner PLD-
Arbeitsgruppe danken. Insbesondere gilt mein Dank Susanne Schlenkrich und Dr.
Tobias Liese fiir ihren grofen Einsatz bei der Herstellung der PLD-Schichtpakete,
die hervorragende Zusammenarbeit und die zahlreichen Diskussionen. Ohne die qua-

litativ hochwertigen Proben wire diese Arbeit nicht moglich gewesen.

Ich danke Dr. Erica Lilleodden fiir wertvollen wissenschaftlichen Austausch und Dr.
Nicolas M. Cordero, der einen Teil der hier dokumentierten Mikrodruckversuche an
Cu/PdSi-Schichtpaketen im Rahmen eines Praktikums 2006 in Karlsruhe durchge-
fiihrt hat.

Weiterhin haben mir viele Mitarbeiter des Instituts fiir Materialphysik der Universi-
tdt Gottingen bei den experimentellen Arbeiten zur Seite gestanden. Hier gilt mein
Dank Matthias Biichsenschiitz-Gobeler fiir die Einweisung am Nanoindenter, Domi-
nik Tonnies fiir wertvolle Diskussionen beziiglich der Messungen am Nanoindenter,
Burkhard Roos und Sonke Schmidt fiir die Unterstiitzung am TEM, Volker Radisch
fiir die Einweisung und Unterstiitzung am FIB (insbesondere bei der Préiparation
der TEM-Lamellen und der Entwicklung des Saulen-Scripts) und Peter Wilbrandt
fiir die Einweisung an FIB, TEM und in-situ REM.

Auferdem mochte ich mich herzlich bei Timo Wuttke und Julia Oelker fiir die erfolg-
reiche Zusammenarbeit im Rahmen ihrer durch mich betreuten Bachelor-Arbeiten

bedanken.



Weiterhin gilt mein Dank der gesamten Nano-Gruppe sowie meinen Biirokollegen
Martin Deutges, Stefanie Raabe und Andreas Kelling und dem Institut fiir Material-
physik der Uni Gottingen fiir ein stets freundliches und konstruktives Arbeitsklima.

Zum erfolgreichen Gelingen dieser Arbeit haben nicht zuletzt mein Freund Stefan
Déring und meine Eltern Ursula und Andreas Knorr sowie meine Schwester Karen
Knorr beigetragen. Thnen danke ich fiir ihre kontinuierliche, engagierte und liebevolle

Unterstiitzung sowie ihr stindiges Interesse an meiner Arbeit.



	Abbildungsverzeichnis
	Tabellenverzeichnis
	Einleitung
	Grundlagen und Stand der Forschung
	Mechanische Eigenschaften
	Verformung kristalliner Materialien
	Versetzungsbewegung und -wechselwirkung
	Größenabhängige Festigkeit kristalliner Materialien
	Größenabhängige Festigkeit dünner Metallschichten
	Stand der Forschung

	Verformung amorpher Materialien
	Verformung amorpher metallischer Gläser
	Verformung oxidischer Gläser
	Verformung amorpher Polymere

	Stand der Forschung zu mechanischen Eigenschaften nanoskaliger Schichtpakete
	Tabor-Relation
	Verformungsmodelle für Komposite
	Inverse Mischungsregel
	Lineare Mischungsregel


	Experimentelle Methoden
	Verwendete Geräte
	Nanoindenter
	Rasterelektronenmikroskop
	Ionenstrahlmikroskop
	Transmissionselektronenmikroskop
	Sekundärionen-Massenspektrometer

	Probenherstellung
	Titan/Zirconiumoxid-Schichtpakete
	Kupfer/Palladium-Silicium-Schichtpakete
	Kupfer/Polycarbonat-Schichtpakete

	Nanoindentierung
	Durchführung der Nanoindentierungs-Versuche
	Auswertung der Messdaten

	Mikrodruckversuche
	Probenpräparation mit dem Ionenstrahl
	Durchführung der Mikrodruckversuche
	Auswertung der Messdaten
	Mikrodruckversuche an Säulen mit verkippten Schichten

	Elektronenmikroskopische Charakterisierung

	Ergebnisse
	Vorstellung der Materialsysteme
	Titan/Zirconiumoxid-Schichtpakete
	Charakterisierung der unverformten Proben
	Nanoindentierung
	Mikrodruckversuche
	Vergleich von Nanoindentierungs- und Mikrodruckversuchen
	Mikrodruckversuche an 45°-Säulen
	Untersuchung der Grenzflächen
	Schädigung durch den Ionenstrahl

	Kupfer/Palladium-Silicium-Schichtpakete
	Charakterisierung der unverformten Proben
	Nanoindentierung
	Mikrodruckversuche
	Vergleich von Nanoindentierungs- und Mikrodruckversuchen
	Mikrodruckversuche an 45°-Säulen
	Untersuchung der Grenzflächen

	Kupfer/Polycarbonat-Schichtpakete
	Charakterisierung der unverformten Proben
	Probleme mit Polymeren im FIB/REM
	Nanoindentierung
	Mikrodruckversuche
	Untersuchung der Grenzflächen

	Zusammenfassung der Ergebnisse

	Diskussion
	Verformungsmechanismen und Duktilität
	Duktilität der Komposite
	Einfluss von Grenzflächen und Geometrie
	Verformungsentfestigung und Versagensmechanismus
	Zusammenfassung der Verformungsmechanismen

	Mechanische Eigenschaften der Schichtpakete
	Verhältnis zwischen Härte und Fließspannung
	Elastizitätsmoduln der Schichtpakete
	Zusammenfassung der mechanischen Eigenschaften der Komposite

	Festigkeit der kristallinen Metallschichten
	Kompositmodell für die Fließspannung in Mikrodruckversuchen
	Festigkeit dünner Ti-Schichten
	Festigkeit dünner Cu-Schichten
	Modell für die Festigkeit dünner Metallschichten
	Einordnung der Mikrodruckversuche an 45°-Säulen
	Zusammenfassung der Festigkeit dünner Metallschichten


	Zusammenfassung und Ausblick
	Literaturverzeichnis
	Anhang
	Messungen mittels der CSM-Methode
	Mikrodruckversuche
	Einfluss der Säulengeometrie
	Einfluss der Dehngeschwindigkeit

	Mechanische Eigenschaften FIB-bestrahlter Proben
	Vergleich der Festigkeit dünner Schichten mit nanokristallinem Bulk-Material




