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1. Einleitung

Metallische Schichtsysteme sind aufgrund ihrer ungewohnlichen physikalischen
Eigenschaften (elastische, thermodynamische, elektronische, magnetische, supra-
leitende) und ihres technologischen Potentials Gegenstand intensiver Forschung.
Nach der Herstellung befinden sich die Schichten in einem extremen Nichtgleichge-
wichtszustand. Fiir die technische Anwendung stellt sich daher die Frage nach der
Stabilitat der Schichtstrukturen. In einem elektronischen Bauelement fiihrt eine
Verdanderung der Schichtstrukturen moglicherweise zum unerwiinschten Versagen
des Bauelements. Kennt man die Reaktionsverldufe in den verwendeten Schicht-
systemen genau, so kann man daraus im Herstellungsprozefl eine Mikrostruktur
mit optimierten Eigenschaften erzeugen. Fiir den Physiker bieten Schichtsyste-
me noch weitere Moglichkeiten fundamentale Eigenschaften von Festkorpern zu
untersuchen. Man kann sehr niedrige Diffusionskoeffizienten ohne den Einflufl
schneller Transportwege messen und ungewohnliche Effekte aufgrund sehr steiler
Konzentrationsgradienten und wéhrend der Diffusion entstehende Spannungen
beobachten. Auch kann sich der Weg des Systems in ein thermodynamisches
Gleichgewicht durch die hohen treibenden Kréfte sehr stark von dem bekannten
Verlauf in massiven Materialien unterscheiden.

Die Reaktionen in einem Diinnschichtsystem hédngen von zahlreichen Parametern
ab. Zum einen spielen thermodynamische Aspekte eine Rolle. Die Bildung mogli-
cher Phasen und der damit verbundene Energiegewinn beeinflussen die Reaktion.
Zum anderen ist die Kinetik des Systems zu beachten. Die Geschwindigkeit der
einzelnen Prozesse bestimmt den Reaktionsverlauf. Zusétzlich beeinflussen die
Mikrostruktur, reaktionsinduzierte Spannungen und deren Relaxation die Reak-
tion.

Der Transport in diinnen Schichten kann zu einem Spannungszustand in den
Schichten fithren, wenn in der Probe Volumen transportiert wird. Im Fall eines
Schichtsystems mit zwei Elementen mit jeweils einer Mobilitdt M; und einem par-
tiellen Molvolumen V; fiihrt ein Unterschied des Produkts M;V; zu einem Volu-
mentransport. Als Folge eines Diffusionsprozesses schrumpft die eine Schicht wéh-
rend die andere schwillt. Die so erzeugten Spannungen kénnen zum Beispiel durch
Prozesse wie plastische Verformung relaxiert werden. Ob die erzeugten Spannun-
gen fiir den Reaktionsverlauf bedeutend sind, ergibt sich aus einem Vergleich der
Diffusionsgeschwindigkeit mit der Relaxationszeit zum Abbau der Spannungen.
Ab einer geniigend grofien Diffusionsweite wird die Diffusion so langsam, daf} die
entstehenden Spannungen jederzeit durch Relaxationsprozesse auf einen unbe-
deutenden Wert reduziert werden koénnen. Ist die Diffusionsweite dagegen kurz,
so erfolgt die Diffusion so schnell, dal die erzeugten Spannungen nicht relaxiert
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werden konnen. In diesem Fall kénnen bedeutende Spannung enstehen, die die
Diffusion selbst beeinflussen.

Die Diffusion unter der Beriicksichtigung von elastischen Spannungen wurde be-
reits von Larché und Cahn [58,59] in einem Kontinuumsmodell beschrieben. Zu-
sitzlich zu den elastischen Effekten wird von Stephenson die plastische Verfor-
mung durch die aufgebauten Spannungen beriicksichtigt [102]. Diese Beschreibung
ist jedoch so aufwendig, dafl eine Verkniipfung mit experimentellen Ergebnissen
schwierig ist. In beiden Modellen wird von einem Gleichgewicht der Leerstellen-
konzentration ausgegangen, d.h. entsprechende Quellen zum Ausgleich der Leer-
stellenkonzentration miissen in ausreichender Zahl im System vorhanden sein. Die
Modellvoraussetzungen sind in amorphen Schichtpaketen erfiillt. So konnte eine
Beschreibung der Interdiffusion in amorphen Nickel-Zirkon Schichten mit dem
Modell von Stephenson erfolgreich durchgefiithrt werden [34]. Problematisch ist
die Anwendung dieser Modelle auf die Diffusion in diinnen, kristallinen Schicht-
systemen, da die Modellvoraussetzung nicht mehr gegeben sind. In diesem Fall
beginnt die lokale Mikrostruktur eine wichtige Rolle zu spielen.

Ein zentrales Thema dieser Arbeit ist die Untersuchung des Einflusses von dif-
fusionsinduzierten Spannungen auf die Diffusion in diinnen Schichten. Zur Un-
tersuchung wurden die Modellsysteme Kupfer-Gold und Silber-Gold ausgewahlt,
deren Gitterfehlpassung sich sehr stark unterscheidet. Kupfer und Gold weisen
einen Unterschied der Gitterparameter von etwa 12% auf. Zusitzlich unterschei-
den sich die einzelnen intrinsischen Diffusionskoeffizienten erheblich, so daf} sich
die Mobilitdt in den Schichten unterscheidet. Im Gegensatz dazu besitzen Sil-
ber und Gold praktisch das gleiche Atomvolumen, jedoch unterscheidet sich die
Mobilitdt der beiden Elemente wie im Kupfer-Gold System. Zusétzlich werden
die Ergebnisse mit denen der Interdiffusion in Silber-Palladium Schichtsystemen
verglichen [52,53,54,55]. Dieses System ist voll mischbar, die intrinsischen Diffu-
sionskoeffizienten unterscheiden sich sehr deutlich und die Gitterfehlpassung ist
im Vergleich zum Kupfer-Gold System mit etwa 5% nur halb so grof. Aufgrund
der groflen Gitterfehlpassung wird der stérkste Einflul der Spannungen auf die
Diffusion in System Kupfer-Gold erwartet.

Sofern im Phasendiagramm Mischphasen auftauchen, werden sich diese im Verlauf
der Interreaktion bilden. An der Grenzfliche zweier Schichten jedoch findet die
Phasenbildung nicht gleichzeitig, sondern in einer fiir das System typischen Rei-
henfolge statt. Deshalb ist es interessant neben der Interdiffusion auch die Phasen-
bildungssequenz im System Kupfer-Gold bei tieferen Temperaturen zu untersu-
chen. Zur Erklarung dieser Reihenfolge werden in der Literatur verschiedene Mo-
delle diskutiert. Tu und Gosele [32] stellen in ihrem Modell kinetische Uberlegun-
gen in den Vordergrund. Aufgrund der Wachstumsgeschwindigkeit der einzelnen
Phasen wird auf deren Stabilitdt und die Reihenfolge der Phasenbildung geschlos-
sen. Erweiterungen dieses Modells schliefen auch den Einflufl von Spannungen auf
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die Phasenbildungssequenz ein [46]. Die im Modell verwendeten Parameter sind
jedoch experimentell sehr schwer zugénglich, so daf§ Aussagen iiber reale Schicht-
systeme nur schwer moglich sind. Auflerdem wird eine eindimensionale Schicht-
struktur der Phasen gefordert, die nicht immer gegeben ist. In der empirischen
Regel von Pretorius [60,85,86] werden thermodynamische Argumente berticksich-
tigt. Aufgrund der effektiven Bildungsenthalpie AH’ = AHhase. CLiquidus/ CPhase
bei der Konzentration cr;quidus der niedrigsten Liquidustemperatur wird hier auf
die Phasenbildungssequenz geschlossen. Die erste Phase, die gebildet wird, ist die
mit der hochsten effektiven Bildungsenthalpie. Im Gegensatz zum Modell von Tu
und Gosele sind die verwendeten Parameter experimentell gut zugénglich. Die
Regel von Pretorius liefert fiir eine grofle Zahl von Systemen eine richtige Vor-
hersage der Phasensequenz. In keinem der Modelle wird jedoch der Einflufl der
Mikrostruktur auf die Phasenbildung beriicksichtigt. Im System Kupfer-Gold lie-
fert das Modell von Pretorius ohne Modifikationen eine falsche Phasensequenz.
Ein Ziel dieser Arbeit ist die Klarung der Griinde, die in diesem Fall zu einer Ab-
weichung von der empirischen Regel von Pretorius fiithrt. Weiter wird untersucht,
ob das Modell von Tu und Gosele oder eine weiterentwickelte Variante im System
Kupfer-Gold eine bessere Beschreibung der Phasenbildung erlaubt.

Zur Untersuchung dieser Fragestellungen ist es notwendig, hochauflésende chemi-
sche Analysemethoden einzusetzen. Im Rahmen dieser Arbeit wurde zu diesem
Zweck die Z-Kontrast Elektronenmikroskopie, die weitwinkelgestreute Elektronen
zur Abbildung verwendet, weiterentwickelt. Die Entwicklung einer auf Mehrfach-
streuung von Elektronen basierenden Beschreibung der Bildintensitéiten ermog-
lichte ein hochauflésende chemische Analyse in defekt- und verzerrungsreichen
Gebieten durchzufithren. Diese konnte im folgenden direkt mit einer strukturel-
len Analyse kombiniert werden. Zusétzlich wurde die Auswertung der Mefergeb-
nisse, die mit der Sekundérneutralteilchenmassenspektroskopie mit Lasernachio-
nisierung (SNMS) gewonnen wurden, so weiterentwickelt, dafl eine quantitative
chemische Analyse der ausgewéhlten Schichtsysteme erstmals durchgefiihrt wer-
den konnte.

Die vorliegende Arbeit gliedert sich in sieben Kapitel. Nachdem im folgenden
Kapitel auf die untersuchten Systeme Kupfer-Gold und Silber-Gold eingegan-
gen wird, folgt die Beschreibung der verwendeten experimentellen Methoden. Die
chemische Charakterisierung der Proben auf einer Nanometerskala mit der Z-
Kontrast Elektronenmikroskopie und die SNMS ist wesentlicher Bestandteil dieser
Arbeit. Eine Beschreibung und Erweiterungen dieser Techniken wird in Kapitel 4
behandelt. In Kapitel 5 werden die fiir diese Arbeit hergestellten Schichten cha-
rakterisiert. Die Ergebnisse der Interdiffusionsexperimente mit den Kupfer/Gold
und den Silber/Gold Schichten sind in Kapitel 6 dargestellt. Abschliefend wird
in Kapitel 7 die Interreaktion in Kupfer/Gold Schichten behandelt. Die Ergeb-
nisse aus den Kapiteln 6 und 7 werden jeweils mit Modellen verglichen, um die
verschiedenen ablaufenden Prozesse zu identifizieren.
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Im folgenden sollen die bekannten grundlegenden Eigenschaften der betrachten
Schichtsysteme dargelegt werden. Es wird auf die Thermodynamik, die Kinetik
und die Ordnungseinstellung in den untersuchten Systemen eingegangen.

2.1. Silber-Gold

Die Elemente Silber und Gold sind oberhalb Raumtemperatur vollstdndig misch-
bar. Das Phasendiagramm weist keine intermetallischen Phasen auf [67]. Beide
Elemente wie auch alle Mischkristalle haben eine kubisch-flichenzentrierte Struk-
tur. In Silber findet man einen Gitterparameter a von ac, = 0.40857 nm, in Gold
von a4, = 0.4078 nm [80]. Damit liegt der Unterschied der Gitterparameter bei
0.2% und kann im Folgenden vernachlissigt werden.

Das System Silber-Gold eignet sich aufgrund seiner kompletten Mischbarkeit und
der geringen Gitterfehlpassung sehr gut fiir die Untersuchung der Interdiffusi-
on. Die Volumen- und die Korngrenzdiffusion sowie die Druckabhéngigkeit der
Diffusion sind in der Vergangenheit ausfiihrlich untersucht worden [14, 62, 63].
Aufgrund der gut bekannten Diffusionsdaten wurden neue Verfahren, wie zum
Beispiel die Bestimmung von Diffusionsdaten aus Messungen an diinnen Schich-
ten, an diesem System getestet. Daher sind Diffusionsdaten bis zu sehr tiefen
Temperaturen bekannt [99,121].

Daneben eignet sich das System zur Untersuchung des Einflusses unterschiedli-
cher Mobilitdten auf das Diffusionsverhalten. Der Tracerdiffusionskoeffizient von
Silber ist dabei im Durchschnitt bei hohen Temperaturen um den Faktor 2.5
grofler als der von Gold. Durch die Erzeugung und Vernichtung von Leerstel-
len in der Diffusionszone werden die unterschiedlichen Beweglichkeiten der Ele-
mente ausgeglichen. Diese nichtkonservativen Prozesse &ndern das Volumen und
erzeugen Spannungen in der Diffusionszone. In entsprechenden Experimenten,
die sich bislang dieser Fragestellung widmeten, wurde dabei eine Diffusionszo-
ne in der Groflenordnung von einigen zehn Mikrometern bis zu einem Millime-
ter bei Auslagerungstemperturen oberhalb der halben Schmelztemperatur unter-
sucht [10,17,104].

In Experimenten mit diinnen Schichten von wenigen Nanometern Dicke finden
Yang et al. eine kurzreichweitige Ordnung an der Grenzfldche bei Auslagerungs-
temperaturen zwischen 140 und 230 °C [123]. So finden die Autoren eine Hem-
mung der Interdiffusion durch die eingestellte kurzreichweitige Ordnungsstruktur.
Bei sehr tiefen Temperaturen werden 3 Ordnungsphasen mit den Strukturen L1,
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fiir AgosAuys und AgrsAuss und Ll fiir AgsgAusg mit kritischen Temperaturen
zwischen 100 und 200 K gefunden [74,95]. Bei hoheren Temperaturen findet sich in
der Literatur jedoch kein Hinweis auf die Bildung von Ordnungsphasen. Bei sehr
kleinen Abmessungen der Diffusionszone wurde der Einflul der anderer Effekten
wie zum Beispiel Gradientenenergien auf die Diffusion sichtbar [14,123]. Da diese
Effekte nur bei Diffusionswegen von wenigen Atomabstéinden eine Rolle spielen,
konnen sie in dieser Arbeit aufgrund der vergleichsweise langen Diffusionswege
vernachléssigt werden.

Die einfache Struktur und das Fehlen einer Gitterfehlpassung waren die Griinde
fiir die Auswahl des Systems Silber-Gold. In dieser Arbeit wird darauf einge-
gangen, welchen Einflul die unterschiedlichen Mobilitdten bei den untersuchten
diinnen Schichten und niedrigen Temperaturen auf den Diffusionsverlauf haben.
Die Auslagerungstemperatur wurde mit 350 °C aufgrund der bekannten Diffusi-
onsdaten so gewéhlt, dafl nach 10 Minuten eine wenige Nanometer breite Diffu-
sionszone entsteht. Es wird auch untersucht, ob die von Yang et al. gefundene
kurzreichweitige Ordnung die Diffusion in 100 nm dicken Schichten behindert.

2.2. Kupfer-Gold

Abbildung 2.1 zeigt einen Auschnitt aus dem Kupfer-Gold Phasendiagramm [67].
Unterhalb von 410 °C findet man drei intermetallische Ordnungsphasen mit ei-
nem breiten Existenzgebiet, oberhalb dieser Temperatur wird iiber das gesamte

500

Temperatur [°C]
N w N
o o o
o o o
T ] [

T

100

| | Il

0 20 40 60 80 100
Cu Konzentration [at% Au] Au

Abb. 2.1. Auschnitt des Kupfer-Gold Phasendiagramm nach Massalski [67].
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(a) CuAus - L1, (b) CuAu - L1, (c) CusAu - L1,
Abb. 2.2. Ordnungstrukturen des Cu-Au-Systems.

Konzentrationsgebiet ein kubisch-flachenzentrierter Mischkristall gebildet. Der
Gitterparameter von Kupfer betragt 0.36146 nm, der von Gold 0.4078 nm [80].
Damit ergibt sich eine grofie Gitterfehlpassung von 12%.

Bei dem System Kupfer-Gold handelt es sich um ein schwach ordnendes System,
da der Ordnungsiibergang weit unterhalb des Schmelzpunktes stattfindet. Die
auftretenden Ordnungsphasen sind in Abbildung 2.2 zusammengestellt. Obwohl
in einigen Arbeiten untersucht [6,67,75,76], ist die Struktur der geordneten gold-
reichen Phase noch nicht sicher bestimmt. Die Annahme, dafl die Phase CuAus
eine L1, Struktur hat, konnte in Experimenten aufgrund der niedrigen Beweg-
lichkeit bei den erforderlichen niedrigen Temperaturen und der noch stark vor-
handenen Unordnung nicht eindeutig nachgewiesen werden. Neue First-Principle
Untersuchungen ergeben sogar, dafl eine L1y Struktur der CuAus Phase nicht
stabil ist [79]. Man findet auf der goldreichen Seite im Grundzustand verschiede-
ne komplexe Strukturen, die sich in ihrer Energie nur wenig unterscheiden. Dazu
gehort zum Beispiel die 52 (CuAuy) Phase. Die niedrigste in dieser Arbeit un-
tersuchte Auslagerungstemperatur fiir die Phasenbildung liegt mit 230 °C nur
wenig unter der Ordnungstemperatur von 240 °C [67] fiir die goldreiche Phase.
Neben der langreichweitigen Ordnung ist auch die kurzreichweitige Ordnung von
Bedeutung. Cowley gibt an, daf§ der Energiegewinn der geordneten Struktur aus
zweitnichsten Nachbarn nur noch 10% der der nichsten Nachbarn ausmacht [15].
Eine Nahordnung wurde spéater im System Kupfer-Gold in mehreren Arbeiten
nachgewiesen [6, 15,72, 88]. Durch theoretischen Rechnungen wurde eine ener-
getische Bevorzugung von ordnungseinstellenden Fluktuationen gefunden [120].
Ein Einflu} der Nahordnung auf die Diffusion in diinnen Schichten, wie er schon
im Silber-Gold System berichtet wurde, ist damit nicht auszuschlielen. In die-
ser Arbeit wird die niedrige Ordnungstemperatur ausgenutzt, um oberhalb der



2.  Untersuchte Systeme

Ordnungstemperatur unabhéngig von der Ordnungseinstellung die Diffusion zu
untersuchen und die gewonnenen Erkenntnisse bei der Untersuchung der Phasen-
bildung anzuwenden.

Schon 1939 wurden ersten Untersuchung zur Diffusion in Kupfer-Gold Schichtsy-
stemen von DuMond et al. durchgefiihrt [20]. Spéter wurde unter anderem von
Martin [66] festgestellt, daf die Diffusion bei niedrigen Temperaturen schneller
ist, als man dies nach den Hochtemperaturdaten erwarten kann. Dieses Verhalten
wird durch eine schnelle Korngrenzdiffusion erklart. Dazu stellt Borders [9] fest,
dal Kupfer schneller als Gold durch die Korngrenzen diffundiert und daf} beide
Elemente an der Korngrenze angereichert werden kénnen. Aleshin [1] findet ein
vom Bulkverhalten stark abweichendes Verhalten fiir Kupfer/Gold Diinnschicht-
systeme. Die angegebenen Aktivierungsenergien fiir die Korngrenz- und Volu-
mendiffusion liegen demnach sehr nahe beieinander. Aleshin stellt fest, dafi die
Ergebnisse durch hohe Defektdichten in den diinnen Schichten beeinflufit werden.
Bei Experimenten mit extrem diinnen Schichten, in denen die Diffusionswege nur
wenige Atomabstinde betrugen, findet man auch im System Kupfer-Gold eine
nichtlineares Diffusionsverhalten [71].

Im System Kupfer-Gold kénnen Spannungen aufgrund von unterschiedlichen Mo-
bilitdten der einzelnen Komponenten und dem stark unterschiedlichen Atomvo-
lumen auftreten. So finden zum Beispiel Austin et. al. in Experimenten zur Korn-
grenzdiffusion an der Oberfliche in der Ndhe der Korngrenzen Erhebungen [2].
Diese Erhebungen kompensieren die durch Volumendiffusion von der Korngrenze
in das angrenzende Korn entstehenden Spannungen. Bei den auftretenden Span-
nungen spielen die elastischen Eigenschaften der Materialien eine wichtige Rol-
le. Aus den elastischen Konstanten der reinen Elemente ergibt sich, dafl Kupfer
(E=1.1-10" N/m? v = 0.356 bei 700 K) hirter als Gold (E = 0.698- 10" N/m?
v = 0.428 bei 700 K) ist [98]. Fiir die Mischkonzentrationen beschreibt eine lineare
Néherung der elastischen Konstanten das Verhalten gut.

Wiéhrend in spéteren Interreaktionsstadien in massiven Proben grundsétzlich alle
nach dem Gleichgewichtsphasendiagramm moglichen Phasen beobachtet werden,
bildet sich in diinnen Schichten zu Beginn oft nur eine der nach dem Phasendia-
gramm moglichen Mischphasen. In Rontgenbeugungsexperimenten wird im Sy-
stem Kupfer-Gold zuerst die CugAu Phase gefunden, gefolgt von der CuAus Pha-
se [85,113]. Erst sehr viel spiter findet man die CuAu Phase. Bei RBS-Messungen
wird dagegen ein kontinuierlicher Konzentrationsverlauf gefunden, aus dem nicht
direkt auf die Existenz einer neu gebildeten Phase geschlossen werden kann [9].
Auffallend ist auch die Verdnderung der Mikrostruktur wéihrend der Phasenbil-
dung. Mehrere Autoren finden in Rontgenbeugungsuntersuchungen eine Abnah-
me der Korngrofe [9,113]. Aus jiingeren Experimenten gibt es konkrete Hinweise
auf die Bildung eines neuen Korngefiiges wihrend der Interreaktion [38].



3. Experimentelle Methoden

Im Rahmen dieser Arbeit wurden Schichtsysteme aus den in Kapitel 2 aufgefiihr-
ten Elementen prépariert und charakterisiert. Die experimentellen Details der
Herstellung und die verwendeten Gerite sollen im folgenden beschrieben werden.

3.1. Prédparation und thermische Behandlung

Die Schichtsysteme wurden auf verschiedene Substrate deponiert. Fiir die elek-
tronenmikroskopischen Untersuchungen und die SNMS-Messungen wurden ein-
kristalline, metallische Substrate verwendet, die selbst Teil der untersuchten Re-
aktionspaare waren. Im Fall von Kupfer-Gold wurden Kupfersubstrate, im Fall
von Silber-Gold Silbersubstrate verwendet. Die Substrate wurden mittels Funke-
nerosion geschnitten. Fiir die Elektronenmikroskopie wurden sie zuerst mit dem
Laueverfahren beziiglich ihrer Orientierung charakterisiert und so geschnitten,
daB sie in der Querschnittspriaparation in (110) Orientierung zum Elektronen-
strahl lagen. Anschlieend wurden die Substrate vorsichtig mechanisch poliert.
Die Kupfersubstrate wurden elektrolytisch in einer verdiinnten Phosphorsédure (2
Teile HyO, 3 Teile H3POy4) bei 10 Volt poliert. Die Silbersubstrate wurden in
einer Losung aus 25 ml destilliertem Wasser, 15 ml HyO5 und 60 ml Ammoniak-
16sung bei 25 °C poliert. Da die Herstellung einkristalliner, metallischer Substrate
mit einem hohen Aufwand verbunden ist, wurden fiir die Rontgendiffraktometrie
Glassubstrate verwendet. Dadurch wird auch das Problem umgangen, daf3 das
Rontgenspektrum des metallischen Substrats das der Schichten iiberlagert. Durch
Probemessungen wurde sichergestellt, dal die Glassubstrate selbst im Roéntgen-
spektrum ein definiertes Untergrundspektrum von nur geringer Intensitét liefern.

Die Schichtpakete wurden in verschiedenen Sputteranlagen hergestellt. Die Sub-
strate wurden vor der Beschichtung mit einem lonenstrahl gereinigt. Die Um-
schaltzeit zwischen den verschiedenen Targets betrug wenige Sekunden. Bei den
elektronenmikroskopischen Untersuchungen und Messungen mit der SNMS konn-
ten an den Grenzfliachen keine Verunreinigungen nachgewiesen werden. Die Daten
der Anlagen und der Beschichtungsparameter fiir die hergestellten Schichtsysteme
sind in Tabelle 3.1 zusammengefafit.

Die Auslagerungen der Proben erfolgte in einem Salzbadofen. Die Temperatur des
Salzbads wurde mit einem Thermoelement direkt am Ort der ausgelagerten Probe
gemessen. Dadurch kann die Temperatur bis auf 2 °C genau eingestellt werden.
Nach der Auslagerungszeit wurden die Proben in einem Wasserbad abgeschreckt.
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Tab. 3.1. Eigenschaften der verwendeten Beschichtungsanlagen und die dort herge-
stellten Schichtpakete.

Schichten Rate | Restgasdruck
| on ] [mbar]
Cu(50 nm)/Au(50 nm)/Cu (TEM) 10 <1-107°
Cu(150 nm)/Au(150 nm)/Cu (TEM) 20 <1-1078

Au(200 nm)/Cu (TEM)

[Cu(25 nm)/Au(25 nm)]50/Glas (DSC)

[Cu(50 nm)/Au(50 nm)]s5/Glas (DSC)
Au(200 nm)/[Ag(200 nm)/Au(200 nm)],/Ag (TEM)

Cu(150 nm)/Au(150 nm)/Cu (TEM) 20 <1-1077

Au(60 nm)/Cu(60 nm)/Au(60 nm)/Cu (SNMS)
Au(60 nm)/[Cu(60 nm)/Au(60 nm)],/Cu (SNMS)

Au(100 nm)/[Ag(100 nm)/Au(100 nm)],/Ag (SNMS)

Die elektronenmikroskopischen Proben, die schon fiir die Querschnittspréaparati-
on vorbereitet waren, wurden ohne Schutzhiille in das Salzbad getaucht. Dadurch
konnten die teilweise notwendigen, kurzen Auslagerungszeiten ohne eine Zeitkor-
rektur erreicht werden. In diesem Fall bewegen sich die Aufheiz- und Abkiihl-
zeiten im Millisekundenbereich, so daf§ der Transport der Probe ins Wasserbad
den zeitbegrenzenden Schritt darstellt. Es lielen sich Zeiten von wenigen Se-
kunden realisieren. In einem spéteren Praparationsschritt wurde die vom Salz
beeinflufite Schicht entfernt, so dal Beeintrachtigungen der Probe durch das Salz
auszuschlieffen sind. Die Querschnittspraparation der elektronenmikroskopischen
Proben wurden mit einer Gatan Duomill 600 Ionendiinnungsanlage durchgefiihrt.
Weitere Einzelheiten zu den verschiedenen Priaparationsschritten sind in [38,89]
aufgefiihrt.

Bei allen anderen Proben fiir die SNMS-Messungen und Réntgenbeugungsunter-
suchungen wurde durch geeignete Schutzhiillen eine Beeintréchtigung der Schich-
ten durch das Salzbad verhindert. In einem Fall wurde eine Kupfer- und Alumi-
niumfolie verwendet, im anderen eine Tauchglocke aus Kupfer. Auch wurde bei
der Herstellung der Schichten fiir diese Untersuchungen darauf geachtet, dafl das
Schichtpaket mit einer Golddecklage endet. Diese schiitzt das Schichtpaket wéh-
rend der Auslagerung. Durch Vergleich mit den Ergebnissen der querschnittspré-
parierten Proben wurde eine Korrektur fiir die Auslagerungszeiten aufgrund der
schlechteren Warmeankoppelung bestimmt.
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3.2. Methoden und Instrumente

Fiir Struktur- und Texturmessungen wurde ein Vierkreisdiffraktometer X-Pert
von Philips verwendet. Das Gerét ist mit einer Kobaltrontgenrohre ausgestattet.
Zur Messung werden die beiden Linien k,; = 0.178897 nm und k., = 0.179285
nm verwendet, die im Intensitétsverhéltniss 1 zu 1 auftreten. Weitere Experimen-
te wurden an einem Zweikreisdiffraktometer mit einer Kupferrohre durchgefiihrt.
In diesem Fall wurden die beiden Linien k,; = 0.154051 nm und k.o = 0.154433
nm verwendet, die im Verhéltnis 2 zu 1 auftreten. Die fiir die Strukturunter-
suchung verwendeten Glassubstrate lieferten ein intensitéitsschwaches, amorphes
Untergrundspektrum, dafl bei der Interpretation vernachléssigt werden kann.

Die Umwandlungswérme wurde mit einem Differential Scanning Calorimeter
(DSC) Modell 7 der Firma Perkin Elmer bestimmt. Vor der Untersuchung wurde
eine sorgfiltige Eichung des Gerits fiir alle verwendeten Heizraten durchgefiihrt.
Fiir die Untersuchungen muften freistehende Schichtpakete von mindestens 2 mg
Gesamtgewicht hergestellt werden. Dazu wurde auf einen Glastriger eine 200
nm dicke, wasserlosliche Schicht aufgedampft. Auf die so vorbereiteten Substrate
wurde im folgenden Préaparationsschritt das metallische Schichtpaket aufgebracht.
Das vom Substrat abgeltste Schichtpaket konnte anschlieSend im DSC untersucht
werden.

3.2.1. Sekundarionenmassenspektrometrie

Als eine chemische Analysemethode wurde die Sekundérionenmassenspektrome-
trie (SIMS) eingesetzt. Dazu wird im allgemeinen eine Probe mittels Ionenbe-
strahlung abgetragen und die dabei entstehenden Ionen werden analysiert. Die
fiir diese Arbeit verwendete Anlage ist schematisch in Abbildung 3.1 dargestellt.
Zum Abtrag der Probe wurde die Argonionenquelle verwendet, die mit Beschleu-
nigungsspannungen zwischen 0.7 und 10 kV betrieben werden kann. Zwischen
dem Abtrag durch die Argonionenquelle wird mit einer gepulsten Césium- oder
Galliumionenquelle die aktuelle Oberfliche abgetragen und die entstehenden Io-
nen in einem Flugzeitmassenspektrometer analysiert. Als Startsignal fiir die Flug-
zeitmessung wird der Puls der Tonenquelle verwendet. Bei jedem Puls wird das
gesamte Massenspektrum aufgezeichnet. Fiir die zu analysierenden Ionen werden
Zeitfenster entsprechend ihrer Flugzeit gesetzt. Die Massenauflosung m/Am des
Geriéts hangt von der Pulslédnge ab und betragt unter normalen Bedingungen iiber
5000. Die Céasiumionenquelle kann mit Beschleunigungsspannungen zwischen 0.7
und 10 kV, die Galliumionenquelle mit Beschleunigungsspannungen zwischen 13
und 25 kV betrieben werden. Ein minimaler Strahldurchmesser von 100 nm, der
die laterale Auflosung des Geréts bestimmt, kann mit der Galliumquelle erreicht
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werden. In dieser Melkonfiguration betriagt die lonenausbeute jedoch nur weni-
ge Prozent und ist von den zu analysierenden Elementen abhéngig. Zusétzlich
erschweren Matrixeffekte die quantitative Interpretation, wobei eine kleine Kon-
zentrationsénderung eine starke Anderung der Ionenausbeute verursacht.

Daher wurde das Gerét mit einer Lasernachionisation erstmals eingesetzt. In die-
ser Konfiguration wird weiterhin Material mit einer gepulsten Analyseionenquel-
le von der Oberflache abgetragen. Die entstehenden Ionen verlassen sehr schnell
durch elektrostatische Abstoflung die oberflichennahen Bereiche. Die verbleiben-
den Neutralteilchen werden mit einem kurzen Laserpuls ionisiert und mit dem
Flugzeitmassenspektrometer analysiert. Die Massenauflosung m/Am des Gerits
betragt in diesem Modus iiber 1000. Der Laserpuls dient nun als Startsignal fiir
die Flugzeitmessung. An der verwendeten Anlage wird ein Excimerlaser mit einer
Wellenlédnge von 248 nm eingesetzt. Die zeitliche Abfolge ist so gewéahlt, dafl nur
nachionisierte Teilchen ausgewertet werden. Matrixeffekte sind in dieser Anord-
nung vernachléssighar, da diese den Anteil der Neutralteilchen kaum verédndern.
Bei dieser Meflkonfiguration handelt es sich damit um eine Sekundérneutralteil-
chenmassenspektroskopie mit Lasernachionisierung (SNMS). Die fiir diese Arbeit
fiir die verschiedenen Systeme verwendeten Analyseparameter sind in Tabelle 3.2
zusammengefaft.

3.2.2. Elektronenmikroskopie

Fiir die Arbeiten standen ein Philips EM 420 ST Transmissionselektronenmi-
kroskop mit 120 kV Beschleunigungsspannung und ein Philips CM 200 FEG
Transmissionselektronenmikroskop mit 200 kV Beschleunigungsspannung zur
Verfiigung. Die Strukturanalyse mittels konventioneller Hellfeldabbildung wurde

11
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Tab. 3.2. Zusammenstellung der Analyseparameter der SNMS.

System Argonquelle Galliumquelle analysierte
Dosis Dosis Ionen
Fléache Fléache
Cu-Au | 0.7kV /8nA 25 kV / 0.01 pA Y7Ay, ©Cu
1-10'"8Tonen/cm? | 1- 10" Tonen/cm? %5Cu
300x300 pm? 78x78 pm?
Ag-Au | 0.7kV /8nA 25 kV / 0.01 pA Y7Au, 97Ag,
1-10"®Tonen/cm? | 110" Tonen/cm? 109Ag 107TAg,
300x300 pm? T8xXT8 pum? WTAg19Ag 109Ag,

Tab. 3.3. Daten der verwendeten Transmissionselektronenmikroskope.

Philips EM 420 ST | Philips CM 200 FEG
Kathode LaBg Kathode Feldemissionskathode
Beschleunigungsspannung U | 120 kV 200 kV
Wellenldange A 3.349 pm 2.508 pm
Sphérische Aberation c, 1.35 mm 0.49 mm
Punktauflésungsvermogen dx | 0.33 nm 0.18 nm
Instabilitaten ¢ 12.0 nm 2.0 nm
Strahldivergenz 0 ) 1.5 mrad 0.2 mrad
max. Kegelwinkel 0,,,. 150 mrad 60 mrad (120 mrad) *

mit beiden Mikroskopen durchgefiihrt. Die hochauflésenden Gitterabbildungen
(HREM) wurden am Philips CM 200 Elektronenmikroskop aufgenommen. Dabei
erfolgte die Abbildung mit einer [110] Zonenachse im symmetrischen 7-Strahlfall.
Das Rauschen aus den HREM-Aufnahmen wurde mit einem Fourierfilter zur Ver-
besserung der Darstellungsqualitéit der in dieser Arbeit dargestellten Aufnahmen
entfernt. Ein Vergleich mit den ungefilterten Aufnahmen stellt sicher, dafl die
wesentlichen Elemente der dargestellte Struktur durch die Filterung nicht veran-
dert wurden. Die analytische Z-Kontrastabbildung wurde am Philips EM 420 ST
durchgefiihrt. Die Daten der beiden Mikroskope sind in Tabelle 3.3 zusammen-
gefaflt.

Fiir die analytische elektronenmikroskopische Probencharakterisierung wird in
dieser Arbeit die analytische Z-Kontrastabbildung verwendet. Diese Abbildung
wird héufig in Rasterelektronenmikroskopen mittels grofflachiger Ringdetekto-
ren verwirklicht. Hier wurde jedoch die Realisierung in einem Transmissionselek-
tronenmikroskop iiber weitwinkelgestreute Elektronen mittels Hollow Cone Be-
leuchtung eingesetzt. Dabei wird der einfallende Elektronenstrahl entlang eines

I Spatere Versionen der Steuerungssoftware des Mikroskops lassen einen Kegelwinkel von
120 mrad zu, jedoch wurde dies nicht weiter tiberpriift.

12
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Kegelmantels mit dem Offnungswinkel 26 um die optische Achse des Instruments
bewegt. Mit einer Objektivblende, die auf die optische Achse zentriert ist, werden
nur Streuanteile aus dem Raumwinkel 6 zur Abbildung verwendet. Die Integra-
tion iiber die verschiedenen Raumwinkel wird bei der Belichtung der Fotoplatte
durchgefiihrt, wobei die Belichtungszeit deutlich grofler als die Umlaufzeit des
Elektronenstrahls gewéhlt werden mufl. Der geschilderte Strahlengang ist zur
Verdeutlichung in Abbildung 3.2 dargestellt.

Die technische Umsetzung erfolgt am EM 420 ST durch eine externe Compu-
tersteuerung. Das CM 200 besitzt von vornherein die Moglichkeit zur Hollow
Cone Dunkelfeldabbildung. Um die Belichtungszeiten auf unter 20 Sekunden zu
halten, wurden grofie Kondensorblenden () = 14 mrad) und Objektivblenden
(0 = 12 mrad) verwendet. Um die fiir die Auswertung benétigte Elektronendich-
te Iy einfacher bestimmen zu kénnen, wurde das EM 420 ST um die Moglichkeit
erweitert, den abflieBenden Strom des Leuchtschirms zu messen. Bei gleichmé-
Big ausgeleuchtetem Schirm kann die Nullstrahlintensitat Iy dann leicht ermittelt
werden. Da keine CCD Kamera mit entsprechend hoher Pixelanzahl oder ein Bild-
plattensystem zur Verfiigung stand, wurde normales Fotomaterial verwendet. Die
Bilder wurden mit einem CCD Scanner digitalisiert und um die logarithmische
Ubertragungsfunktion des Films korrigiert.
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4. Quantitative Auswertung der
chemischen Analysetechniken

4.1. Analytische Z-Kontrastabbildung

Zur Untersuchung der ausgewéhlten Fragestellungen ist es wichtig, hochauflo-
sende Methoden zur lokalen Konzentrations- und Strukturbestimmung zu kom-
binieren. Bei der in dieser Arbeit relevanten Groflenskala bietet sich dazu das
Transmissionselektronenmikroskop an. Hier kénnen Konzentrations- und Struk-
turbestimmung direkt kombiniert werden. Jedoch ist eine chemische Analyse mit
der geforderten hohen Auflésung unter Beriicksichtigung der grofien Zahl von De-
fekten und Verzerrungen in der Analysezone eine sehr anspruchsvolle Aufgabe.

Die klassischen Verfahren der analytischen Elektronenmikroskopie, die Ener-
gieverlustspektroskopie (EELS) und die energiedispersive Rontgenspektroskopie
(EDS), sind beide mit einem hohen apparativen Aufwand verbunden sind. Es
sind spezielle Detektorsysteme und meist auch Feldemissionskathoden erforder-
lich, um die hohen Stromdichten in den Elektronensonden zu erreichen. Werden
die spektroskopischen Techniken im Rasterverfahren eingesetzt, so limitiert der
Strahldurchmesser die laterale Auflosung des Verfahrens. Dieser liegt bei Bertick-
sichtigung der fiir die analytische Messung erforderlichen Strahlintensitét bei etwa
1 nm. Mit Energiefiltern ist zudem auch eine energiegefilterte und damit chemisch
selektive Abbildung moglich.

Daneben hat sich eine neue Klasse von Techniken etabliert, die aufgrund der Bil-
dintensitéit unter speziellen Abbildungsbedingungen direkt auf die lokale chemi-
sche Zusammensetzung schlieffen 148t. Die quantitative Bestimmung der lokalen
Konzentration ist prinzipiell auf der Basis von hochauflosenden Strukturabbil-
dungen moglich [77,96,103]. Jedoch stellen diese Methoden hohe Anforderungen
an die Probenqualitdt und beschréinken sich auf die Auswertung von defekt- und
verzerrungsfreien Gebieten. Bei den untersuchten Proben sind diese Bedingun-
gen jedoch nicht erfiillt. Daher wurde in dieser Arbeit die Z-Kontrastabbildung
verwendet. Sie erfordert keine Strukturabbildung und ist damit auf eine groflere
Klasse von Fragestellungen anwendbar. Bei der hier vorgestellten Realisierung
betriagt das laterale Auflosungsvermogen etwa 1 nm.

Die Hollow Cone Dunkelfeldabbildung (HCDF) wurde seit ihrer ersten Realisie-
rung von Crewe et al. [16] als Ringdetektor im Rasterelektronenmikroskop als
aussichtsreicher Kandidat fiir die Z-Kontrastabbildung gehandelt. Mit aktuellen
STEM Geréten wird heutzutage atomare Auflosung erreicht [81]. Jedoch ist der
inkohédrente Charakter und der Kontrastmechanismus der Z-Kontrastabbildung
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immer noch Diskussionsgegenstand, zum Beispiel bleiben Versetzungen in der
HCDF Abbildung sichtbar [82,117]. Die HCDF Abbildung ist somit unter be-
stimmten Bedingungen keine vollstdndig inkohérente Abbildung.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde deshalb ein Kontrastmodell auf der Basis der
Mehrfachstreuung von Elektronen entwickelt, mit der eine quantitative Beschrei-
bung der Bildintensitdten moglich wurde. Dabei wurde besonderer Wert auf die
genaue Bestimmung der notwendigen Abbildungsbedingungen gelegt. Im folgen-
den werden zunéchst grundlegende Eigenschaften der Z-Kontrastabbildung un-
tersucht. Aufgrund dieser Erkenntnisse wird dann eine Beschreibung der Bildin-
tensitéten fiir Systeme aus mehreren Elementen entwickelt und die Genauigkeit
der chemischen Analyse iiberpriift.

4.1.1. Bildintensitaten der reinen Elemente

In der Abbildung 4.1 sind vier mit der HCDF Beleuchtung unter verschiedenen
Kegelwinkeln gewonnene Z-Kontrastabbildungen eines Kupfer/Gold Schichtpa-
kets auf einem Kupfereinkristall zu sehen. Es ist erkennbar, wie mit steigendem
Kegelradius, der links unten in jedem Teilbild angegeben ist, der Spannungs-
und Orientierungskontrast reduziert wird. Auch néhern sich die Bildintensité-
ten der Kupferschicht und des Kupfereinkristalls einander an. Mit zunehmender
Probendicke, die in jedem Teilbild von rechts nach links zunimmt, erreicht die Bil-
dintensitéit ein Maximum und wird mit weiter zunehmender Probendicke wieder
kleiner. Dieses Maximum verschiebt sich mit grofleren Kegelwinkeln zu grofleren

mracl

e

87 mrael

Abb. 4.1. Z-Kontrastabbildung eines Cu/Au/Cu Schichtsystems im Querschnitt. Die
vier Bilder stellen dieselben Probenstellen bei unterschiedlichem Kegelradius, der links
unten in jedem Teilbild angegeben ist, dar. Die Probendicke nimmt von rechts nach
links zu. An der Grenzfliche ist, durch die Pfeile gekennzeichnet, eine Uberhthung der
Intensitdt zu beobachten.
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Abb. 4.2. Intensitat  der
HCDF Abbildung fiir verschie-
dene Probenorientierungen
einer einkristallinen Goldprobe
bei einem Kegelwinkel von
144 mrad. Die Probe wurde
von einer [011] zu einer [112]
Zonenachse um eine [111]
Drehachse  verkippt.  Eine
genauere Diskussion ist in [92]
zu finden.

0.00

Probendicke [nm]

Probendicken. Damit ergibt sich ein kleiner Kontrast zwischen dem Maximum
der Bildintensitét in Kupfer (A) und in Gold (B) und eine Kontrastinversion
zu noch grofleren Probendicken. Die durch Pfeile gekennzeichneten Probenstellen
weisen eine erhohte Bildintensitdt an der Grenzflache auf. Diese Eigenschaft der
Z-Kontrastabbildung wird bei [22,38,92] eingehend diskutiert. Fiir eine chemische
Analyse sollten aufgrund des reduzierten Spannungs- und Orientierungskontrasts
moglichst grofle Kegelwinkel verwendet werden.

Um den Einflufl verschiedener Probenorientierungen auf die Bildintensitéiten in
der Z-Kontrastabbildung zu untersuchen, wurde eine einkristalline Eichprobe aus
Gold hergestellt. Diese Probe wurde in 15 Schritten von [011] nach [112] gekippt
und die Bildintensitdt vermessen. Die Verdnderung der Probendicke aufgrund
der Kippung wurde korrigiert. Die Probendicke wurde aus Extinktionskonturen
im Vergleich mit Blochwellenrechnungen an niedrigindizierten, experimentell gut
einstellbaren Zonenachsen ermittelt. Bei der Auswahl der Probenstelle fiir die
Eichmessung wurde auf eine definierte Keilform geachtet, um die Probendicke
iiber den Bereich der Extinktionskonturen extrapolieren zu konnen. Wie in Ab-
bildung 4.2 zu sehen ist, in der die 15 Kurven der einzelnen Orientierungen dar-
gestellt sind, ergibt sich eine auflerordentliche Erhohung der Bildintensitét fiir
einige Orientierungen. Fiir die anderen Probenorientierungen liegt die Variation
unterhalb von 5%. Wie Abbildung 4.3 zeigt, findet man diese Uberhshungen der
Bildintensitét speziell bei Orientierungen, die mit niedrig indizierten Lauezonen
verkniipft sind. Bei einer quantitativen Auswertung sollten daher diese speziellen
Orientierungen vermieden und kinematische Anregungsbedingungen gewéhlt wer-
den, da eine leichte Variation der Orientierung sonst zu einer starken Anderung
der Bildintensitdt und damit zu einer Beeintrdchtigung der chemischen Analyse
fithrt.
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4.1.2. Inkohdrenz der HCDF Abbildung

Wie gezeigt, kann die HCDF Abbildung bei Verwendung grofler Kegelwinkel
und ausgewihlter Probenorientierungen dynamische Kontraste wirksam unter-
driicken. Fiir die Beschreibung im Rahmen eines Kontrastmodells ist es nun
von entscheidender Bedeutung, ob es sich bei der HCDF Abbildung tatséchlich
um eine inkohérente Abbildung handelt. Ist dies der Fall, kann die Bildintensi-
tat additiv aus den von den einzelnen Streuzentren gestreuten Intensitédten zu-
sammengesetzt werden, was eine Modellierung erheblich vereinfacht. Treacy und
Gibson [111,112] und Hartel et al. [37] haben den Bildentstehungsprozefl beim
Z-Kontrast mit der Hollow Cone Beleuchtung und einem Ringdetektor im STEM
untersucht. Diese Arbeiten zeigen, dafl die Inkohédrenz der Abbildung von der der
Beleuchtung bzw. der Detektorgeometrie wie auch durch inkohérente Streupro-
zesse verursacht werden kann. Je nach Abbildungsbedingungen kann der eine oder
andere Prozefl dominieren. Folgt man Treacy und Gibson [111,112], so erzeugt
eine Probe die folgende Bildintensitét

1(6) =27T\f(9)!2{Z!aj\2+zzaja7vc-eQM} : (4.1)

J 1>y

wobei f(6) - a; fur die Bildamplitude des Atoms i steht und die Summe iiber
alle Atome, die zur Bildentstehung beitragen, zu bilden ist. Die thermischen
Schwingungen der Atome werden durch den Debye-Waller Faktor e 2M M =
(872/A\?)sin?(0/2) < u? > beriicksichtigt, wobei < u? > das mittlere Verschie-
bungsquadrat bezeichnet. Damit kann ein Kohérenzvolumen V, wie folgt definiert
werden

Vi(zj1, 2, 0) = /: Jo (2majisin(0)/ ) - cos (dmzsin®(0/2)/X) dO,  (4.2)
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Abb. 4.4. Kohérenzvolumen V. aus Gleichung 4.2 berechnet fiir (a) eine laterale und
(b) eine vertikalen Richtung parallel zur optischen Achse. Die durchgezogene Linie
entspricht der Hollow Cone Beleuchtung (67 = 135 mrad, #, = 155 mrad). Zum Vergleich
wird ein typischer Ringdetektor eines STEM (6, = 150 mrad, #2 = 250 mrad) mit
der gestrichelten Linie angegeben. Der néichste (NN) und iibernéchste Nachbarabstand
(NNN) in Kupfer ist durch Pfeile markiert.

wobei z;; und z;; der laterale und vertikale Abstand zwischen zwei streuenden Ato-
men j und 1, und Jy die Besselfunktion nullter Ordnung bezeichnen. Die Bildam-
plituden zweier Atome j und 1 interferieren nur dann, wenn fiir ihren Abstand
und z;; das Kohérenzvolumen V.(x ;) oder V.(z;) signifikant von Null abweicht.
In Abbildung 4.4 ist das sich aus Gleichung 4.2 ergebende Kohérenzvolumen V,
entlang einer lateralen Richtung (a) und der optischen Achse (b) aufgetragen.
Die durchgezogene Linie entspricht jeweils den Bedingungen, wie sie in dieser
Arbeit bei der HCDF Abbildung verwendet wurden, die gestrichelte Linie ent-
spricht jeweils einem typischen Ringdetektor im STEM. Wie man sieht, ist die
laterale Kohérenz fiir beide Abbildungsbedingungen am Ort des néchsten Nach-
barn zerstort und diese konnen nicht mehr kohérent wechselwirken. Damit sind
von der lateralen Kohérenz keine Oszillationen der Intensitéts-Dicken Beziehung
zu erwarten. Dagegen ist die vertikale Kohérenz an den Stellen des néchsten und
iibernéchsten Nachbarn fiir die HCDF Abbildung nahezu vollsténdig erhalten.
Damit ergeben sich aus der Geometrie der HCDF Abbildung keine inkohérenten
Abbildungsbedingungen.

Im Falle einer Zonenachse sollte die Gleichung 4.2 konstruktive und destruktive
Interferenz mit zunehmendem Streuwinkel zur Folge haben. Die experimentell
ermittelten Intensitdtsdaten bei steigendem Kegelwinkel sind dazu in Abbildung
4.5 aufgetragen. Die Kegelwinkel, bei denen sich nach Gleichung 4.2 konstruktive
und destruktive Interferenzen ergeben sollten, sind in der Grafik durch Pfeile mar-
kiert. Da keine Oszillationen bei den theoretisch erwarteten Winkeln auftreten,
wird offensichtlich auch die vertikale Kohérenz in der HCDF Abbildung wirksam
unterdriickt.

18



4. Quantitative Auswertung der chemischen Analysetechniken
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Tab. 4.1. Debye-Waller Faktoren fiir verschiedene Metalle, ermittelt aus der mittleren
Bewegungsamplitude bei Raumtemperatur aus [87].

| | Al [ Cu [ Ag | Au |
<u2> [107*mm?] | 1.05]0.69 | 0.84 [ 0.74

e M [1073] 048 | 6.5 | 2.2 | 4.6

Die Kohérenz mufl somit durch den Streuvorgang an sich zerstort werden. Dies
wird durch inelastische Prozesse wie Anregung von Plasmonen und Elektronen auf
inneren Schalen oder Comptonstreuung bzw. quasi-elastische thermisch diffuse
Streuung erreicht. Die Debye-Waller Faktoren aus Tabelle 4.1, mit denen man
den Grad der Kohérenz abschéitzen kann, ergeben fiir verschiedene Metalle bei
einem Kegelwinkel von 144 mrad Werte unter 1%. Damit wird der kohérente
Anteil e? der Bildintensitit aus Gleichung 4.1 soweit reduziert, daf er keinen
wesentlichen Beitrag mehr leisten kann.

Umgekehrt sind die Debye-Waller Faktoren aber so klein, daf sie die verbleibende
Abhéngigkeit der Intensitdten von der Probenorientierung bei niedrig indizierten
Probenorientierungen nicht erklaren konnen. Die Debye-Waller Faktoren aus Ta-
belle 4.1 scheinen die Unterdriickung der Kohérenz deutlich zu unterschétzen.
Hier scheint die Mehrfachstreuung schon bei geringen Probendicken eine Rolle zu
spielen. Spaltet man ein Streuereignis in zwei Streuereignisse kleineren Winkels
auf, so erhélt man fiir den Debye-Waller Faktor einen grofleren Wert:

o—2M(61)

> 672]\/[(92) > 672M(91+92) (43)

Die Mehrfachstreuung sorgt demzufolge dafiir, dafl die kohérenten Beugungsef-
fekte nicht mehr so gut unterdriickt werden kénnen. Es zeigt sich, dafl es sich

19



4. Quantitative Auswertung der chemischen Analysetechniken

bei der HCDF Abbildung weder um eine kohérente noch eine vollstdndig inko-
hédrente Abbildung handelt. Fiir eine moglichst ideale Z-Kontrastabbildung sollte
bei der HCDF Beleuchtung eine Probenorientierung gewéhlt werden, bei der im
komplementéren Hellfeldbild kinematische Anregungsbedingungen vorliegen.

4.1.3. Quantitative Beschreibung der Bildintensitaten

Die HCDF Abbildung ist unter den in vorangegangenen Kapitel angegebenen
Bedingungen in der Lage, dynamische Kontraste zu unterdriicken. Die gefunde-
ne Beziehung zwischen der Bildintensitdt und der Probendicke ist jedoch nicht
linear, wie dies fiir eine ideale Z-Kontrastabbildung zu erwarten wére. Die hier
angewendete Beschreibung beriicksichtigt keine Blochwellen. Mehrfachstreuung
wie von Treacy et al. [111,112] angenommen wird jedoch beriicksichtigt.

Im folgenden wird die Bildentstehung in einem inkohérenten Mehrfachstreumo-
dell formuliert. Das im Rahmen dieser Arbeit entwickelte Modell baut auf den
Arbeiten von Goudsmit und Saunderson auf [33]. Mit dem differentiellen Streu-
querschnitt do/df2, dem totalen Streuquerschnitt o, dem normierten Streu-
querschnitt Sy(0) = 1/0w - do/dSY, der mittleren freien Wegliange A zwischen
zwei Streuereignissen, P, einem Legendre Polynom der n-ten Ordnung und den
Koeffizienten

4y = 21 /0 S1(8) P, (cos §) sin §d6 (4.4)

ergibt sich die Winkelverteilung im Raumsegment df2 nach einer m-fachen Streu-
ung zu

Sm (0 Z 2n + 1)a)’ - P,(cos0) . (4.5)

Die Wahrscheinlichkeit einer m-fach Streuung entlang eines Elektronenpfades mit
der Lange t entspricht einer Poissonverteilung. Damit ergibt sich eine Bildinten-
sitdt der mehrfachgestreuten Elektronen unter dem Kegelwinkel 6 mit p=t/A
zu

](t?)dQ a2 Z (2n + 1)P,(cosf) - e P(ePm — 1) : (4.6)
0
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Die Anzahl der Koeffizienten a,, die man fiir eine gute Ndherung bendtigt, ist
aufgrund der langsamen Konvergenz der Summe mit 500-1000 recht hoch. Da
dieses Modell weder Energieverlust noch Absorption beriicksichtigt, ergibt sich
fiir eine unendlich dicke Probe eine Gleichverteilung der Intensitét in alle Raum-
richtungen:

I(t,0)d2  do
o 0)d2 _d

= 4.
t—o0 Iy 47 ( 7)

Im Grenzfall einer unendlich diinnen Probe kann der differentielle Streuquer-
schnitt fiir die jeweilige Abbildungsbedingung aus der Anfangssteigung der ge-
messenen Intensitats-Probendicken Beziehung wie folgt ermittelt werden:

A I(0)dQ o & @, . do

n=0
Dabei bezeichnet N, die Streuzentrendichte. Fiir eine quantitative Auswertung
miissen somit die Geometrie der experimentellen Abbildung und die Nullstrahl-
intensitat Iy genau bekannt sein.

Mit diesem Mehrfachstreumodell lassen sich die experimentell gemessenen In-
tensititsverlaufe und die Verschiebung der Intensitdtsmaxima zu gréferen Pro-
bendicken bei grofleren Kegelwinkeln beschreiben. Als Parameter verwendet das
Mehrfachstreumodell fiir ein Element die mittlere freie Weglange A und den nor-
mierten Streuquerschnitt Si(6). Die Giite dieser Parameter beeinflufit die Genau-
igkeit, mit der die Bildintensitéiten reproduziert werden konnen, deutlich. Aus der
Literatur wurden die Streuquerschnitte von Doyle-Turner [19] und Wenzel [119]
fiir das Element Gold entnommen. Aus diesen Daten wurden die Bildintensitéten,
die sich aus den Streuquerschnitten im Rahmen des Mehrfachstreumodells erge-
ben, berechnet und in Abbildung 4.6 zusammen mit den experimentellen Daten
aufgetragen. Es ergibt sich eine eher schlechte Ubereinstimmung mit den expe-
rimentellen Daten. Beide Modelle ergeben ein Intensitdtsmaximum bei 2-5 mal
grofleren Probendicken. Diese Abweichung ist zu grof}; um sie mit Abweichungen
bei der Eichung der Probendicken, die iiber Extinktionskonturen ermittelt wur-
den, erkldaren zu konnen. Da die Probendicke im Mehrfachstreumodell {iber den
Faktor p = t- N, -0, eingefithrt wird, kann man die Probendicke t {iber den totalen
Streuquerschnitt o, und damit der freien Wegldnge A anpassen. Entsprechen-
de Werte sind in Tabelle 4.2 angegeben. Da die notwendigen freien Wegléngen
viel kleiner sind, als in der Literatur fiir Gold angegeben, mufl der Verlauf des
Streuquerschnitts in Frage gestellt werden. Dazu werden die Streuquerschnitte
mit in dieser Arbeit bestimmten experimentellen Daten verglichen. Der nor-
mierte differentielle Streuquerschnitt wurde aus diinnen Probenstellen nach dem
Zusammenhang aus Gleichung 4.8 fiir verschiedene Streuwinkel ermittelt und in
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Abb. 4.6. Experimentelle In-
tensitéitsdaten von reinem Gold
und Kupfer als Funktion der
Foliendicke. Die gestrichelte
und die durchgezogene Linie
wurden aus dem Doyle-Turner
[19] und dem Wentzel [119]
Streuquerschnitt im Rahmen
des Mehrfachstreumodells fiir
Gold errechnet. Die Modellpa-
rameter finden sich in Tabelle
4.2.

0 25 50 75 100 125 150
Probendicke [nm]

Tab. 4.2. Im Rahmen des Mehrfachstreumodells verwendeten freien Wegléngen und
Parameter der Streuquerschnitte von Doyle-Turner [19], Wentzel [119] und dieser Ar-
beit. Die Parameter b und ~ des angepafiten Streuquerschnitts beziehen sich auf Glei-
chung 4.9.

Element | Z N, Doyle-Turner [19] angepafiter
Wentzel [119] Streuquerschnitt
A | A (angepafit) | b vy A
[nm™?] | [nm] [nm] [nm]

Cu 29 85 34 2.8 58.0 | 0.868 | 6.0
25 44

Au 79 59 11 1.9 25.0 | 0.912 | 4.75
9.2 3.7

Abbildung 4.7 aufgetragen. Dabei erkennt man, dafl die Streuquerschnitte von
Doyle-Turner und Wentzel die Streuung bei grofen Winkeln unterschétzen. Im
Fall von Doyle-Turner, die den Streuquerschnitt mit mehreren Gaussfunktionen
beschreiben und deren Streuquerschnitt im Grenzfall grofler Winkel nicht dem
Verhalten eines Rutherfordstreuquerschnitts entspricht, ist dies zu erwarten. Im
Fall des Streuquerschnitts von Wentzel, daf} ein korrektes Verhalten im Grenzfall
grofer Winkel aufweist, ist die Abweichung zu den experimentellen Daten zwar
kleiner, aber immer noch signifikant.

Es bleibt festzuhalten, dafl die Streuquerschnitte, die in der Literatur zu finden
sind und im wesentlichen bei kleinen Winkelbereichen der konventionellen Ab-
bildung erprobt sind, die gemessenen Bildintensitdten nicht korrekt beschreiben
kénnen. Dies ist jedoch Voraussetzung fiir die quantitative, chemische Analyse
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von Aufnahmen in der Z-Kontrastabbildung. Deshalb soll im folgenden auf Ba-
sis eigener experimenteller Ergebnisse ein passender Streuquerschnitt angepaflt
werden.

Prinzipiell konnte eine hinreichende Menge an Koeffizienten a,, aus Gleichung 4.5
an die experimentellen Daten angepaft werden. Wie in einer vorangegangenen
Arbeit gezeigt wurde, ist dieses Konzept dazu geeignet, die Abhéngigkeit der
Intensitdt von der Probendicke bei unterschiedlichen Kegelwinkeln mit einem
Parametersatz zu beschreiben [38,22]. Die Methode ist jedoch numerisch instabil
und fithrt zu kiinstlich oszillierenden Streuquerschnitten.

In Abbildung 4.8 sind die Koeffizienten von Gold nach Gleichung 4.4 fiir die
Streuquerschnitte von Doyle-Turner [19] und Wentzel [119] aufgetragen. Fiir beide
Streuquerschnitte fallen die Werte der Koeffizienten a,, mit zunehmendem n. Der

0 Abb. 4.8. Legendre-
107 ' ' ' Koeffizienten a, fiir die
Au Streuquerschnitte von Doyle-

Turner [19] und Wentzel [119]
fiir Gold. Die Kreise sind aus
Doyle-Turner den zugehorigen Streuquer-
(0=68,=1.0) 7 schnitten nach Gleichung 4.4
ermittelt worden. Die durch-

3 \ 5 gezogenen Linien entspricht
107 Wentzel AN einer Anpassung an die Glei-
‘ chung 4.9. Zusétzlich wurde
: : : : : : . der in dieser Arbeit fiir Gold
0O 100 200 300 400 500 600 ermittelte Streuquerschnitt

Ordnung des Legendrekoeffizienten n angegeben.
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Koeffizient 0-ter Ordnung hat aufgrund der Normierung von S; den Wert von 1.
Die Folge der a,, und damit der Streuquerschnitt kann hierbei gut durch folgenden
Zusammenhang approximiert werden:

ap = e (8) (4.9)

Mit der Gleichung 4.9 wird die Zahl der Parameter zur Beschreibung des Streu-
querschnitts auf zwei Parameter b und ~ reduziert. Dadurch ergeben sich physi-
kalisch sinnvolle Streuquerschnitte mit einer Winkelabhéngigkeit dhnlich zu dem
von Wentzel angegebenen. Aufgrund dieser Parametrisierung eines Streuquer-
schnitts kann nun versucht werden, einen zu den experimentellen Ergebnissen
passenden Streuquerschnitt zu finden.

4.1.4. Anpassung eines Streuquerschnitts

Zur Anpassung des Streuquerschnitts an die experimentellen Daten muf man
zunéchst die Merkmale des Intensitéits-Probendicken Zusammenhangs I(t) aus-
wéhlen, an die ein Streuquerschnitt am besten angepafit werden kann. Bei der
Untersuchung von I(t) féllt auf, dafl die Kurven immer eine dhnliche Form aufwei-
sen. Normiert man die Kurven auf das Maximum, so ergibt sich eine Masterkurve
wie in Abbildung 4.9 dargestellt. Eine Abweichung von dieser Kurve findet man
fiir Probendicken, die iiber das Intensitdtsmaximum hinausgehen. Die Kurven-
form bis zum Intensitdtsmaximum ist jedoch nahezu unabhéngig vom Proben-
material und dem bei der Abbildung verwendeten Kegelwinkel. Ein angepafiter
Streuquerschnitt mufl diesen Verlauf reproduzieren.

In Abbildung 4.10 sind (a) die Probendicke t,,,, und (b) die Intensitat des In-
tensitdtsmaximums I,,,, gegeniiber den verschiedenen Kegelwinkeln aufgetragen.
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Abb. 4.10. Die Probendicke bei maximaler Intensitdt (a) und die maximale Intensi-
tét (b) bei verschiedenen Kegelwinkeln. Die Position des Intensitdtsmaximums variiert
linear mit dem Kegelwinkel im Bereich von 72 bis 144 mrad. Die maximale Intensitét
fallt exponentiell mit zunehmendem Kegelwinkel ab.

Die Probendicke bei maximaler Intensitét t,,,, hangt dabei linear, die Intensitét
©q: exponentiell vom Kegelwinkel ab. Auch diese Abhéngigkeiten miissen durch
einen korrekten Streuquerschnitt wiedergeben werden.

Wie die Abbildung 4.9 und 4.10 gezeigt haben, ist die Form des Intensitdtsver-
laufs fiir unterschiedliche Elemente sehr dhnlich, jedoch findet man eine stéarkere
Abhéngigkeit beim Verlauf des Intensitdtsmaximums bei Verdnderung des Ke-
gelwinkels. Deshalb hat es sich bewéhrt den Streuquerschnitt an den Verlauf des
Maximums mit dem Kegelwinkel anzupassen. Dazu wurden fiir Streuquerschnitte
mit den Parametern b von 3 bis 40 und v von 0.3 bis 5 aus dem Mehrfachstreu-
modell zwei typische Merkmale, die Anderung der Probendicke des Intensitéts-
maximums f1 ~ dt,n../df und der exponentiellen Abbfall der Maximalintensitét
Lnaz ~ €~ (0700)/12 mit steigendem Kegelwinkel § bestimmt und in Abbildung 4.11
aufgetragen.

Einen passenden Streuquerschnitt ermittelt man aus beiden Graphen durch Uber-
lagerung der Isokonturlinien der experimentell gefundenen Werte fiir f1 und f2.
Der Schnittpunkt der beiden Kurven liefert die Parameter fiir den Streuquer-
schnitt. Im Fall von Gold ergibt sich aus Abbildung 4.12 ein Wert von b = 26
und v = 0.87.

Da der bestimmte Parametersatz die absoluten Werte fiir den linearen Anstieg der
Probendicke beziiglich der Maximalintensitit und des exponentiellen Abfalls der
Maximalintensitit mit zunehmendem Kegelwinkel 6 nicht gleich gut beschreibt,
wurde auf eine optimale Anpassung der maximalen Intensitdtswerte geachtet.
Diese konnen experimentell viel genauer bestimmt werden als die Probendicke,
die aus den Dickenkonturen im Hellfeldbild unter der Annahme einer Probe mit
konstantem Probenkeil in den Bereich groler Dicken extrapoliert werden muflte.
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Abb. 4.11. Die Anderung der Probendicke des Intensitéitsmaximums f1 ~ dt,ae/dy
(a) und der exponentielle Abfall der Maximalintensitéit T4, ~ e~ (¢=%)//2 (b) wurden
fiir das Parameterfeld b von 3 bis 40 und -~ von 0.3 bis 5 bestimmt.

St T :
Au :
4t
3 3 _ Abb. 4.12. Isokonzentrations-
= i " A linien fiir die aus den expe-
2E rimentellen Daten bestimmten
Parameter f1 und 2. Bei den
gestrichelten Kurven ist fl um
1 3 +10% und 2 um +£2% vari-
iert. Am Schnittpunkt der bei-
Ot den Kurven mit den Parame-
0 10 20 30 40 tern b =26 und v = 0.87 erfiillt
der ermittelte Streuquerschnitt
b die experimentelle Vorgabe.

Das Ergebnis dieser Anpassung ist in Abbildung 4.10 und 4.13 zu sehen. Die
ermittelten Parameter b, g und A der Streuquerschnitte fiir Kupfer und Gold
sind in Tabelle 4.2 zusammengefaf3t. Die Werte weichen aufgrund der optimalen
Anpassung an den exponentiellen Abfall der Maximalintensitit etwas von der in
Abbildung 4.12 angegebenen Werten ab. Fiir Gold wurde der Streuquerschnitt
und der Verlauf der Entwicklungskoeffizienten a,, in Abbildung 4.7 und 4.8 auf-
getragen. Der ermittelte Streuquerschnitt von Gold pafit gut zu den experimen-
tell ermittelten normierten Streuquerschnitten unter kinematischen Bedingungen.
Der experimentell ermittelte Streuquerschnitt hat auBerdem groBe Ahnlichkeit
mit dem Streuquerschnitt nach Wentzel, weicht jedoch bei grofleren Streuwinkeln
von diesem ab. Diese Abweichung ist nétig, um die erhéhte Streuung bei diesen
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Winkeln beschreiben zu kénnen. Die ermittelten freien Wegléngen sind relativ
klein, wobei die reskalierten Streuquerschnitte aus der Literatur noch kleinere
Werte ergeben. Die fiir die verschiedenen Elemente aus den Intensitdtsmaximas
ermittelten Streuquerschnitte sind fiir Probendicken unterhalb des Maximums
geeignet, die ermittelten Intensitdtskurven zu beschreiben.

4.1.5. Mehrkomponentige Systeme

Da im Rahmen des Mehrfachstreumodells unabhéngige Streuereignisse beschrie-
ben werden, 1a8t sich das Modell sehr einfach auf mehrkomponentige Systeme
erweitern. In einer Legierung ist die Wahrscheinlichkeit fiir ein Streuereignis an
einem Atom einer Komponente proportional zum Atomanteil v. Damit ergibt
sich der differentielle Streuquerschnitt einer Legierung aus N Elementen aus der
gewichteten Summe der Streuquerschnitte der Elemente:

N
thj;;g = Zuxafot (4.10)
r=1
ALes L 4.11
oot )
e a VIO'IO T
SEN0) = Y el S7() (4.12)

N Y
p— Zy:l VyOtot

Damit konnen die Entwicklungskoeffizienten a,, einer Legierung direkt aus den
Koeffizienten der reinen Elemente berechnet werden:
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I(c)/I(Au)

Abb. 4.14. Chemischer Kon-
trast aus dem inkohédrenten
Mehrfachstreumodell im Sy-
stem Cu-Au fiir verschiedene
i i i i Probendicken. Die Modellpara-
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Konzentration Au [at%] mentellen Daten angepafit.
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r=1 Zy:l Vyo-tot

Die Streuzentrendichte der Legierung mufl zur Berechnung bekannt sein. Verhélt
sich die Gitterkonstante nach der Vegardschen Regel und geht man von einer
nicht verdnderten Struktur des Systems aus, so ergibt sich fiir eine Legierung:

1

NLeg —
(22 =)

(4.14)

Eine besser Beschreibung als die Vegardsche Regel liefert der Ansatz nach Frie-
del [28], der die elastischen Eigenschaften des Systems beriicksichtigt. Im all-
gemeinen Fall kann auch eine andere, dem betrachteten System angemessenere
Beschreibung der Streuzentrendichte herangezogen werden. In Abbildung 4.14
ist eine Modellrechnung mit den angepafiten Parametern fiir das Cu-Au System
aufgefiihrt. Fiir kleine Probendicken steigt die Intensitét mit zunehmendem Gold-
gehalt monoton an. Ab Probendicken von 30 nm ist eine Kontrastinversion zu ver-
zeichnen, Kupfer liefert nun die héhere Elektronenintensitét. Bei Probendicken
im Bereich der Kontrastinversion liegt die Intensitdt von Mischkonzentrationen
hoher als die beider Elemente. Im Gegensatz zu Hellfeldaufnahmen findet bei der
Z-Kontrastabbildung die Kontrastinversion nur einmal statt, was die Bildinter-
pretation erleichtert. Doch selbst bei kleinen Probendicken ist der Zusammenhang
zwischen Konzentration und Intensitat nicht linear. Die Z-Kontrastabbildung rea-
giert sehr viel empfindlicher auf kleine Goldkonzentrationen in einer Kupfermatrix
verglichen mit kleinen Kupferkonzentrationen in einer Goldmatrix. Man findet
somit keine einfache Beziehung zwischen der Intensitéit und der Konzentration.

Unter Kenntnis der Modellparameter 148t sich die Intensitétsfunktion I(c,t) in
Abhéngigkeit von der Konzentration und der Probendicke komplett berechnen.
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Wenn eine der beiden Variablen bekannt ist, kann die andere durch Losung der
impliziten Gleichung .., = I(c,t) bestimmt werden. Bei Probendicken unterhalb
oder oberhalb der beiden Intensitdtsmaxima ist die Losung eindeutig. Dazwi-
schen erhélt man zwei Losungen, wobei aufgrund der Randbedingungen in den
meisten Féllen die richtige Losung bestimmt werden kann. Um eine eindeutige
Losung, eine hohe Auflosung und einen groflen Kontrast zu erhalten, sollten fiir
eine quantitative Analyse moglichst diinne Probenstellen ausgewéhlt werden.

4.1.6. Auswerteverfahren

Nach den vorangegangenen Ausfithrungen iiber die Bildintensitdten stellt sich die
Frage nach der praktischen Durchfiihrung der chemischen Analyse. Aus einer elek-
tronenmikroskopischen Aufnahme kann fiir jeden Punkt die lokale Elektronenin-
tensitdt I.,, bestimmt werden. Zur Bestimmung der lokalen Probenkonzentration
durch Losen der impliziten Gleichung I.,, = I(c,t) muB jedoch die Probendicke
bekannt sein.

Ein mogliches Verfahren zur Bestimmung der Probendicke ist die Verwendung von
Eichpunkten bekannter Konzentration aulerhalb des Analysegebiets. An diesen
Stellen kann mittels Losung der impliziten Gleichung I.., = I(cgich,t) die Pro-
bendicke bestimmt werden. Von diesen Probenstellen aus wird die Probendicke
in das Analysegebiet extrapoliert. Dort kann nun unter Verwendung der extrapo-
lierten Probendicke die lokale Zusammensetzung ermittelt werden. Voraussetzung
fiir die Anwendung dieses Verfahrens sind jedoch einen glattes Probenprofil und
Eichpunkte bekannter Konzentration in der Ndhe der Analyseregion. Fiir eine
weitergehende Besprechung wird auf die Literatur verwiesen [38,92].

4.1.7. Genauigkeit der chemischen Analyse

Die Anwendung einer Methode zur chemischen Analyse wirft die Frage nach ih-
rer rdumlichen und chemischen Auflésung auf. In einer fritheren Arbeit wurden
von Schmitz 1 nm grofle, silberreiche Teilchen in einer Aluminium-Matrix mit
einem scharfen Interface aufgelost [91]. Zum anderen wurde von Hartung gezeigt,
dafl die Abbildung einer Grenzfliche mit einer Auflésung von besser als 2 nm
moglich ist [38]. Die damit erreichte rdumliche Auflésung entspricht damit de-
nen der energiegefilterten Abbildungen mit aktuellen Gerdten. Andererseits ist
im STEM mit einem Ringdetektor eine atomare Auflosung erzielt worden. Nach
dem Reziprozititstheorem! entspricht die kohdrente Elektronenquelle des STEM
der kohérenten Objektivlinse. Die Punktauflosung von 0.33 nm des verwendeten

! Auf das Konzept der Reziprozitit zwischen Raster- und Transmissionselektronenmikroskop
wird bei Schmitz [90] eingegangen.
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Philips EM 420 ST Elektronenmikroskops kann damit nicht die Beschrinkung
der Auflésung auf einen Wert von etwa 1 nm erkldren. Bis auf weiteres bleibt
dieser Punkt ungeklart.

Die Genauigkeit der chemischen Abbildung ist stark vom Streukontrast zwischen
den beteiligten Elementen abhéngig. Als eine erste Abschitzung kann die rela-
tive Differenz von Z? dienen, wie sie sich bei der nicht abgeschirmten Ruther-
ford Streuung ergibt. Eine chemische Analyse mit der Z-Kontrastabbildung sollte
moglich sein, wenn die Elemente in verschiedenen Reihen im Periodensystem
stehen. Im folgenden werden einige quantitative Uberlegungen zur Genauigkeit
der chemischen Analyse in Kupfer-Gold, einem System mit mittlerem Kontrast,
angestellt.

Die Intensitét in der Z-Kontrastabbildung ist neben der Zusammensetzung noch
von der Probendicke abhéngig. Die Probendicke zwischen zwei Eichpunkten kann
zufillig verursacht durch Rauhigkeiten oder systematisch durch bevorzugtes Io-
nendiinnen wéahrend der Probenpriaparation vom angenommenen Verlauf ab-
weichen. Der zufillige Anteil wird aus der Messung an Eichstandards ermit-
telt. Hierbei zeigt sich, dafl unter typischen Bedingungen eine Streuung von
Alngise/I = 2 — 3% beobachtet wird. Um den systematischen Fehler klein zu
halten, werden nur Proben mit einem glatten Probenprofil verwendet. Bei einer
Probe mit einer Abweichung durch selektives Atzen von unter 10%, was einer
maximalen Dickenabweichung von At/t < 5% entspricht, ergibt sich ein Fehler
bei der Bestimmung der Bildintensitéat von

AT AL\ (At
(e (2 am

Zusammen mit der Steigung der Intensitidtskurve aus Abbildung 4.14 bei diinnen
Probenstellen

dc de
Iow—|cu =14 | Tiy—|au = 4.1
Cud[|Cu ) AudIIAu 5 ( 6)
ergibt sich der Fehler bei der chemischen Analyse zu
de NI
Ne=1-— - — 4.1
T (4.17)

Im schlechtesten Fall folgt daraus ein Fehler in der Konzentrationsbestimmung
von 8% fiir Kupfer und 30% fiir Gold. Diese Werte kénnen in der Regel deutlich
unterschritten werden.

Selbst bei einem Kegelwinkel von 144 mrad waren noch mefibare Schwankungen
der Bildintensitit in Abbildung 4.2 in der Grofienordnung von 5% zu erkennen.
Da das verwendete Kontrastmodell diese Orientierungsabhéngigkeit nicht beriick-
sichtigt, fithren auch diese Schwankungen zu Fehlern bei der Konzentrationsbe-
stimmungen in &hnlicher Gréflenordnung.
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Abb. 4.15. Darstellung der Pro-
benform der Goldeichprobe nach
der Dickeneichung iiber Extink-
tionskonturen (gestrichelte Linie)
und der hypothetischen Korrektur,
die sich aus dem angepaflten Streu-
querschnitt ergeben wiirde.

Zusétzlich mufl man bei einer rdumlich hochauflésenden Analyse das statistische
Rauschen beachten. Ein Analysevolumen von 2 x 2 x 3 nm? enthélt nur noch N =

800 Atome, womit sich ein statistisches Rauschen von Ac = /¢(1 — ¢)/N = 2at%
ergibt.

4.1.8. Diskussion

Als Ergebnis ist festzuhalten, dafi die HCDF Abbildung unter bestimmten Ge-
gebenheiten die Bedingungen einer Z-Kontrastabbildung erfiillt. Das angegebene
Mehrfachstreumodell ist bei geeignetem Streuquerschnitt in der Lage, die gemes-
senen Intensitétsprofile zu beschreiben. Die Ubereinstimmung der damit errech-
neten Profile ist jedoch nicht so gut, um das Modell als endgiiltige Modellierung
der Eigenschaften der HCDF Abbildung anzusehen.

Die schlechte Beschreibung der Beziehung zwischen Kegelwinkel und der zum
Intensititsmaximum gehorigen Probendicke in Abbildung 4.10 und die Abwei-
chung der errechneten Intensitéitskurven bei Probendicken hinter dem Intensi-
tdtsmaximum in Abbildung 4.13 ist besonders auffillig. Die Probendicke ist bei
den verwendeten Eichkurven der Mefwert mit der grofiten Ungenauigkeit, da
sie bei kleinen Probendicken aus dem Abstand der Extinktionskonturen in ei-
ner Zonenachsenorientierung bestimmt und zu gréferen Probendicken extrapo-
liert wurde. Verfahren mit denen man die Probendicke z.B. iiber konvergente
Elektronenbeugung [56] oder die Absorption einer charakteristischen Rontgen-
strahlung [118] in einem gréferen Dickenbereich gut bestimmen konnte, wiirden
hier abhelfen. Nimmt man an, daf§ das Mehrfachstreumodell mit den ermittelten
Streuquerschnitten bis zu groflen Probendicken richtig ist, so kann man eine kor-
rigierte Probenform berechnen. In Abbildung 4.15 wurde dies fiir die verwendete
Goldeichprobe durchgefiihrt. Die resultierende Probenform ist durchaus glaub-
wiirdig, zumal ein signifikantes Abflachen des Probenprofils erst im Bereich der
extrapolierten Probendicke zu beobachten ist.

Zum anderen mufl man in Betracht ziehen, dafi das hier dargestellte Mehrfach-
streumodell bei grofleren Probendicken die experimentellen Daten prinzipiell nicht
mehr beschreiben kann. Das Modell liefert nach Gleichung 4.7 bei einer beliebig
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dicken Probe eine konstante Intensitdt. Dies steht mit der Erfahrungstatsache
in Konflikt, dal eine entsprechend dicke Probe fiir Elektronen undurchléssig ist.
Das Elektron wird in diesem Fall abgebremst, von der Probe absorbiert und flief3t
iiber den Probenhalter ab. Verliert jedoch ein Elektron bei der Wechselwirkung
mit der Probe Energie, &ndert sich auch der zugehorige Streuquerschnitt und es
wiirde sich bei den typischen Streuwinkeln der HCDF Abbildung eine erhohte In-
tensitéit ergeben. Ein abgebremstes Elektron wechselwirkt starker mit der Probe.
Dies wird bei unseren Messungen z.B. in Abbildung 4.13 fiir Au im Vergleich zu
den Rechnungen mit konstantem Streuquerschnitt auch beobachtet. Damit ergibt
sich der Streuquerschnitt nach n Sté8en S, nicht durch n-fache Faltung des Ein-
fachstreuquerschnitts S, sondern miifite entsprechend modifiziert werden. Um
hier Klarheit zu schaffen sind grundlegende Rechnungen zum Streuprozef bei der
HCDF Abbildung notwendig.

Um die Grenzen des Mehrfachstreumodells bestimmen zu kénnen, betrachtet man
die Verteilung der Anzahl der Streuprozesse bei unterschiedlichen Probendicken.
Diese ist in Abbildung 4.16 fiir Au aufgetragen. Bei kleinen Probendicken bis
zum Intensitdtsmaximum wird der gréfite Teil der Bildintensitdt durch Elektro-
nen geliefert, die an nur wenigen Streuprozessen beteiligt waren. Dabei sollte sich
der Energieverlust der Elektronen in Grenzen halten. Damit ist es fiir Proben-
dicken unterhalb des Intensitdtsmaximums gerechtfertigt, den Streuquerschnitt
eines mehrfachen Streuereignisses durch Faltung aus dem einfachen Streuquer-
schnitt zu ermitteln und die Bildauswertung mit dem dargestellten Mehrfach-
streumodell durchzufiihren. Der Kontrast der Abbildung bei Anndherung an das
erste Intensitdtsmaximum bei einer Legierung wird deutlich schlechter, wie man
in Abbildung 4.14 nachvollzichen kann. Bei noch groBleren Probendicken ist oh-
nehin die raumliche Auflosung dann soweit reduziert [38], dafl eine Analyse nicht
mehr sinnvoll erscheint. Die oben dargestellten Ergebnisse zeigen, dal HCDF
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Elektronenmikroskopie unter den angegebenen Bedingungen geeignet ist, chemi-
sche Information mit einer hohen Ortsauflésung zu erhalten. So kann die HCDF
Abbildung entscheidende Informationen liefern, um die untersuchte Interdiffusion
zu verstehen.

4.2. Sekunddrneutralteilchenmassenspektrometrie

Zur quantitativen Auswertung der SNMS-Messungen ist es notwendig, die experi-
mentell ermittelten Intensitdtsmefiwerte in Konzentrationen und die Sputterzeit
in eine Tiefenskala umzurechnen. Die allgemeine Vorgehensweise und die auftre-
tenden Probleme werden stellvertretend am Beispiel eines Kupfer-Gold Schicht-
systems dargestellt. Die weiteren untersuchten Schichtsysteme wurden auf gleiche
Weise behandelt. Die entsprechenden Daten werden im Anhang angegeben.

In Abbildung 4.17 ist eine typische SNMS Messung einer ausgelagerten Cu-Au
Schichtprobe mit einer Schichtdicke von jeweils 60 nm aufgetragen. Die einzelnen
Elemente weisen eine unterschiedliche Sattigungsintensitéit auf. Auch die Zeit zum
Abtragen der einzelnen Schichten unterscheidet sich aufgrund der verschiedenen
Sputterraten.

Um eine Analyse der Mefldaten vornehmen zu koénnen, ist ein genaueres Bild der
einzelnen, sich wiederholenden Schritte wihrend einer Messung notig:

Abb. 4.17. Intensitdt der ana-
lysierten Kupfer- und Golda-
tome in Abhéngigkeit von der
Mef3zeit fiir ein bei 430 °C fiir
Cu-Au 15 Sekunden ausgelagertes Cu-
430°C Au Schichtpaket mit 60 nm

5000 . :
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Matrixeffekt ?

4000+
/ \ Schichtdicke. Die Sattigungs-
g 30004 intensititen von Kupfer und
-_% Gold unterscheiden sich erheb-
f-g 2000 lich. Auch erscheint die Kup-
5 Mescartefakt ferschicht breiter als die Gold-
€ schicht. An der durchmisch-
1000 1 ten Grenzfliche ist das Kup-

fersignal deutlich erhoht. Die
MeBartefakte resultierten aus
Schwankungen der Laserinten-
sitét.
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1. Mit einer Analysequelle (Gallium oder Césium) wird Probenmaterial abge-
tragen. Die geladenen Teilchen werden ionenoptisch unterdriickt, um den
Matrix-Effekt der Sekundérionenemission auszuschlieBen. Nur die Neutral-
teilchen bleiben zuriick. Fiir die Analysequelle hat sich eine hohe Energie
der Primérionen bei sehr kleinem Strom bewéhrt, um eine moglichst kon-
zentrationsunabhéngige Teilchenausbeute zu erhalten.

2. Nach einer kurzen Zeit werden die verbleibenden Neutralteilchen vom Laser
ionisiert und vom Flugzeitmassenspektrometer analysiert.

3. Eine diinne Schicht der Probe wird mit der Argonquelle abgetragen. Die
Sputterquelle wird mit einer moglichst kleinen Beschleunigungsspannung
betrieben, um das Durchmischen der Probe zu verhindern.

Man sieht, dafl die Kenntnis der beim Probenabtrag unter Ionenbeschufl herr-
schenden Bedingungen fiir die Auswertung wichtig ist. Um diese zu bestimmen
wurden TRIM-Simulationen der beiden Abtragprozesse fiir die jeweiligen Schicht-
systeme durchgefiihrt.

4.2.1. TRIM-Simulation

Das Programm TRIM wurde von Ziegler et al. [125] entwickelt, um die Eindring-
tiefe und das Schadigungsverhalten von lonen zu berechnen. Dazu wird mit Hilfe
der Monte-Carlo-Technik ein einfallendes Ion, daff sich durch das Material bewegt,
simuliert. Bei der Bewegung durch das Material verliert das Ion durch Stéfle an
Energie. Das Programm betrachtet die Probe als amorph und beriicksichtigt nur
Zweiteilchenstofle bei einer Temperatur von 0 K.

Ist die an ein Atom iibertragene Energie grofier als die Verlagerungsenergie, wird
auch die Bewegung des getroffenen Teilchens durch das Material verfolgt. So wird
eine komplette Stoflkaskade fiir ein einfallendes Ion simuliert und die Parameter
wie Ort, Art der Wechselwirkung, StofSpartner und Energieverlust werden pro-
tokolliert. Zur Gewinnung der gesuchten Kenngréflen wie z.B. der Sputterrate
mufl eine geniigend grofle Anzahl von Simulationsschritten durchgefiihrt werden.
Bei den hier gezeigten TRIM-Simulationen wurden fiir die 25 keV Galliumionen
10000 Ionen, fiir die 700 eV Argonionen jeweils 40000 Ionen simuliert, um eine
gute Statistik zu erhalten. Aus den Simulationen wurden die pro eingeschossenem
Ion die Probe verlassenden Atome und deren mittlere Energie bestimmt.
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4.2.2. Kalibrierung der MeBtiefe

Aus den TRIM-Simulationen wurde die Abtragrate verschiedener Legierungen
unter dem Beschufl mit 700 eV Argonionen in einem 45° Einfallswinkel bestimmt.
Das Ergebnis dieser Simulation fiir Kupfer-Gold findet sich in Abbildung 4.18.
Die Abtragrate entspricht dabei der Anderung der Schichtdicke dx/dt. Die gerin-
ge Abhéngigkeit der totalen Ausbeute von der Konzentration findet sich auch bei
dhnlichen Abtragbedingungen in der Literatur [7]. Dies wird auch durch die Tat-
sache bestirkt, dafl die Zeit zum Abtragen des kompletten Schichtpakets unab-
héngig von seinem Auslagerungszustand und damit der Konzentrationsverteilung
innerhalb der Probe ist. Die geringen Abweichungen der partiellen Ausbeute von
der stochiometrischen Zusammensetzung kann zu einer geringen Anreicherung
von Gold an der Oberfliche nach dem Abtrag mit Argon fiithren. In der Literatur
findet man im Rahmen der experimentellen Genauigkeit ein stéchiometrisches
Verhiltnis der abgetragenen Atome [84,61]. Auch wurde keine Anreicherung der
Oberfliche mit Kupfer oder Gold gefunden [7,23,110], womit keine direkte Be-
einflussung der Analyse durch den Abtragprozefl zu erwarten ist.

Der gefundene Zusammenhang zwischen Konzentration und Abtragrate aus Ab-
bildung 4.18 wurde mit einem Polynom 3. Grades angepafit und zur Auswertung
verwendet. Aufgrund der fiir einen Datenpunkt ermittelten Konzentration wur-
de die Zeitachse entsprechend der Abtragrate gestreckt, wodurch eine zur Tiefe
proportionale Zeitskala entsteht. Zur absoluten Eichung der Dickenskala wurde
die so korrigierte Zeitachse gestaucht, so dafl die Stoffmenge [;° ca,(x)dx einer

. . . . 1.3 . . . .
3‘ a) Cu-Au mit 700 eV Ar b.) Cu-Au mit 700 eV Ar
b A}
= )
% Q, totale Ausbeute 2 12
£ 2 o g
o o @] = 11
< 0 @l 2
9 (a] o )]
8 1 m] 0 R (©] C -o%
g T ! § 10
< L partielle Ausbeute
0c ; . . v 0.9 . : S .
0 20 40 60 80 100 0 20 40 60 80 100
Konzentration Au [at%)] Konzentration Au [at%)]

Abb. 4.18. Durch TRIM-Simulationen wurde (a) die totale und partielle Ausbeute
und (b) die relative Abtragrate von Kupfer-Gold Legierungen im Vergleich zu reinem
Kupfer unter dem Beschufl mit 700 eV Argonionen unter einem Einfallswinkel von 45°
bestimmt. Die durchgezogene Linie in (a) kennzeichnet das stéchiometrische Verhéltnis
aus der totalen Ausbeute. Die Abtragrate entspricht der Anderung der Schichtdicke
dx/dt. Die relative Abtragrate wurde auf den Abtrag von reinem Kupfer normiert.
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Komponente einen konstanten Wert annahm. Dieser wurde aus dem bekann-
ten Schichtdickenprofil ermittelt. Die Dicke der Schichten wurde aus elektronen-
mikroskopischen Untersuchungen einer querschnittspréaparierten Probe oder aus
Messungen der Schichtdicke mit einem Schichtdickenmefigerit an unter gleichen
Bedingungen hergestellten Eichproben ermittelt.

4.2.3. Konzentrationsbestimmung

Da zur Analyse nicht die Argonsputterquelle, sondern eine Galliumionenquelle
eingesetzt wird, unterscheiden sich die Bedingungen im Vergleich zum Sputtern.
Fiir eine quantitative Konzentrationsbestimmung mufl nun eine Beziehung zwi-
schen den gemessenen Intensitédten und der Konzentration gefunden werden. Ein
in der Literatur géngiger Ansatz ist lineare Interpolation zwischen ausgemesse-
nen Eichsubstanzen [48,108,94]. Im Fall eines Schichtpakets konnen dazu die
einzelnen Schichten im unreagierten Ausgangszustand herangezogen werden. Die
Konzentration ergibt sich dann wie folgt:

(4.18)

wobei I, der gemessenen Intensitit des Elements x in der Legierung und IM4® die
Intensitdt der Reinkomponente x entspricht. Fiir Cu-Au findet man ein Verhéltnis
zwischen der maximalen Kupfer- und Goldintensitdt von 1 zu 2. Das Verhéltnis
der Intensitidten zwischen zwei Elementen wird auch als relativer Empfindlich-
keitsfaktor S(A,B) bezeichnet und kann zusétzlich aus Eichmessungen nach fol-
gender Beziehung bestimmt werden:

T [Max
S(A,B):I;‘-Zj— A

= 4.19
[gam ( )

mit /4 und /g den gemessenen Intensitdten einer Legierung mit der Konzentration
c4 und cg. Relative Empfindlichkeitsfaktoren fiir verschiedene Systeme sind zum
Beispiel in [48] angegeben.

Aus den TRIM-Simulationen ergeben sich fiir verschiedene Legierungen die in
Abbildung 4.19 dargestellten Ausbeuten. Die Abweichung von dem durch die Le-
gierung vorgegebenen stochiometrischen Verhéltnis ist relativ klein. Der Ansatz
nach Gleichung 4.18 wird durch die TRIM Rechnungen gestiitzt und sollte die
MefBwerte beschreiben, sofern die Ionisierungswahrscheinlichkeit durch die Laser-
nachionisation fiir das einzelne Element unabhéngig von der Konzentration ist.
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Abb. 4.19. Durch TRIM-
Simulationen wurde die
Ausbeute von Kupfer-Gold Le-
gierungen unter dem Beschuf}
mit 25 keV Galliumionen unter
einem Einfallswinkel von 45°
bestimmt. Die Simulationswer-
te der totalen Ausbeute wurden
mit der durchgezogenen Kurve
angepaflit. Die durchgezoge-
nen Linien bei den partiellen
Ausbeuten entsprechen jeweils
einem stochiometrischen Ver-
h&ltnis unter Verwendung der
simulierten totalen Ausbeute.

Abb. 4.20. Darstellung der
korrespondierenden Intensi-
tatswerte von Kupfer und
Gold, die wihrend einer SNMS
Messung auftreten. Fall 1
entspricht der Messung einer
scharfen Grenzfliche zwischen
zwei Schichten, Fall 2 dem
kontinuierlichen Ubergang von
Kupfer nach Gold in einem
flachen Konzentrationsgradien-
ten. Die durchgezogene Linie
wiirde sich aus einem linearen
Modell nach Gleichung 4.18
ergeben.

Um den Ansatz zu iiberpriifen wurden die korrespondierenden Intensitdten von
Kupfer und Gold einer SNMS Messung in Abbildung 4.20 dargestellt. Den linea-
ren Ansatz, der zu der durchgezogenen Linie fithren wiirde, erfiillt jedoch nur
der Fall 1 anndhernd. Wie in Abbildung 4.21 gezeigt, liegen in diesem Fall die
Elemente rdaumlich getrennt vor. Nur in einem kleinen Bereich der Analysefléiche
befindet sich eine Legierung. Dieser Fall wird jedoch unabhéngig vom Verhalten
einer Legierung immer einem linearen Modell gehorchen. Im Fall 2 liegt, wie in
Abbildung 4.21 angedeutet, im Analysebereich eine nahezu homogene Konzentra-
tionsverteilung vor. Der Fall 2 entspricht der Messung einer homogenen Legierung
und der Verlauf der Kurve muf§ in Abhéngigkeit von der Konzentration bestimmt
werden.
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Fall 1 ! Fall 2

/2
Abb. 4.21. Schematische Dar-
Au Cu Cu+Au stellung der Abtragbedingun-

gen bei einer SNMS Messung
CU fiir eine leicht schiefliegende,

aber scharfe Grenzflache (Fall
1) und bei einem flachen Kon-
zentrationsgradienten (Fall 2).
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Da wéhrend der Messungen absolute Schwankungen der Intensitéten auftraten,
konnten fiir die Analyse keine Absolutwerte verwendet werden. Als Ausgangs-
punkt fiir die Auswertung wurde die Gleichung 4.18 verwendet. Die Konzentra-
tion wurde jedoch durch eine einfache, glatte Ubertragungsfunktion korrigiert.
Die Ubertragungsfunktion wurde aus den Messungen ein und derselben Probe in
verschiedenen Auslagerungszustinden ermittelt, so dafl die Grenzen der einzelnen
Schichtpakete fiir alle Proben nach der Kalibrierung der Mefltiefe wieder aufein-
anderfallen. Die entsprechende Auftragung ist in Abbildung 6.8 zu finden. Da
die Proben eine unterschiedliche Konzentrationsverteilung aufweisen, ergibt sich
eine implizite Eichung des kompletten Konzentrationsbereichs. Die sich daraus
abgeleitete Ubertragungsfunktion zwischen der Probenkonzentration und der per
SNMS gemessenen Intensitét ist in Abbildung 4.22 dargestellt.

Damit ergibt sich ein systematischer Fehler bei unterschiedlichen Konzentrationen
im Analysegebiet, die sich aus einer inhomogenen Konzentrationsverteilung in der
Probe oder einem steilen Konzentrationsgradienten ergeben. Um systematische
Fehler zu vermeiden, wurden die ermittelten korrespondierenden Intensitdten der
beteiligten Elemente fiir jede Messung aufgetragen. Diese mufiten auf der in Ab-
bildung 4.20 dargestellten Spur fiir den Fall 2 liegen, eine Abweichung deutet auf
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eine inhomogene Konzentrationsverteilung hin und verhindert eine Analyse nach
dem oben beschriebenen Verfahren.

4.2.4. EinfluB von Grenzflachen

Aus den Eichkurven in Abbildung 4.22 ist zu entnehmen, daf} eine kupferreiche
Legierung eine erhéhte Kupferintensitédt zur Folge hat. Bei der Messung einer
unreagierten Kupfer-Gold Schichtprobe, die in Abbildung 4.23 dargestellt ist,
findet man eine solche Uberhéhung der Kupferintensitit an der Grenzfliche von
Kupfer nach Gold. Es stellt sich die Frage, ob die hergestellte Grenzfliche von
Kupfer zum Gold eine durch die Herstellung bedingte Durchmischung aufweist,
die Analyse diese Durchmischung verursacht oder die Uberhthung der Intensitéit
mit der Grenzfliche der beiden Materialien an sich zusammenhéngt.

Dazu wurde in einer TRIM-Simulation die Messung durch eine scharfe Grenz-
fliche berechnet. Die Dicke einer Decklage wurde systematisch verringert und
die Ausbeute beim Beschufl mit 25 keV Galliumionen berechnet. Dies ist in Ab-
bildung 4.24a und 4.24d dargestellt. Dabei nimmt die Ausbeute an Goldatomen
beim Verringern der Dicke einer Kupferschicht auf einer Goldschicht systematisch
ab etwa 4 nm ab und das Kupfersignal steigt ab etwa 1 nm Dicke an. Im um-
gekehrten Fall einer Kupferschicht auf einer Goldschicht steigt bei Annédherung
an die Grenzfliche die Kupferintensitdat ab 4 nm Schichtdicke an, um nach einem
Maximum bei 0.8 nm endgiiltig abzufallen. Die Goldintensitét steigt ab einer ver-
bleibenden Schichtdicke von 1 nm monoton an. Um dies zu verstehen, hilft ein
Blick auf die Energien der austretenden Atome in Abbildung 4.24c und 4.24d.
In beiden Féllen nimmt die Energie der aus der tieferen Schicht herausgelosten
Atome monoton ab. Die Atome mit niedrigerer Energie werden absorbiert und
16sen andere Atom heraus. Im Fall einer Golddecklage werden durch die aus den
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S A u Cu-Au Schichtprobe mit ei-
% 2000+ """"'J ' | mner Schichtdicke von jeweils
js 60 nm. Die maximalen Inten-
1000+ 1 sitdten von Kupfer und Gold
Au | Cu lAU J Cu J Au Cu unterscheiden sich wesentlich.
00 5000 10000 Weiter .ist eine Erhéhung d?s
Zei Kupfersignals an der Grenzfla-
eit [s] che vom Cu zum Au zu finden.
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tieferen Schichten ausgelosten leichten Kupferionen weniger schwere Goldatome
aus der Decklage herausgelost. Im umgekehrten Fall einer Kupferdecklage werden
durch die schweren Goldatome mehr leichte Kupferionen aus der Decklage heraus-
gelost als dies in den reinen Materialien moglich wére. Die Darstellung von jeweils
100 in eine Grenzfliche mit einer 1 nm dicken Deckschicht geschossenen lonen in
Abbildung 4.24c und 4.24f illustriert das Simulationsergebnis noch einmal.

Die Erhohung der Kupferintensitidt hangt damit direkt mit der Anwesenheit der
Grenzfliche und dem tiefen Eindringen der Galliumionen in das Material zusam-
men.

4.2.5. Diskussion

Die chemische Analyse mit der SNMS ist an einige Bedingungen gekniipft. Man
findet einen nichtlinearen Zusammenhang zwischen den gemessenen Intensité-
ten und der Konzentration. Damit ergibt sich die Bedingung, dafl die analysierte
Schicht eine homogene Konzentrationsverteilung aufweisen mufl. In allen anderen
Féllen liefert die chemische Analyse systematisch falsche Konzentrationen. Dies
ist auch der Fall fiir einen steilen Konzentrationsgradienten, bei dem an verschie-
denen Analysestellen stark unterschiedliche Konzentrationen vorliegen koénnen.
Selbst eine einfache, scharfe Grenzflache liefert ein kompliziertes Intensitatspro-
fil, aus dem sich das Konzentrationsprofil der untersuchten Probe nicht direkt
erschliefit. Bei der Bewertung der Meflergebnisse muf§ dies beriicksichtigt werden.

Abschlieflend bleibt die Frage nach dem Grund fiir die deutliche Erhohung des
Kupfersignals bei Mischlegierungen um die 30 at% Gold aus Abbildung 4.20.
Nach den Beobachtungen an diinnen Kupferschichten auf Gold kénnte dafiir eine
Anreicherung von Kupfer auf der goldreichen Legierung durch den Probenabtrag
mit der Argonquelle in Frage kommen. Dagegen spricht aber, dafl eine solche
Anreicherung in der Literatur nicht gefunden wird. Damit bleibt nur der Ioni-
sierungsprozef} als Quelle des iiberhohten Kupfersignals iibrig. Befindet sich die
Ionisierung der Neutralteilchen in der Séttigung, so diirfte keine Steigerung des
Kupfersignals gegeniiber dem Signal des reinen Kupfers mehr moglich sein. Ein
weiterer Hinweis darauf, dafl das Ionisierungsverhalten der Neutralteilchen nicht
in der Séttigung ist, ergibt sich aus der empfindlichen Abhéngigkeit der gemes-
senen Intensitdten von der Justierung des Laserstrahls. Offensichtlich konnen die
schon ionisierten Goldatome die lonisation weiterer Kupferatome in einem Mehr-
teilchenproze unterstiitzen. Fiir die detaillierte Aufklarung dieses Effekts reichen
die vorhandenen Daten jedoch nicht aus.

Abschlieflend ist zu sagen, daf} eine quantitative Analyse mit der SNMS mit der
dargelegten Vorgehensweise gut moglich ist. Als Alternative zur Untersuchung
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Abb. 4.24. TRIM-Simulation einer SNMS Messung mit 25 keV Galliumionen durch ei-
ne scharfe Grenzfliche vom Gold ins Kupfer (a-c) und vom Kupfer ins Gold (d-f). In (a)
und (d) sind die Sputterausbeuten, in (b) und (e) die Energien der ausgelésten Atome
in Abhéngigkeit von der Dicke der verbleibenden Deckschicht aufgetragen. In (c¢) und
(f) sind jeweils Bahnen von 100 Galliumionen aufgetragen, die auf ein Schichtsystem
mit einer 1 nm dicken Deckschicht geschossen wurden.
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von Eichstandards hat sich die implizite Eichung durch verschiedene Auslage-
rungszustande einer Probe bewéhrt. Man sollte fiir die untersuchten Systeme
jedoch die Notwendigkeit einer nichtlineare Korrektur der Intensitdtswerte, wie
sie in dieser Arbeit durchgefithrt wurden, iiberpriifen.
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5. Charakterisierung der
Schichtsysteme

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der Charakterisierung der verschiedenen
Schichtsysteme vorgestellt. Dabei wird speziell auf den Einflufl der einkristallinen
Metallsubstrate eingegangen.

5.1. Silber/Gold

Da die beiden Elemente Silber und Gold eine kubisch-flichenzentrierte Struktur
aufweisen und nur ein sehr geringer Gittermisfit vorhanden ist, kann man un-
ter geeigneten Herstellungsbedingungen eine direkte Beibehaltung der Struktur
iiber die Grenzfliche hinweg erwarten. Beim epitaktischen Schichtwachstum einer
Schicht auf einem Substrat mit anderer Gitterkonstante miissen die Atome an der
Grenzflache ihre Positionen so anpassen, dafl der Gittermisfit ausgeglichen wird.
Theoretische Untersuchungen dieses Problems wurden zuerst von Frank und van
der Merwe durchgefiihrt [27]. Die Modelle wurden von vielen anderen Autoren
weiterentwickelt [114,43,4,5]. Eine allgemeine Zusammenfassung ist bei Nix zu
finden [73]. Die Modelle beschreiben, wie der natiirliche Misfit fy durch das Sub-
strat und die aufgetragene Schicht relaxiert wird. Der natiirliche Misfit f, ist
dabei gegeben durch

al —af

fo="1T (5.1)

ay

mit @) und a der spannungsfreie Gitterparameter des Substrats und der auf-
getragenen Schicht. Aus diesen Modellen geht hervor, dal die ersten Schichten
bis zu einer kritischen Schichtdicke hj kohédrent auf dem Substrat aufwachsen.
Fiir groBlere Schichtdicken ist es energetisch vorteilhafter Misfitversetzungen ein-
zubauen. Die Zahl der eingebauten Versetzungen, die die elastischen Spannungen
relaxieren, strebt mit zunehmender Schichtdicke gegen einen Gleichgewichtswert.

Aus der (111) Polfigur, die in Abbildung 5.1 aufgetragen wurde, kann man eine
epitaktische Schichtstruktur erkennen. Man findet eine direkte Ubertragung der
(111) Gitterebenen des Einkristalls (a-c), die man auch in einer (111) Polfigur
des Substrats ohne Schichten findet, auf die Schicht. Die Ebenenschar (d), die
man nur in den beschichteten Substraten findet, weist dagegen einen Winkel
von 55° zu den (111) Ebenen (b) und (c) auf, der zwischen (200) und (111)
Ebenen auftritt. Bei einer solchen Konstellation handelt es sich um Zwillinge.
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,  Abb. 5.1. (111) Polfigur ei-
i nes Ag-Au Schichtpakets auf ei-
nem einkristallinen Silbersub-
| strat. Die gefundenen Reflexe
sind mit den ausgefiillten Krei-
sen markiert. Die Winkel zwi-
schen den verschiedenen Ebe-
nen wurden auf den Verbin-
dungslinien angegeben. Bei ei-
nem Substrat ohne Schichten
findet man nur die Ebenenscha-
ren (a-c).
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Elektronenmikroskopische Aufnahmen belegen, dafl diese in grofler Zahl in die
Schichten eingebaut werden. Der Einbau von Zwillingen wird durch die niedrige
Stapelfehlerenergie von 20 mJ/m? bei Silber und 40 mJ/m? bei Gold begiinstigt
[35].

Bei dem geringen natiirlichen Misfit zwischen Silber und Gold von 0.2% kann
man eine grofle kritische Dicke erwarten. Nach Matthews findet man eine kriti-
sche Schichtdicke von 25-30 nm [68]. Ab dieser Dicke werden Misfitversetzungen
von Matthews gefunden, die von der Oberfliache iiber {111} Ebenen zur Grenz-
flache gleiten. Da die hergestellten Schichten mit einer Einzelschichtdicke von
mindestens 100 nm die kritische Schichtdicke iiberschreiten, werden eingebau-
te Misfitversetzungen erwartet. Aufgrund der geringen Gitterfehlpassung ist ihre
Zahl jedoch gering.

5.2. Kupfer/Gold

Die Elemente Kupfer und Gold weisen beide eine kubisch-flichenzentrierte Struk-
tur bei einem Gittermisfit von 12% auf. Bei den hergestellten Schichtsystemen
wurde daher keine spezielle Orientierungsbeziehung zwischen den Schichten er-
wartet. Zur Charakterisierung der Schichten wurde eine (111) und (200) Pol-
figur des auf einem Kupfereinkristall aufgebrachten Schichtsystems jeweils fiir
die Glanzwinkel des Kupfers als auch des Golds aufgenommen. Da die Kupfer
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| Abb. 5.2. Au (111) Polfigur
eines Kupfer/Gold Schichtpa-
kets auf einem einkristallinen
Kupfersubstrat mit einer [110]
Stabachsenorientierung.  Die
gefundenen Reflexe sind mit
ausgefiillten  Kreisen  mar-
kiert. Die (111) Orientierung
des Kupfereinkristalls wurde
zusétzlich markiert.

(111) und die Gold (200) Polfigur aufgrund eines sehr d&hnlichen Ebenenabstands
schlecht zu trennen und die Kupfer (200) Polfigur von den starken Reflexen des
einkristallinen Kupfersubstrats iiberlagert wird, wird in Abbildung 5.2 die Gold
(111) Polfigur angegeben. In der Texturmessung findet man nur wenige verschie-
dene Orientierungen. Die Gold (111) Ebenen (a) und (b) befinden sich in der
gleichen Orientierung wie die (111) Ebenen des Kupfereinkristalls. Rechts und
links der Punkte (a) und (b) befinden sich zusétzlich noch kleinere Peaks, was
die breite Form der Peaks (a) und (b) erklart. Zusétzlich findet man unter einem
Winkel von 70° weitere (111) Orientierungen (c, e, f, h), die einen 55° Winkel
zu jeweils einer anderen (111) Orientierung neben (a) bzw. (b) aufweisen. Dies
kann durch eine Zwillingsorientierung gegeniiber dem darunterliegenden Kupfer
erkldrt werden, bei der das Gitter um 70.5° bzw. 109.5° um eine [110] Achse ge-
dreht wird. Die weiteren Reflexe (d) und (g) ergeben sich durch die Kombination
von Zwillingsorientierungen iiber die verschiedenen Schichten hinweg.

5.2.1. Mikroskopische Charakterisierung der Grenzflache

Betrachtet man eine hochauflésende Strukturabbildung der Grenzflache, so findet
man wie durch die Texturmessung angedeutet zwei verschiedene Grenzfldchenty-
pen. Im ersten Fall gibt es die in Abbildung 5.3 dargestellte direkte epitaktische
Beziehung mit einer semikohérenten Grenzflache. Der unterschiedliche Gitter-
parameter wird iiber zusétzliche Ebenen ausgeglichen. In Abbildung 5.3 sind die
zusétzlichen Ebenen an der Stelle (a) fur (111) und an der Stelle (b) fiir (200)

45



5. Charakterisierung der Schichtsysteme

Abb. 5.3. HREM-Aufnahme einer
semikohédrenten Grenzfliche zwi-
schen Kupfer und Gold. Das Gold
ist auf das Kupfer aufgebracht wor-
den. An den Stellen (a) und (b)
wurde demonstriert, dafl sich die
Zahl der (111) und (200) Ebenen
in der Grenzfliche verdndert, um
den unterschiedlichen Gitterpara-
meter auszugleichen. Die Orientie-
rung der Schichten ist zusétzlich um
2 - 3° um die [110] Achse verdreht.

Abb. 5.4. HREM-Aufnahme einer
semikohédrenten Grenzfliche zwi-
schen Kupfer und Gold in einer
Zwillingsorientierung. Das Kupfer
ist auf das Gold aufgebracht wor-
den. An der Grenzflache findet man
eine gestorte Zone (GF) mit einer
Breite von etwas iiber einem Nano-
meter, die die Zwillingsorientierung
zwischen den beiden Schichten ver-
mittelt. Zusétzlich ist eine Wieder-
holung der Struktur in einem Ab-
stand von etwa 2 nm zu erkennen.

Ebenen exemplarisch angegeben. Die Breite der Zone, in der man das findet, be-
tragt ungefdhr 1 nm. Dabei wird die Orientierung zwischen den verschiedenen
Gittern nicht exakt eingestellt, in HREM-Aufnahmen findet man eine Drehung
von 2 - 3° um eine [110] Achse.

Beim zweiten Grenzflachentyp entdeckt man, wie in Abbildung 5.4 dargestellt, ei-
ne Zwillingsbezichung zwischen den Schichten. Die Grenzfliche scheint in diesem
Fall in zwei Bereiche aufgeteilt zu sein. In der Zone zwischen den Gebieten (b)
findet man eine gestorte Zone mit einer Breite von etwas iiber einem Nanometer.
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In der Zone sieht man eine Wiederholung des Fringemusters etwa alle 2 nm. Die
Breite der gesamten Zone, in der sich das Versetzungsnetzwerk befindet, erscheint
etwas breiter als im ersten Fall. Eine chemische Analyse mit der Z-Kontrast Elek-
tronenmikroskopie, wie sie in Abbildung 5.5 dargestellt ist, liefert jedoch in beiden
Féllen eine dhnliche Durchmischungszone von 2 nm. Die etwas breitere gestorte
Zone der Zwillingsgrenzflache ist damit nicht mit einer stirkeren Durchmischung
der Grenzfliche verkniipft. Bedenkt man die Auflésungsgrenze der Methode von
1 nm und die zusétzlich moglichen Fehlerquellen wie z.B. eine Verkippung der
Grenzflache, so kann man eine Durchmischung auflerhalb des Versetzungsnetz-
werks ausschlieen. Dies stimmt gut mit Messungen von Gladyszewski iiberein,
der bei der Herstellung von Kupfer/Gold Schichten eine Durchmischungszone von
0.70-0.75 nm findet [31].

Betrachtet man einen grofleren Bereich der Grenzfliche, so sind beide Grenzfla-
chentypen vorhanden. Diese liegen teilweise sogar wie in Abbildung 5.6 darge-
stellt direkt nebeneinander vor. Bedenkt man, dafi die Stapelfehlerenergie mit

Abb. 5.6. HREM-Aufnahme
einer Grenzfliche zwischen
Kupfer und Gold. Die direk-
te Orientierungsbeziehung
(a) und die Zwillingsorien-

tierung (b) zwischen den
Zwillinge | beiden Schichten liegen direkt

nebeneinander vor.
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40 mJ/m? im Gold und 60 mJ/m? im Kupfer [35] recht niedrig ist, so erscheint
das direkte epitaktische Schichtwachstum neben einer Zwillingsorientierung ver-
standlich.

Damit ergibt sich eine epitaktische Grenzfliche mit einer wohldefinierten Orientie-
rungsbeziehung. Das epitaktische Schichtwachstum scheint eine generelle Eigen-
schaft des Kupfer-Gold-Systems zu sein. Man findet diese Textur fiir verschieden
geschnittene Einkristalle und bei verschiedenen Herstellungsbedingungen.

5.2.2. Epitaktisches Schichtwachstum bei groBer
Gitterfehlpassung

Da der Grund fiir die gefundene epitaktische Schichtstruktur fiir das Kupfer-Gold
System nicht sofort ersichtlich ist, wurden weitere Uberlegungen angestellt. Da
eine epitaktische Belegung der Grenzflichen im System Kupfer-Gold mit einem
Energiegewinn verkniipft ist [78], wiirde man nach dem beim Silber-Gold System
vorgestellten Modell ab einer kritischen Schichtdicke h; den Einbau von Mis-
fitversetzungen zur Kompensation der elastische Spannung erwarten. Jedoch ist
diese Beschreibung nach Matthews [69] bei einem Misfit von mehr als 9% nicht
mehr hilfreich. Bei einem solch grofien Misfit sinkt die kritische Schichtdicke hy
auf weniger als eine Atomlage und die Dichte der Versetzungen wiirde sehr hoch.
Der Gleichgewichtsabstand wire so gering, dafl man nicht zwischen den Regio-
nen guter und schlechter Passung unterscheiden kénnte und die Kernbereiche
der Versetzungen iiberlappen wiirden. Vergleicht man diese Grenzflichen jedoch
mit einer GroBwinkelkorngrenze, so findet man eine groBere Ahnlichkeit. Um die
Epitaxie bei Systemen mit einer groflen Gitterfehlpassung zu verstehen, schlug
Matthews vor [69], die Grenzflache zwischen zwei Materialien mit grofer Gitter-
fehlpassung dhnlichen dem Koinzidenzmodell einer Growinkelkorngrenze [8] mit
einem Koinzidenzgitter an der Grenzfldche zu beschreiben. In einem Koinzidenz-
gitter minimaler Energie stimmt ein moglichst grofler Teil der Pliatze mit dem
des anderen Gitters iiberein und man findet eine Periodizitdat des Koinzidenzgit-
ters entlang der Grenzfliche. Unterstiitzt wurde diese Modellvorstellung durch
Rechnungen von du Plessis und van der Merwe [21] und Fletscher [25,26]. Sie
fanden steile Minima der Grenzflichenenergie falls das Verhéltnis der Gitterpa-
rameter die Relation as/a; = 1/2,2/3,3/4,...,m/n erfiillt. Van der Merwe [115]
schlug vor, daf} diese steilen Minima der Grenzflichenenergie Auswirkungen auf
die Bildung einer epitaktischen Grenzfliche speziell bei grofien Gitterfehlpassun-
gen haben sollten. Die Gitterkonstanten im System Kupfer-Gold erfiillen diese
Relation mit 8 zu 9 sehr gut. Von Marcor wird fiir das System Kupfer-Gold [65],
wie auch von Vook und Horng fiir das System Silber-Kupfer [116], das prak-
tisch die gleiche Gitterfehlpassung wie Kupfer-Gold aufweist, auch eine direkte
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Epitaxie gefunden. In den hochauflésenden Gitterabbildungen in den Abbildun-
gen 5.3 und 5.6 findet man Hinweise auf das erwartete Koinzidenzgitter. Im Fall
der Zwillingsgrenzfliche 148t sich auch sehr schon die Periodizitéit der Korngrenze
beobachten.

Es stellt sich nun die Frage, warum gerade diese beiden Beziehungen, die di-
rekte und die Zwillingsorientierung, zwischen den Gittern von Kupfer und Gold
eingestellt werden. Dazu betrachten Pirouz et al. [83] den allgemeinen Fall der
optimalen Anpassung zwischen zwei verschiedenen Gittern. Sie gehen von der Be-
obachtung aus, daB eine gute Ubereinstimmung der Beugungsbilder zweier Gitter
mit einer guten Passung der beiden Gitter verkniipft ist. Sie ordnen den Git-
terebenen der beiden Kristalle im reziproken Raum eine reziproke Gittersphére
mit dem Radius r zu. Das Koinzidenzvolumen V definiert sich aus der Summe
der iiberlappenden Volumina der reziproken Gittersphéren iiber niedrig indizierte
Gitterebenen
T
V= 3

lgl,|GI<R,|g—G|<2r

3
(4.r3—3.r2.|g—0|+|9_4G| ) (5.2)
mit R dem Radius des beriicksichtigten reziproken Raums. Dies ist in Abbildung
5.7 graphisch illustriert. Das Koinzidenzvolumen ist damit von der Position der
beiden Kristalle zueinander abhéngig. Man kann das Koinzidenzvolumen fiir ein
Raster aller verschiedenen Kristallorientierungen ausrechnen und so die besten
Gitteranpassungen finden. Hélt man den einen Kristall fest, so bleiben noch 3
freie Parameter tibrig, was eine Darstellung verkompliziert. In Abbildung 5.8 ist
deshalb die Drehung um eine [110] Achse aufgetragen, wie sie aus den Texturmes-
sungen ermittelt wurde. Man sieht, dafl die direkte Gitterbeziehung und eine 70°
Drehung um eine [110] Achse, die einer Zwillingsorientierung entspricht, zu einem
groflen Koinzidenzvolumen und damit zu einer guten Gitterpassung fiihrt. Eine
Untersuchung des verbliebenen Winkelraums liefert keine grofleren Koinzidenz-
volumina. Man erhélt so die gefundene Orientierungsbeziehung zwischen Kupfer
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Koinzidenzvolumen V

Drehachse [110]
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Abb. 5.8. Koinzidenzvolumen
von Kupfer und Gold bei der
Drehung um die [110] Achse.
Als Parameter wurden r =
O.QCLZi und R = 4a;hlL verwen-
det. Neben einer direkten epi-
taktischen Beziehung erweist
sich die Zwillingsorientierung
als giinstig.

und Gold aus rein geometrischen Uberlegungen. Fiir die Zwillingsorientierung aus
Abbildung 5.4 bedeutet dies, dal zwischen den Schichten ein energetisch giinstiges
Koinzidenzgitter existiert.

Zwischen den Uberlegungen von Matthews und Pirouz besteht die Gemeinsam-
keit, daB fiir eine epitaktische Grenzfliche eine hohe Koinzidenz der Gitterpliatze
gefordert wird. Eine nach dem Modell von Pirouz gefundene hohe Koinzidenz
fithrt damit ganz allgemein zu einem kleinen Koinzidenzmisfit nach dem Modell
von Matthews. Die Abweichungen an einer entsprechenden Grenzfliche werden
durch Misfitversetzungen ausgeglichen. Mit dem Modell nach Pirouz kénnen all-
gemein sehr leicht alle Orientierungen nach passenden Koinzidenzen abgesucht
und mogliche epitaktische Grenzflichen angegeben werden.
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6. Interdiffusion

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der Interdiffusion in Silber/Gold und
Kupfer/Gold Schichtsystemen vorgestellt. Das Silber-Gold System weist prak-
tisch keine Gitterfehlpassung auf, wiahrend sich im Kupfer-Gold System die Git-
terparameter um 12% unterscheiden. Die sich daraus ergebenden Unterschiede
werden im direkten Vergleich betrachtet.

6.1. Silber/Gold

Die Interdiffusion in Silber/Gold Schichtsystemen mit einer Einzelschichtdicke
von 150 nm wurde bei einer Auslagerungstemperatur von 350 °C untersucht.
Die Temperatur wurde so gewéhlt, daf3 die kiirzeste Auslagerungszeit mehrere
Minuten betrug.

6.1.1. Experimentelle Ergebnisse

Der Ausgangszustand wie auch die ausgelagerten Proben wurden mit dem Elek-
tronenmikroskop charakterisiert. Man findet wie im vorherigen Kapitel dargelegt
im Ausgangszustand eine epitaktische Schichtstruktur, die auch in den ausgela-
gerten Proben erhalten bleibt. Auflerdem sind im Mittel etwa alle 150 nm Klein-
winkelkorngrenzen erkennbar, wobei dieser Abstand der Schichtdicke entspricht.
Im Hellfeldbild ist keine wesentliche Verdnderung der Struktur durch die Ausla-
gerung erkennbar. Mit der Z-Kontrast Elektronenmikroskopie kann man jedoch,
wie in Abbildung 6.1 gezeigt, eine deutliche Durchmischung an der Grenzflache
feststellen. Bei der dargestellten Konzentrationsanalyse wurde darauf geachtet,
dafl der Abstand von der néchsten Kleinwinkelkorngrenze mindestens der Ein-
dringtiefe aus der Volumendiffusion entsprach und sich méoglichst keine anderen
Defekte in der Niahe befanden. Damit ist sichergestellt, dafl das Konzentrations-
profil nicht durch schnelle Diffusionspfade beeinflufit wurde. In erster Naherung
wurde fiir das Diffusionsproblem die Dickschichtlosung mit einem konzentrations-
unabhéngigen Diffusionskoeffizienten D angesetzt:

c(x,t) = O erfe (6.1)

(5
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Abb. 6.1. Konzentrationsprofile an der Grenzfliche zwischen einer Silber und einer
Goldschicht im Ausgangszustand und nach einer Auslagerung bei 350 °C fiir 10 und 40
Minuten. Die Profile wurden mit der Z-Kontrast Elektronenmikroskopie ermittelt und
lagen jeweils weit von der néchsten Kleinwinkelkorngrenze entfernt. Die angegebenen
Konzentrationsprofile wurden aus 6 Messungen an verschiedenen Probenstellen ermit-
telt. Die durchgezogene Linie ergibt sich aus einer Anpassung der Dickschichtlésung
nach Gleichung 6.1.

Um die endliche Auflésung der Z-Kontrastabbildung und das Konzentrations-
profil des Ausgangszustands bei der Bestimmung des Diffusionskoeffizienten zu
beriicksichtigen, wurde ein Ansatz nach Hall [36] benutzt. Dort wird ein um die
Anfangsbedingung modifizierter Diffusionskoeffizient D angesetzt

ADt = 4D, esst — a° (6.2)

mit D,,.ss dem experimentell ermittelten Diffusionskoeffizienten und a dem Para-
meter der Funktion erfc(x/a), die den unreagierten Ausgangszustand beschreibt.
Damit ergibt sich fiir die beiden Auslagerungszustidnde von 10 und 40 Minuten
ein Diffusionskoeffizient von 8 - 1072 m? /s bei 350 °C.

Zusitzlich wurden SNMS Messungen an einem Au/Ag/Au Schichtpaket mit ei-
ner Einzelschichtdicke von 100 nm auf einem Silbereinkristall durchgefiihrt. Die
Ergebnisse dieser Messungen sind in Abbildung 6.2 zu sehen. Wie schon bei den
Konzentrationsprofilen, die aus der Z-Kontrast Elektronenmikroskopie ermittelt
wurden, wurde auch hier die Dickschichtlosung aus Gleichung 6.1 an die Profile
angepaBt. Dabei ergibt sich ein Diffusionskoeffizient D = 1.6 - 1079 m?/s, der
etwas iiber dem mit der Elektronenmikroskopie ermittelten Wert liegt. Offen-
sichtlich wird bei den SNMS Messungen im Gegensatz zu den Messungen mit
dem Elektronenmikroskop die Korngrenzdiffusion miterfaft.
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6. Interdiffusion

100 ' ' ' Ag/Au - 350°C]
0 min
80 ——5min -
10 min
—— 20 min

(o2}
o

40min| Abb. 6.2. Konzentrationspro-
—— 80min file einer Au/Ag/Au Schicht-

160 m?n probe mit einer nominellen Ein-
— 320 min . .

640 min zelschichtdicke von 100 nm auf

i einem Silbereinkristall, die bei
350 °C fiir verschieden lange
Zeiten ausgelagert wurde. Die
Profile wurden mit der SNMS

20

Konzentration Au [at%]

0 100 200 300 400 500

Tiefe [nm] ermittelt.
10-10 T T T T T T T T
= Johnson
» o Cook und Hilliard
10™1 A  Wonnel et al. T
¢ Meinel et al.
o diese Arbeit

Abb. 6.3. Diffusionsdaten des
Silber-Gold Systems aus der
Literatur [14, 45, 70, 121] fur
i eine AgsgAusg Legierung und
S die Ergebnisse der vorliegenden

Arbeit. Die durchgezogene Li-
- - - nie ergibt sich durch Extrapola-
8 12 16 20 24 tion der Hochtemperaturdaten
von Johnson.

—
:u
-
o
1

extrapolierter
| Diffusionskoeffizient

—

:|
N
N

Diffusionskoeffizient D [m?s™]

—

:|
N
(=]

reziproke Temperatur [10%/K]

Die ermittelten Diffusionsdaten sind in Abbildung 6.3 zusammen mit Daten aus
der Literatur aufgetragen. Die Ergebnisse stimmen mit den Literaturwerten gut
iiberein. Es gibt keinen Hinweis, dafl Spannungen, die aufgrund unterschiedlicher
Diffusionsgeschwindigkeit auftreten konnten, die Interdiffusion in Schichten der
Dicke von 100 bis 150 nm mit untersuchten Diffusionswegen von einigen Nano-
metern beeinflussen. Auch findet man unter diesen Bedingungen bei den unter-
suchten Proben keinen Hinweis auf den Einflu von Grenzflichenbarrieren. Eine
Hemmung der Diffusion durch eine kurzreichweitige Ordnung, wie man sie in
der Literatur fiir wenige Nanometer dicke Schichten findet [123], ist unter diesen
Umsténden auch nicht zu erkennen.

Betrachtet man das SNMS-Konzentrationsprofil aus Abbildung 6.2 entfernt von
den Grenzflichen an den Schichtmitten, so ist dort ein sofortiges Absinken der
Konzentrationswerte erkennbar. Auch fillt die durch Volumendiffusion nicht er-
klarbare Anreicherung von Silber an der Oberfliche des Schichtpakets auf. Es
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6. Interdiffusion

scheint, als ob die Korngrenzdiffusion einen wichtigen EinfluB auf den Diffusi-
onsverlauf ausiibt. Um dies zu beschreiben, werden im folgenden entsprechende
Losungen des Diffusionsproblems fiir Volumen- und Korngrenzdiffusion angege-
ben, die auf die Randbedingungen eines Schichtpakets angepafit wurden. Anhand
dieser Losungen werden die bisher nur qualitativen Uberlegungen iiber den Dif-
fusionsmechanismus iiberpriift.

6.1.2. Volumendiffusion in einem Schichtpaket

Da das Versténdnis der beteiligten Prozesse im Vordergrund steht, wird im fol-
genden der Einfachheit halber mit konzentrationsunabhéngigen Diffusionskoeffi-
zienten gearbeitet. Im Fall der Volumendiffusion kann man aus der Quellenlésung

c(x,t) = \/% - exp (_4:;;) (6.3)

mit s der Menge der eindiffundierenden Substanz den Konzentrationsverlauf bei
Eindiffusion einer Schicht von z; bis x5 mit der Anfangskonzentration ¢y in eine
unendlich ausgedehnte Matrix durch eine Integration beschreiben:

T2 / I .02
c(x,t) = c_. exp (—M> dx’

Co To — X Ty — X

= 3 [erf<2\/ﬁt> erf<2\/D_t>] (6.4)
wobei sich ¢’ aus den Anfangsbedingungen errechnet. Ein ganzes Schichtpaket
ergibt sich aus der Summe der Einzelschichten nach Gleichung 6.4. In dem unter-
suchten Schichtpaket befinden sich die Schichten jedoch nicht in einer unendlich
ausgedehnten Matrix, sondern haben eine freie Oberflache, iiber die hinweg kei-
ne Diffusion erfolgen kann. Um dies zu beriicksichtigen, wird die Methode der
Spiegelung nach Stefan [47,101] benutzt. Man setzt dazu neben dem Ausgangs-
profil ein an der Oberfliche gespiegeltes Konzentrationsprofil an und berechnet
die Zeitentwicklung nach dem Fickschen Gesetz. Da die neue Konzentrationsver-
teilung symmetrisch um die Oberfliche ist, kompensieren sich die Strome durch
die Oberfliche und man hat keinen Materietransport durch die Oberflache. Fiir
ein Schichtsystem Au/Ag/Au auf einem Silbereinkristall ergibt sich damit aus
der Volumendiffusion die folgende Zeitentwicklung:
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mit h = 100 nm der Einzelschichtdicke. Fiir einen Volumendiffusionskoeffizienten
D =8-107%m?/s ergeben sich fiir die gleichen Zeiten wie in der SNMS Messung
die in Abbildung 6.4 angegebenen Konzentrationsprofile. Es féllt die starke Ab-
weichung des Konzentrationsprofils im Vergleich zu den Messungen in Abbildung
6.2 in der Ndhe der Oberflache auf. Die Volumendiffusion fiihrt zu einem Kon-
zentrationsmaximum an der Oberfliche wie es jedoch nicht in den Messungen
beobachtet wird.

Aus dieser Losung kann man die Konzentrationsdnderungen in den Silber- und
den Goldschichten wie sie sich aus einer Volumendiffusion ergeben wiirden be-
rechnen. Diese sind zusammen mit den Mefwerten aus den SNMS Messungen in
Abbildung 6.5 dargestellt. Bei den Rechnungen wurde der Volumendiffusionskoef-
fizient D = 8-1072Y m? /s verwendet, wie er sich aus der elektronenmikroskopischen
Untersuchung fiir reine Volumendiffusion ergab. Man findet, wie in Abbildung 6.5
dargestellt, im Gegensatz zu den Mefiwerten eine Konzentrationséanderung erst zu
spateren Zeiten. Zusétzlich unterscheiden sich die experimentell ermittelten Pe-
akkonzentrationen der ersten und der zweiten Goldschicht kaum. Der Unterschied
bei der Losung nach 6.5 ist jedoch sehr grofl, wie es der Vergleich der Peakkon-
zentrationen mit der maximalen Konzentration an der Oberfliche in Abbildung
6.5 zeigt. Der quantitative Verlauf der Konzentration aus Abbildung 6.2 iiber die
erste Schicht unterscheidet sich signifikant, da die Losung nach 6.5 die maximale
Konzentration in der ersten Schicht immer an der Oberflache erreicht.
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6.1.3. EinfluB der Korngrenzdiffusion

Zu der Volumendiffusion ist der Transport iiber die Korngrenzen zu beriicksich-
tigen. Man erkennt eine Bergaufdiffusion in der Nédhe der Oberfliche gegen den
Silbergradienten. Bezieht man die Korngrenzen mit in die Betrachtung ein, so er-
hélt man die in der schematischen Darstellung 6.6 angegebenen Diffusionsstréme.
Uber die Korngrenze kann Silber durch die Goldschicht an die freie Oberfléiche
gelangen und von dort ins Volumen diffundieren. Eine laterale Integration liefert
dann erst die mit der SNMS gemessene mittlere Silberkonzentration. Damit er-
folgt die Diffusion ganz normal in Richtung des Konzentrationsgradienten. Da
sich das Konzentrationsprofil der ersten und der zweiten Schicht nicht wesentlich
unterscheidet, kann man davon ausgehen, dafl der Transport iiber die Korngren-
ze und die Oberfliche das Material schneller anliefert, als es wieder ins Volumen
diffundieren kann. An der Oberfliche stellt sich eine stationdre Konzentration
ein.

Die Korngrenzdiffusion soll nun beschrieben und an die im Experiment herrschen-
den Randbedingungen angepafit werden. Eine allgemeine Darstellung dieser Pro-
blematik findet man zum Beispiel bei Kaur und Gust [49]. Fiir die Diffusion in der
Korngrenze mit der Breite d setzt man die Giiltigkeit der Fickschen Gesetze mit
einem Korngrenzdiffusionskoeffizienten D, an. Fiir die folgenden Betrachtungen
soll die Korngrenze entlang des Ursprungs der z-Achse liegen. Wie bei Kaur und

Ogeﬁla%he STV % Abb- 6.6 Darstellung der ver-

_——_—d I L |- — — schiedenen Diffusionsstrome in der

< () > () < () > C  obersten Goldschicht. Eine SNMS

Au I I I Messung wiirde eine gemitttelte

i\ rA A 2 0\ 0\ 4 0\ Konzentration entlang der gestri-
Ag Phasengrenze chelten Linie ergeben.
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Gust [49] beschrieben, ergibt sich fiir die zeitliche Entwicklung der Konzentration
an der Korngrenze die Differentialgleichung

dey 0%c, 2D Oc
L =Dy + — 2 (6.6)
ot 0z 0 Oy lyl=5/2

mit ¢, der Konzentration an der Korngrenze. Der erste Term auf der rechten Seite
reprasentiert die Diffusion entlang der Korngrenze und der zweite Term beschreibt
die Diffusion aus der Korngrenze in das Korn. Im allgemeinen Fall mufl noch iiber
einen Segregationsfaktor eine mogliche Anreicherung in der Korngrenze bertick-
sichtigt werden, der hier jedoch vernachlissigt wird. Um diese Gleichung zu losen,
wird ein Ansatz wie bei Fisher [24] verwendet. Dabei wird davon ausgegangen,
daf die Diffusion in das Korn hauptséchlich {iber die Korngrenze stattfindet und
daf} sich in der Korngrenze schnell ein stationérer Zustand einstellt. Unter die-
sen Bedingungen erhélt man eine Differentialgleichung zweiter Ordnung, die das
Konzentrationsprofil in der Korngrenze beschreibt:

2
Perlz ) = 2VD cp(z, 1) . (6.7)
072 \/H(SD(,

Fiir eine Korngrenze in einem halbunendlichen Medium ergibt sich daraus eine
exponentiell abfallende Konzentrationsverteilung

V2VD > ) (6.8)

Cp = Cp * €XP <—m

Das Konzentrationsprofil auflerhalb der Korngrenze wird durch die Lésung des
Diffusionsproblems einer konstanten Quelle der Konzentration ¢, in einem halb-
unendlichen Medium beschrieben. Im vorliegenden Fall ist der Konzentrations-
verlauf in einem Abstand von 50 nm von der Phasengrenze interessant, der der
Mitte der Schicht und damit der Position der maximalen Konzentration in den
ausgemessenen Silber/Gold Schichtpaketen entspricht. Zur Abschétzung der Kon-
zentration in der Korngrenze wird die gemessene Konzentration an der Oberfla-
che herangezogen. Sie betrigt nach der SNMS Messung zwischen 30 und 40 at%
Silber. Die Konzentration in der Korngrenze mufl damit an der Oberfliche im
Abstand von 100 nm von der Silberschicht mindestens 40 at% Silber betragen.
Mit der Auslagerungszeit von 5 Minuten ergibt sich nach Gleichung 6.8 bei einer
0.5 nm breiten Korngrenze mindestens ein Korngrenzdiffusionskoeffizient D, von
5-107m?/s. Dieser Wert ist sehr viel kleiner als der Diffusionskoeffizient ei-
ner Grofiwinkelkorngrenze in Silber/Gold, den Soria und Sacedén [99] bei 350 °C
mit 4.5 - 107"m?/s angeben. Die grofie Differenz bestitigt den mit dem Elek-
tronenmikroskop gewonnenen Eindruck, daf§ es sich um Kleinwinkelkorngrenzen
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handelt. Mit diesem Wert ergibt sich nach Gleichung 6.8 in einem Abstand von
50 nm von der Phasengrenze eine Korngrenzkonzentration ¢, von 65 at% Silber.
Die reale Korngrenze wird jedoch von beiden Seiten gespeist, so dafl ein schnel-
lerer Anstieg der Konzentration in der Korngrenze erwartet werden kann. Dem
wirkt das Absinken der Konzentration durch die Volumendiffusion an der Grenz-
flaiche entgegen. In erster Ndherung wird deshalb eine konstante Konzentration
cp(2) zwischen 60 und 80 at% Silber in der Mitte der Schichten angesetzt. Die
in den Schichten vorliegende Geometrie ist schematisch in Abbildung 6.7 darge-
stellt. Damit ergibt sich die mittlere Konzentration im Zentrum einer Schicht
mit einem mittleren Abstand der Korngrenzen L wie folgt:

c(z,L,it) = 7 _/ erfc (ﬁ) dx

L)2
konst L/2
ey / x

~ erfc | —— | dx 6.9
S Falge

Die Nédherung mit einer konstanten Konzentration ist gerechtfertigt, da schon fiir
den Ansatz nach Fisher ein stationéres Profil vorausgesetzt wird. Der Ansatz ei-
nes stationdren Profils wird auch durch experimentelle Ergebnisse gestiitzt [49].
Als freie Parameter bleiben dann der Volumendiffusionskoeffizient D, die Konzen-
tration in den Korngrenzen cf** und der Abstand der Korngrenzen L. Mit dem
schon bestimmten Volumendiffusionskoeffizient D = 8-1072° m? /s und einer Kon-
zentration cfo"st zwischen 60 und 80 at% ergibt sich fiir einen Korngrenzabstand
von 150 nm eine gute Anpassung an die in Abbildung 6.5 dargestellten Daten.
Dieser Abstand stimmt recht gut mit den aus den TEM-Bildern gewonnenen Da-
ten iiberein, bei denen der Abstand der Kleinwinkelkorngrenzen auch 150 nm
entsprach. Die Anpassung kann natiirlich nur die Anfangssteigung wiedergeben,
da mit steigender Auslagerungszeit die Volumendiffusion einen erheblichen Anteil
an der Konzentrationsdnderung gewinnt.
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Die Interdiffusion in den untersuchten Silber/Gold Schichtsystemen 148t sich da-
mit komplett mit einer Uberlagerung von Korngrenz-, Oberflichen- und Volu-
mendiffusion beschreiben. Es gibt auch keinen Hinweis auf die Behinderung der
Diffusion durch die Einstellung einer Nahordnung. Dies mag damit zusammen-
héngen, da8 der Einflul der Nahordnung bei der Untersuchung von Yang [123]
mit einer deutlich kleineren Diffusionsweite im Bereich unter einem Nanometer
und den damit viel steileren Konzentrationsgradienten aufgetreten ist. In diesem
Bereich mufiten zudem Gradientenenergien bei der Analyse der Diffusion beriick-
sichtigt werden. Damit erscheint es plausibel, daf3 diese kleinen Storungen die
Diffusion viel stédrker beeinflussen als im Fall grofierer Diffusionsweiten, wie sie in
dieser Untersuchung vorlagen und damit hier nicht zu beobachten sind.

6.2. Kupfer/Gold

Fiir die Untersuchung der Interdiffusion ohne den Einflu von Ordnungsphasen
wurde eine Auslagerungstemperatur von 430 °C, 20 °C iiber der héchsten Ord-
nungstemperatur der CuAu(II) Phase von 410 °C , gewé&hlt. Die Diffusionszeiten
fiir die Untersuchung der Friihstadien sind sehr kurz, so dafl eine Differenz der
realen Auslagerungszeiten aufgrund der Ankoppelung der Proben an das Salz-
bad fiir die verschiedenen Proben zu erwarten ist. Generell ergeben sich fiir die
elektronenmikroskopischen Proben aufgrund der direkten Ankoppelung die klein-
sten Abweichungen in den Auslagerungszeiten. Bei den Auslagerungszeiten der
anderen Proben wurde eine entsprechende Korrektur durchgefiihrt.

6.2.1. Experimentelle Ergebnisse

Fiir eine makroskopische Charakterisierung wurde ein Tiefenprofil mit der SNMS
fiir verschiedene Auslagerungszeiten ermittelt. Um Abweichungen aufgrund von
Variationen der Herstellungsparameter zwischen verschiedenen Schichtpaketen zu
vermeiden, wurden alle Messungen an einer Probe durchgefiihrt. Das Ergebnis der
Messung findet sich in Abbildung 6.8. Bereits nach der ersten Auslagerung von 2
Sekunden ist ein Interdiffusionsprofil an den Grenzflichen zu sehen. Auch findet
man in den Goldschichten 4 at% Kupfer. Dieser Zustand bleibt zunéchst stabil.
Erst bei der fiir 13 Sekunden ausgelagerten Schichtprobe findet man eine Fort-
setzung der Interdiffusion. In der Mitte der Schichten ist an einigen Stellen ein
Plateau mit konstanter Konzentration vorhanden. Das Absinken der Konzentra-
tion an der Oberflache ist, wie schon bei den Silber-Gold-Schichten beobachtet,
durch den Transport von Kupfer iiber Korngrenzen an die Oberflache zu erkléren.
Auf der Oberfliche verteilt sich das Kupfer sehr schnell und dringt durch normale
Volumendiffusion wieder in das Material ein.

29



6. Interdiffusion

100 : . oS
/ —2s
i 4s
80 ec1 Abb.  6.8. SNMS-Messung
13s eines fiir verschiedene Zeiten

o
Q

——20s|  bei 430 °C ausgelagerten
Au/Cu/Au Schichtpakets auf

Konzentration Au [at%]

40 —39s | ) ) .
‘ —51s einem Kupfereinkristall. Nach
—63s einer anfinglichen Interdif-
20+ ‘ —%0s+  fusion stoppt die Reaktion.
. / \ \ - ;g, 2 Erst bei der fiir 13 Sekunden

ausgelagerten Schichtprobe
findet man eine Fortsetzung
der Reaktion.

0 50 100 150 200 250 300
Tiefe [nm]

Au CuAu-430°C  ~ [lcu(111)
(111)

Abb. 6.9. Rontgendiffrakto-
gramm einer bei 430 °C fiir
verschiedene Zeiten ausgelager-
ten Kupfer/Gold-Schichtprobe
mit einer Einzelschichtdicke
von 60 nm. Nach einer Zeit
von 13 Sekunden treten erste
neue Reflexe im Spektrum auf.
Die Reaktion endet mit einer
kompletten Durchmischung
der beiden Phasen.
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Zusétzlich wurden die gleichen Auslagerungszustande wie bei der SNMS-Messung
mit Hilfe der Rontgendiffraktometrie untersucht. Auch hier wurden alle Messun-
gen an einer einzigen Probe durchgefiihrt. In Abbildung 6.9 wurde der Ausschnitt
des Rontgenspektrums, in dem die {111}-Reflexe von Kupfer, Gold und entspre-
chenden Legierungen liegen sollten, aufgetragen. In den ersten Sekunden der In-
terdiffusion ist eine leichte Erhohung der Intensitét des Diffraktogramms und eine
Verschiebung des Goldpeaks zu beobachten. Dies ist mit einer Interdiffusion bzw.
entstehenden Spannungen an der Grenzflache zu erkliaren. Aufgrund der Ergeb-
nisse der SNMS Messung ist eine Durchmischung an der Grenzflache und eine
Anreicherung der Goldschicht mit Kupfer die plausibelste Erklirung. Nach ei-
nem Verharren in diesem Zustand findet man nach 13 Sekunden neue Reflexe im
Spektrum, was mit der Bildung einer kontinuierlichen Mischungszone wie sie fiir
die Interdiffusion zu erwarten wére nicht verstédndlich ist. Dieser Prozefl wird bis
zur Etablierung der endgiiltigen Legierung fortgesetzt. Neben den erlaubten Re-
flexen der kubisch-flichenzentrierten Struktur wurden keine Uberstrukturreflexe
gefunden.
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6. Interdiffusion

Aufgrund der SNMS und der Rontgendiffraktometriedaten ist also festzustellen,
daf im Fall von Kupfer/Gold die Friihstadien der Interdiffusion durch eine zwei-
stufige Reaktion gekennzeichnet sind. Dieses Verhalten ist aufgrund makroskopi-
scher Diffusionsmodelle nicht verstédndlich. Die Mechanismen der beiden Reakti-
onsstadien sollen im folgenden durch mikroskopische Untersuchungen aufgeklart
werden.

6.2.2. Fruhstadium der Interdiffusion

Das Friihstadium der Interdiffusion bei 430 °C im Kupfer-Gold System ist, wie in
Abbildung 6.10 dargestellt, durch eine 15 nm breite Defektzone gekennzeichnet.
Die Defektzone findet sich schon nach der kiirzesten untersuchten Auslagerungs-
zeit von 2 Sekunden und bleibt in ihrer Ausdehnung und Form bei weiterer Aus-
lagerung stabil. Da dieser Zustand nicht dem Gleichgewichtszustand entspricht,
handelt es sich um einen metastabilen Zustand. Die Defekte enden auf der Seite
des Kupfers an einer einheitlichen Position, wihrend ihre Ausdehnung in das Ge-
biet des Golds stérker variiert. Die Defekte verlaufen unter einem flachen Winkel
zur Grenzfliche, in der gezeigten Aufnahme sind es 23°. Dies ist mit einer {111}
Habitusebene vertraglich. Im Fall der Zwillingsgrenze liegt der Defekt auf der ge-
meinsamen {111} Ebene des Kupfers und des Golds, im anderen Fall der direkten

Abb. 6.10. Hellfeldaufnahme einer fiir 5 Sekunden bei 430 °C ausgelagerten Grenz-
fliche zwischen einer Kupfer- und einer Goldschicht. Eine Defektzone ist entlang der
urspriinglichen Grenzfliche zu sehen.
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Epitaxie wird eine der {111} Ebene ausgewihlt. Mit der Z-Kontrast Elektronen-
mikroskopie wurde eine chemische Analyse der Defektregion durchgefiihrt. Dabei
ist die Einstellung einer Zonenachse, in der die Defekte in den Hellfeldaufnahmen
sichtbar sind, nicht sinnvoll, da dann eine Unterscheidung zwischen den dynami-
schen Bildanteilen und dem chemischen Kontrast nicht moglich ist. Die Probe
wurde deshalb um 3° aus der [110] Zonenachsenorientierung herausgekippt, wo-
bei sich nun die Defekte in der Projektion iiberlagern und die Auswertung nur
eine mittlere Konzentration ergibt. Man findet ein stabiles Konzentrationsprofil
fiir verschiedene Positionen an der Grenzfliche wie es in Abbildung 6.11 angege-
ben ist. Zusétzlich wurden die Grenzen der Defektzone ermittelt. Die Grenzen
der Defektzone variieren in den ausgewerteten Féllen um weniger als 1 nm von
der in Abbildung 6.11 angegebenen mittleren Position. Damit zeigt sich, dafl die
Defektstruktur eng mit dem Konzentrationsprofil verkniipft ist. Die Randkonzen-
trationen, bei denen keine Defekte eingebaut werden, sind mit etwa 10 at% auf
beiden Seiten recht gering. Jedoch kann die Analyse aufgrund der Festlegung von
Eichpunkten vorgegebener Konzentration in gewissem Abstand von der Defekt-
zone keine Aussage dariiber treffen, ob in der Kupfer- oder Goldschicht bereits
eine erhohte Konzentration der jeweils anderen Komponente vorliegt.

6.2.3. Charakterisierung der Defektstruktur

Zum weiteren Verstdndnis dieses metastabilen Zustands wird zunéchst die Struk-
tur der Defektzone untersucht. Betrachtet man eine hochauflésende Strukturab-
bildung der Grenzflichenregion wie sie in Abbildung 6.12 fiir eine reagierte Zwil-
lingsgrenzfliche dargestellt ist so findet man fiir die Defekte eine plattenférmige
Struktur auf den gemeinsamen (111) Ebenen des Kupfer- und des Goldgitters.
Die weifle Linie entlang der Defektstruktur trennt das Kupfer- und das Goldgit-
ter voneinander. Die Defekte beginnen sehr schmal im Gold und verbreitern sich
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Abb. 6.12. HREM-Aufnahme einer Zwillingsgrenzfliche zwischen Kupfer und Gold,
die fiir 5 Sekunden bei 430 °C ausgelagert wurde. Zur Unterdriickung des Rauschan-
teils wurde die Aufnahme fouriergefiltert. Die Defektzone besteht aus plattenférmigen
Defekten auf den gemeinsamen (111) Ebenen des Kupfer- und des Goldgitters.

Abb. 6.13. HREM-Aufnahme der
Spitze der gefundenen Defektstruk-
tur in der Goldschicht. Man findet
eine eingeschobene (111) Gitterebe-
ne.

dann. Um die plattenférmige Defektstruktur auf den gemeinsamen (111) Ebenen
der beiden Gitter genauer zu verstehen, wird zunéchst die Spitze der Defekte im
Gold betrachtet. Wie in Abbildung 6.13 gezeigt, ist dort eine zusétzlich eingescho-
bene Ebene zu sehen. Auflerdem erkennt man in der Defektzone Verschiebungen
von Gitterebenen, wie sie durch Shockley-Partialversetzungen erzeugt werden.
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6. Interdiffusion

Shockley-Partialversetzungen kénnen durch Aufspaltung einer vollstéandigen Ver-
setzung nach folgendem Schema gebildet werden:

a

b= %[101] = %[112] + = [211] = bpy +bpy . (6.10)

(=}

Dabei ist a die Gitterkonstante, b der Burgersvektor der vollstdndigen Versetzung
und bp; und bpy die Burgersvektoren der Partialversetzungen.

Zur Identifikation der Struktur an der Spitze der Defekte wurden verschiede-
ne Defekttypen modelliert. Als Ausgangspunkt wurde ein Defekt an einer Zwil-
lingsgrenzfliche, &hnlich der Anordnung in Abbildung 6.12, verwendet und ver-
schiedene Stapelfolgen der {111} Ebenen mit jeweils einer eingeschobenen Ebene
betrachtet. Beim Typ 1 wird nur die zusédtzliche Gitterebene in ein perfektes
Goldgitter, dhnlich einem durch Kondensation von Zwischengitteratomen ent-
standenen extrinsischen Versetzungsring, eingebaut. Der Typ 2 besteht aus einer
ausgedehnten Zone mit hexagonaler Stapelfolge. Die Defekttypen 1 und 2 fiihren
zu keiner Abgleitung des Goldgitters entlang des Defekts. Beim Defekttyp 3 und 4
handelt es sich um einen 4 beziehungsweise 5 Ebenen Zwilling. Sie fithren zu einer
Abgleitung entlang des Defekts. Die verschiedenen Typen sind in Abbildung 6.14
zusammen mit den sie erzeugenden Strukturelementen graphisch dargestellt. Zur
Bildsimulation der angegebenen Strukturen wurde das Programmpaket EMS32
von Stadelmann [100] eingesetzt. Eine Relaxation der geometrischen Atomposi-
tionen wurde nicht durchgefiihrt, da es sich immer noch um eine dichtest gepackte
Struktur handelt und die Simulation nur der Bestimmung der Stapelfolge, nicht
jedoch der Feinstruktur der interatomaren Absténde dient. Da die chemische Zu-
sammensetzung des Defekts unbekannt ist, wurde der Defekt nur aus Goldatomen
aufgebaut. Exemplarisch werden in Abbildung 6.15 die Simulationsergebnisse fiir
eine Probendicke von 23 nm dargestellt. Dies entspricht ungefdhr der Proben-
dicke der im folgenden angegebenen Probenstellen. Die optischen Parameter ent-
sprechen denen des Philips CM 200 FEG wie sie in Tabelle 3.3 aufgefiihrt sind.
Alle HREM-Aufnahmen wurden im Rahmen der experimentellen Genauigkeit im
Scherzerfokus aufgenommen. Deshalb wurden fiir die Bildsimulation die Defokus-
werte um den Scherzerfokus, der bei dem verwendeten Gerét bei -43.3 nm liegt,
variiert.

Vergleicht man die Simulationsergebnisse mit einer typischen Probenstelle an der
Spitze des Defekts, wie sie in Abbildung 6.16 dargestellt ist, so ergibt sich die be-
ste Ubereinstimmung mit dem Defekttyp 1. Die Defekttypen 3 und 4 liefern ein zu
breites Defektbild. Der Defekttyp 2 besitzt in der Ebene oberhalb bzw. unterhalb
der eingeschobenen Ebene keine gute Ubereinstimmung mit dem experimentellen
Bild. Es wird also an der Spitze des Defekts zunéchst eine zusétzliche Ebene in das
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Ebenen Zwilling. Die jeweils verdnderten Strukturelemente sind rechts neben der Struk-
tur angegeben. Bei den Versetzungen handelt es sich um Shockley-Partialversetzungen.
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Abb. 6.14. Strukturelle Darstellung der verschiedenen Defekttypen. Typ 1: extrinsi-
scher Stapelfehler, Typ 2: hexgonale Stapelfolge, Typ 3: 4 Ebenen Zwilling, Typ 4: 5



6. Interdiffusion

Typ 1 e s s PP
L .
L B
L . |

LR B B
.

L T
.

PPN S
E R I .

" B B B

" O I I U O B

.00000\\\\\

L R R B I
L B B B B O

SARRARNNRRT B PP <+« Nheue

R

PR PPN RR s e\ ey Ebene
PR R R T .

e s e s prrer
AR P PP

A I O I O B B B B B -

" b b b B B R B B B B B

" b o o o B B B B A B R B B

T rrryrrrrr.
N rrrrrryryryY
T T rrrryrryy
AT Y rrryyYryrv
. - "R AR

" i B B B B B
A o b b A A B B O
A G e B I I U U B

>, oy Y

-
— 1
\\\\
o
B I O I I B R R B 9

P OO PIOOO O r oy Ebene

P T
-
L B I
L B

‘AR A A A A A

" AN A AR A B B O N

T A
S T e O B A S I O B B R B R
L R R
o e e e BF B I B B I B I
" A
L R
L]
[ B A
- T T e eE & & " " " " " 0
A EAEERARERERERAERALRE"
LR B B B B B B B I I B B B B
L B R NN Y Y
AR R R R L LA R ERR"
'R L L
R N
.
L B
-

L I R R

- . » . F " " L - -

LB B E B E B B B I E B O
LR I O O L B B B R B BN B O
T o o S B B B B B
" e e O B B B B B BN B

" e i o L B B N - »

‘A N

A B A R B A B BN B B
" e O L B B B B B BN B BN
P 8 8" @ " a»

L R EE LA R E B BB A

B R R B B EEEE®NE:'
- % S ST s s 8= ® e "m0
L B O B B B I B B B I B B
" A AR O
" A G B B B B B B

AR b i i B

-27.5 -35 -42.5 -50 -57.5

Abb. 6.15. Simulationen der verschiedenen Defekttypen 1 bis 4 fiir verschiedene De-
fokuswerte -27.5, -35, -42.5, -50 und -57.5 nm. Die teilweise sichtbaren ,half period“-
Fringes werden in den Rechnungen iiberbetont und sind im experimentellen Bild auf-
grund von Dampfungseffekten nicht sichtbar.
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Abb. 6.16. HREM-Aufnahme der
Defektzone an der Spitze eines De-
fekts. Die Probe wurde bei 430 °C
fir 5 Sekunden ausgelagert. Die
weifle Linie folgt einer (111) Ebene
iiber den Defekt hinweg. Durch Ver-
gleich mit den elektronenmikrosko-
pischen Simulationen kann der De-
fekt als eingeschobene Ebene (Typ
1 in Abbildung 6.15) identifiziert
werden.

Goldgitter eingefiigt. Fine solche eingeschobene Ebene entspricht einem extrinsi-
schen Stapelfehler, der von Frank-Partialversetzungen umrandet wird. Die Ebe-
nen werden daher an ihrer Spitze mit einer Frank-Partialversetzungen mit einem
Burgersvektor von b5 = £[111] abgeschlossen. Die Frank-Partialversetzung
selbst ist sefhaft und kann nicht gleiten. Bei Materialien mit einer hohen Stapel-
fehlerenergie kann sich unter Energiegewinn eine Shockley-Partialversetzung auf
der eingeschobenen Ebene bilden

a. -, a a

3[111] + 5 5
wie sie fiir Materialien mit hoher Stapelfehlerenergie energetisch giinstig ist, wird

hier jedoch nicht beobachtet.

[112] = =[110] (6.11)

Bewegt man sich in Richtung der Grenzfliche an diesem Defekt entlang, so fin-
det man eine Konstellation wie in Abbildung 6.17 dargestellt. Der Defekt ist
durch das Laufen von 3 Shockley-Partialversetzungen auf aufeinanderfolgenden
Ebenen, dhnlich den Defekttypen 3 und 4, verbreitert worden. Es zeigt sich, dafl
die Struktur der urspriinglichen Grenzflédche einen entscheidenden Einflul auf die
Verbreiterung des Defekts hat. Damit ergeben sich Shockley-Partialversetzung
mit den Burgersvektoren b2**'® = ¢[112] und b3y = ¢[211], die auf den
(111) Ebenen gleitfihig sind. Befindet sich die Grenzfliche wie in diesem Fall in
einer Zwillingsorientierung, so wird die Verbreiterung des Defekts durch Gleiten
von Shockley-Partialversetzungen éhnlich den Defekttypen 3 und 4 realisiert. Da-
durch wird der Kern des Defekts in eine Zwillingsorientierung gebracht. Ab einer
gewissen Dicke des Defekts werden weitere Gitterebenen eingeschoben. Im Falle
des Defekts (a) aus Abbildung 6.12 findet man zum Beispiel 3 zusétzlich einge-
schobene Ebenen. An der Grenzfliche zum Kupfer geht dieser Defektbereich dann
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Abb. 6.17. HREM-Aufnahme ei-
ner verbreiterten Defektzone zwi-
schen einer Kupfer- und einer Gold-
schicht nach einer Wérmebehand-
lung von 5 Sekunden bei 430 °C. Die
weifle Linie folgt einer (111) Ebene
iiber den Defekt hinweg. Der Defekt
wurde durch gleiten von Shockley-
Partialversetzungen verbreitert.

epitaktisch in das Kupfergitter iiber. Zusammengefafit wird die Defektstruktur
in der Abbildung 6.18 dargestellt. Die gefundenen Shockley-Partialversetzungen
gleiten auf der gemeinsamen (111) Ebene des Kupfer und des Goldgitters. Die
Frank-Partialversetzung dagegen kann sich nur durch Klettern in der gleichen
(111) fortbewegen. Liegt an der Grenzfliche eine direkte epitaktische Beziehung
vor, so ergibt sich ein etwas anderes Verhalten wie bei der Zwillingsgrenzflache.
An der Spitze der Defekte befindet sich auch hier eine eingeschobene Ebene die
von einer Frank-Partialversetzung abgeschlossen wird. Zur weiteren plastischen
Verformung tragen jedoch weitere vollstandige Versetzungen bei. In diesem Fall
ist es nicht notwendig, dal Shockley-Partialversetzungen streng auf aufeinan-
der folgenden Ebenen gleiten miissen, um so den Defektbereich zu erweitern. Es
ist jedoch auch hier méglich, dal auch die Versetzungen unter Energiegewinn
in Shockley-Partialversetzung aufspalten. Durch die gleichméfige Verteilung der

Shockle : Abb. 6.18. Schematische Darstel-
P Y v, lung der Versetzungsstruktur in

b
\/ y einer ausgelagerten Kupfer/Gold

_ Zwillingsgrenzfliche. Die Frank-
Au-Gittery,_,g»-'-"“ v ¥ y Frank-PV

Frank
bp

Partialversetzungen sind iiber die

Diffusionszone verteilt. An der
y« ShOCkle%RV«' Grenzfliche zwischen den Gittern
von Kupfer und Gold wird von den

) f Shockley-Partialversetzungen  die
Cu-Gitter v . Zwillingsorientierung entsprechend
-~ Grenzflache cingestellt.
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Versetzungen iiber die Diffusionszone ist an der direkt epitaktischen Grenzflachen
keine ausgeprigte Defektstruktur erkennbar. Im Vorgriff sei dazu auf die Abbil-
dung 6.28 verwiesen. Auf der linken Seite ist die ausgeprigte Defektstruktur an
einer Zwillingsgrenzfliche zu sehen, wihrend im Fall der direkten epitaktischen
Grenzflache keine ausgezeichnete Struktur auszumachen ist.

6.2.4. Modellbildung fiir die Friihstadien der Diffusion

Im folgenden soll eine Beschreibung des Diffusionsproblems, das zum Stopp der
Interdiffusion im Reaktionsschritt I fiihrt, ausgearbeitet werden. Zu Beginn des
Reaktionsschritts I steht ein Materialtransport zwischen Schichten. Durch die Git-
terfehlpassung werden Spannungen in der Diffusionszone erzeugt und eine unter-
schiedliche Beweglichkeit der einzelnen Komponenten fithrt zu einem Leerstelle-
nungleichgewicht. Dies erzeugt eine Kraft auf die in der epitaktischen Grenzfliche
vorhandenen Defekte und treibt sie in die Diffusionszone. Um sich dieser komple-
xen Situation zu ndhern, wird zunéchst nur die Diffusion unter dem Einflufl von
elastischen Spannungen betrachtet. Die Behandlung der elastischen Spannungen
in der Naherung eines isotropen Festkorpers folgt den Modellen von Larche und
Cahn [58,59]. Dort wird das Diffusionspotential M um Spannungsterme erwei-
tert. Im folgenden wird mit der Einsteinkonvention gearbeitet, d.h. iiber gleiche
Indizes wird summiert. Ausgangspunkt ist das 1. Ficksche Gesetz

dM(c)
oz

J=-B (6.12)
mit M(c) dem Diffusionspotential und B der Beweglichkeit. Fiir eine substitu-
tionelle Legierung ergibt sich das Diffusionspotential und die Beweglichkeit wie
folgt:

M) = 25m pe) — ple)
_ Dc(l-¢
B = T (6.13)

mit D einem geeignet gewéhlten Diffusionskoeffizienten. Im folgenden wird die
Massenerhaltung und ein elastisches Gleichgewicht, bei dem die Relaxationszeit
fiir die Diffusion viel grofler als fiir die Spannung ist, vorausgesetzt. Die gesamte
Dehnung €9¢® ergibt sich aus der Summe der einzelnen Dehnungen. Hier werden
nur elastische € und spanungsfreie Dehnungen € beriicksichtigt. Die spannungs-
freie Dehnung kann durch Anderung der Zusammensetzung bei unterschiedlichem
Atomvolumen oder durch unterschiedliche Stréme in ein Volumenelement entste-
hen. Im folgenden wird angenommen, daf} sich die spannungsfreie Dehnung nur
durch die Anderung des Atomvolumen mit der Konzentration ergibt. Zusammen
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/B
Abb. 6.19. Schematische Dar-
stellung von zwei aufeinander
haftenden Schichten. Aufgrund
der verbundenen Grenzflache
\ ist keine Verschiebung in x oder
\ y-Richtung méglich.

mit der Verzerrungsenergie, wie sie sich aus der Elastizitédtstheorie ergibt, erhélt
man daraus folgendes Diffusionspotential:

d B, ds;;
M(QT) :M(C,O)—Q< dC] "%’j"‘flékl'aij'akl) (614)

mit {2 dem Atomvolumen, o dem Spannungstensor und s;j; den elastischen Kon-
stanten. Setzt man bei einem isotropen Festkorper die Vegardsche Regel an und
nimmt an, dafl die elastischen Konstanten konzentrationsunabhéngig sind, dann
ergibt sich ein Diffusionspotential mit einem Spannungsterm fiir einen isotropen
Festkorper:

M(c,T) = M(c,0) — Qnoyy (6.15)

mit 7 der Fehlpassungsparameter. Dieser ergibt sich fiir die Schichten o« und /3
wie folgt:
7’]& — 70/5 — Yo und nﬁ — a'B — Ga
(™ ag
Sind die Schichten an der Grenzfliche, wie in Abbildung 6.19 dargestellt, fest
miteinander verbunden, so ist keine Verschiebung u in der x und y-Ebene moglich.

Aus u,; = u, = 0 ergibt sich fiir den Verzerrungstensor:

(6.16)

€z = €y =0 (6.17)

Da sich im Gleichgewicht die Kréfte der inneren Spannungen fiir jedes Volumen-
element kompensieren, ergibt sich fiir den Spannungstensor:

0., =0. (6.18)

Die Probe erfihrt somit keine Verzerrung in x und y-Richtung und ist in der
z-Richtung spannungsfrei. Fiir den Verzerrungstensor ergibt sich in einem iso-
tropen Festkorper mit einer von seiner Ausgangskonzentration cq abweichenden
Zusammensetzung c

1+v
€k = —

14
E 'O'ik—E'O'jj‘(sik—f— ﬁ'(C—CQ)‘(Sik (619)

spannugs freieDehnung €5,
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mit E dem Schubmodul und v der Querkontraktionszahl. Damit ergibt sich fiir
die Spannungen in x und y-Richtung

E

T (¢ — co) (6.20)

Ogx = Oyy =
und damit fiir die Gesamtspannung mit Ac = ¢ — ¢

2EnAc

1—v

(6.21)

Okk = —

Fiir den Flufl unter Beriicksichtigung der elastischen Spannungen mit einem iso-
tropen Diffusionskoeffizienten folgt also:

dM(c,0)  2Qn°FE dc
— _B. — 22
J: ( dc * 1—v ) dz (6.22)

D app

Fiir das chemische Potential M(c,0) wurde das Modell der ideale Losung ange-
setzt. Damit ergeben sich die in Abbildung 6.20 dargestellten Losungen der Glei-
chung 6.22 fiir einen intrinsischen Diffusionskoeffizienten von 1-107'¥ m?/s nach
5 Sekunden bei 430 °C. Zur Berechnung wurden fiir jede Schicht die elastischen
Konstanten von reinem Kupfer (E = 1.1 - 10" N/m?, v = 0.356 bei 700 °C) und
Gold (E = 0.698 - 101 N/m?, v = 0.428 bei 430 °C) verwendet. Zusitzlich wurde
eine Losung der Gleichung 6.22 ohne den Term, der die elastischen Spannungen
beriicksichtigt, angegeben. An der Grenzfliche verursacht der unstetige Ubergang
des Spannungszustands, mit Zugspannungen im Gold und Druckspannungen im
Kupfer, einen unstetigen Verlauf des chemischen Potentials und damit einen Kon-
zentrationssprung. In den Schichten ergibt sich durch die elastische Spannung ein
erhohter Diffusionskoeffizient D,,,. Dieser gleicht den kleineren Konzentrations-
gradienten aus, so dafl sich das Konzentrationsprofil entfernt von der Grenzfléache
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nicht mehr unterscheidet. Im Unterschied zur angegebenen Losung kann man das
reale Kupfer-Gold System nicht mit einer idealen Lésung beschreiben. Man findet
einen erhohten Interdiffusionskoeffizienten. Der entsprechende thermodynamische
Faktor bewegt sich aufgrund der attraktiven Wechselwirkung zum Beispiel bei
Goldkonzentration von 20 bis 40 at% um einen Wert von 10 [105]. Die stark un-
terschiedlichen intrinsischen Diffusionskoeffizient und eine Abweichung von der
idealen Losung fithren zu einem verinderten Konzentrationsverlauf, jedoch fin-
det man in allen Féllen ein Konzentrationssprung an der Grenzflache. Die fiir die
Interdiffusion zwischen Kupfer und Gold ermittelten Konzentrationsprofile aus
Abbildung 6.11 zeigen jedoch keinen Konzentrationssprung. Dies deutet darauf
hin, daf§ die elastischen Spannungen zum grofien Teil durch plastische Relaxa-
tion abgebaut wurden. Wie im vorangegangenen Kapitel gezeigt wurde, erfolgt
die plastische Verformung durch das Klettern von Frank-Partialversetzungen und
das Gleiten von Shockley-Partialversetzungen. Beide Prozesse laufen auf den ge-
meinsamen (111) Ebenen von Kupfer und Gold ab. Jedoch betriigt der gefunde-
ne Winkel zwischen den Burgersvektoren der Frank-Partialversetzung und einer
Shockley-Partial immer 90°. Die plastische Relaxation erfolgt damit in unter-
schiedliche Richtungen.

Mit der fortschreitenden Interdiffusion wirken Kréfte auf die Versetzungen. Eine
Analyse dieser Wechselwirkungen kann aufgrund der Arbeiten von Hirth et al.
durchgefiihrt werden [97]. Wéhrend die Diffusionszone gebildet wird, wirken drei
wesentliche Krifte auf die Versetzungen. Aufgrund der unterschiedlichen Atom-
volumina von Kupfer und Gold wird ein Spannungsfeld aufgebaut. Das Span-
nungsfeld erzeugt eine Peach-Kéhler Kraft auf die Versetzungen

Fo=0-b (6.23)

mit o0 dem Spannungsfeld und b dem Burgersvektor der Versetzung. Aufgrund
der Peach-Kohler Kraft werden die Versetzungen von der Grenzfliache nach beiden
Seiten in die Diffusionszone getrieben. Durch die von ihnen verursachte plastische
Verformung wird die Spannung relaxiert. Dabei tragen die beiden gefundenen Ver-
setzungstypen zur Relaxation der Spannungen bei. Jedoch ist die Geschwindig-
keit, mit der sich die Versetzungen fortbewegen koénnen hochst unterschiedlich.
So kann die Shockley-Partialversetzung mit der materialspezifischen Schallge-
schwindigkeit gleiten und damit wohl instantan dem Konzentrationsprofil folgen.
Die Frank-Partialversetzung kann dagegen nur klettern, was mit der gleichen Ge-
schwindigkeit wie der Materialtransport erfolgt. Die Versetzungsbewegung der
Frank-Partialversetzung kann damit einen ganz anderen Einflufl auf die Kinetik
der Interdiffusion haben als die Shockley-Partialversetzung.

Das Klettern der Frank-Partialversetzung fiihrt zur Bildung und Vernichtung von
Leerstellen, je nachdem in welche Richtung sie sich bewegen. Dies und die unter-
schiedlichen Diffusionsgeschwindigkeiten verursachen ein Verdnderung der Leer-
stellenkonzentration weg vom Gleichgewichtszustand. Da in diesem Fall keine
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Shockley-PV  Frank-PV Vernichtung von
Leerstellen

Abb. 6.21. Schematische Darstellung des Zusammenhangs zwischen dem Konzentra-
tionsprofil und der Versetzungsstruktur vor und nach einer Warmebehandelung.

weiteren Leerstellensenken und Quellen, wie Oberflichen oder GrofSwinkelkorn-
grenzen, vorliegen, kann man davon ausgehen, dafl die Leerstellenkonzentration
an den Versetzungen ausgeglichen wird, die in hoher Dichte an der Grenzfliche
vorliegen. Fiir das chemische Potential der Leerstellen

AG =FkKT In | — 24
G=kT In <c?> (6.24)

mit ¢; und ¢ der aktuellen und der Gleichgewichtsleerstellenkonzentration, ergibt
sich nach Hirth und Lothe [41] die folgende osmotische Kraft auf die Stufenver-
setzungen:

bAG
F, = ——
oS Q
kT b ]
= (= 6.25
Q <> (6:25)

mit ) dem Atomvolumen. Da die Shockley-Partialversetzung gleitet und dabei
keine Leerstellen erzeugt oder vernichtet, erfahrt sie auch keine Kraft aufgrund
eines Leerstellenungleichgewichts. Die hohere Diffusionsgeschwindigkeit des Kup-
fers fiithrt zu einem dem Kupferstrom entgegengesetzten Leerstellenstrom und so
zu einer Anreicherung von Leerstellen in der Kupferschicht. Durch das Klettern
der zusétzlichen Ebenen des Kupfers in die Goldschicht hinein werden Leerstellen
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Abb. 6.22. Schematische Darstellung der verschiedenen Abhéngigkeiten zwischen der
Konzentration, der Leerstellenkonzentration, der Spannung und den Versetzungen unter
den Randbedingungen in epitaktischen Kupfer/Gold Schichten.

erzeugt, ein Klettern der Ebenen zuriick in die Kupferschicht vernichtet Leerstel-
len. Damit baut dieser Prozess, im Gegensatz zum Leerstellenstrom durch die
Diffusion, eine Leerstelleniiberséittigung in der Goldschicht und einem Leerstel-
lenuntersittigung in der Kupferschicht auf. Jedoch kann ohne quantitative Rech-
nungen keine Aussage getroffen werden, welcher der beiden Prozesse dominiert.

Aufgrund ihrer Struktur findet man bei den eingeschobenen Ebenen jeweils zwei
Stapelfehler. Die Stapelfehlerenergie sorgt fiir eine dritte Kraft auf die Verset-
zungen, die die eingeschobenen Ebenen wieder an die urspriingliche Grenzflache
treibt. Aufgrund der niedrigen Stapelfehlerenergie von 40 mJ/m? im Gold und
60 mJ/m? im Kupfer [35] diirfte dieser Beitrag in der Kréftebilanz klein sein. Sie
wird im folgenden vernachléssigt.

Aus dem Vergleich der Struktur mit der Diffusionszone in Abbildung 6.11 geht
hervor, daf3 die Defekte tatsédchlich von der dominierenden Peach-Kohler Kraft
iiber den grofiten Teil Diffusionszone verteilt sind. Aufgrund der Asymmetrie in
den Beweglichkeiten verschiebt sich das Diffusionsprofil in Richtung der Kupfer-
schicht, so dafl Leerstellen in der Diffusionszone in grofler Zahl vernichtet werden.
Dieser Vorgang ist in Abbildung 6.21 noch einmal schematische dargestellt. Es
liegt daher nahe, dafl die Interdiffusion im Reaktionsschritt I durch Leerstel-
lenverarmung zum erliegen kommt. Jedoch ist, aufgrund der unterschiedlichen,
miteinander verkniipften Kréfte die Reaktion sehr komplex.

In Abbildung 6.22 ist abschlieBend das komplexe Beziehungsgeflecht zwischen der
Konzentration, der Leerstellenkonzentration, den entstehenden Spannungen und

74



6. Interdiffusion

der Versetzungsbewegung schematisch dargestellt. Auf den dargestellten Bezie-
hungen zwischen den verschiedenen Groflen mufl eine quantitative Beschreibung
aufbauen. Eine Computersimulationen ist jedoch aufgrund der kleinen Leerstel-
lenkonzentrationen und der komplexen Struktur der gekoppelten Differentialglei-
chungen auch numerisch ein sehr anspruchsvolles Problem [93], so daf diese Ar-
beit die quantitative Losung dieses Diffusionsproblems schuldig bleiben muf3. Eine
entsprechende Ausarbeitung ist jedoch in Vorbereitung [40].

6.2.5. Diffusionsinduzierte Neubildung des Gefiiges

Nach dem Verharren der Interdiffusion im ersten Schritt wird die Reaktion nach
kurzer Zeit fortgesetzt, wie die SNMS Ergebnisse in Abbildung 6.8 zeigen. Auch
die Rontgenbeugungsuntersuchung in Abbildung 6.9 zeigt neue Reflexe zwischen
den (111) Reflexen von Kupfer und Gold. Dies kann auf die Bildung neuer Kérner
einer Mischkonzentration zuriickgefithrt werden. Eine elektronenmikroskopische
Charakterisierung zeigt, dafl sich in den Schichten tatsichlich ein neues Gefii-
ge mit Koérnern, die eine homogene Mischkonzentration aufweisen, gebildet hat.
Exemplarisch wurde eine Hellfeld- und eine Z-Kontrastabbildung eines typischen
Reaktionszustands nach 10 Sekunden bei 430 °C in Abbildung 6.23 dargestellt.
In der Bildmitte ist an der Grenzfliche noch die durch die Interdiffusion in der
Frithphase gebildete Defektstruktur zu sehen. Am linken und rechten Bildrand
jedoch erkennt man das neugebildete Gefiige. Die neuen Korner weisen dabei ver-
schiedene Orientierungen auf und sind durch Grofiwinkelkorngrenzen voneinander

Abb. 6.23. (a) Hellfeld und (b) Z-
Kontrastaufnahme (144 mrad) ei-
nes fiir 10 Sekunden ausgelager-
ten Cu/Au Schichtpakets mit ei-
ner Einzelschichtdicke von 150 nm
auf einem Kupfereinkristall. In der
Schichtstruktur bildet sich eine
neue Kornstruktur, wobei die ein-
zelnen Korner eine Mischkonzentra-
tion aufweisen.
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Abb. 6.24. Hellfeldaufnah-
me einer bei 430 °C fir 7, 10
und 20 Sekunden ausgelager-
ten Cu(150 nm)/Au(150 nm)
Schichtprobe auf einem Kupfer-
einkristall. Mit zunehmender
Auslagerungszeit nimmt der Anteil
der unreagierten Grenzfliche ab.
Volumentransportprozesse werden
mit  zunehmender  Auslagerung
durch eine Oberflichenaufrauhung
sichtbar.

getrennt. In der Z-Kontrastaufnahme kann man zusétzlich noch die unregelmé-
Bige chemische Zusammensetzung der neu gebildeten Korner erkennen und an
einigen Stellen unstetige Konzentrationsspriinge an den Korngrenzen nachwei-
sen. In Abbildung 6.24 sind weitere Auslagerungszustédnde abgebildet. Das neu
gebildete Gefiige erstreckt sich mit zunehmender Auslagerungszeit iiber einen im-
mer grofleren Bereich der Grenzfliche. Nach 20 Sekunden hat sich im gesamten
Bereich der Schichten ein neues Korngefiige gebildet. Tendenziell liegt die neu
gebildete Kornstruktur in zusammenhéngenden Regionen vor. Die Korngrofie ist
im Vergleich zur urspriinglichen Schichtdicke deutlich reduziert. Betrachtet man
die des Schichtpakets in Abbildung 6.24 nach 20 Sekunden, so erkennt man den
Volumentransport wiahrend der Bildung des neuen Korngefiiges anhand der de-
formierten Oberflache. Der wesentliche Reaktionsmechanismus und die Kinetik
in dieser zweiten Phase ist somit durch die Bildung des neuen Gefiiges bestimmt.

Eine genaue Analyse der SNMS Messungen aus Abbildung 6.8 liefert weitere
Einblicke in den Reaktionsmechanismus. Betrachtet man den Kernbereich der
Schichten, so findet man nach einer Inkubationszeit von wenigen Sekunden eine
kontinuierliche Anreicherung der jeweils anderen Komponente. In Abbildung 6.25
sind diese Anreicherungen jeweils fiir die einzelnen Schichten dargestellt. Danach
kann die Kinetik der Reaktion in drei Bereiche eingeteilt werden. In Abschnitt
I verharrt die Reaktion praktisch im metastabilen Zustand der ersten Interdiffu-
sionsphase. Im Bereich II findet man ein extrem schnelles Fortschreiten der Re-
aktion, wiahrend im Abschnitt III die Reaktionsgeschwindigkeit wieder deutlich
abféllt.

Eine Abschéitzung der Zusammensetzung der neu entstehenden Koérner kann aus
der Beugungsuntersuchung gewonnen werden. Dazu wird angenommen, dafl in
der neuen Kornstruktur die Spannungen weitgehend relaxiert sind. Unter diesen
Umsténden kann aufgrund des Gitterparameters auf die Zusammensetzung der
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neu entstandenen Kornstruktur geschlossen werden. Die so ermittelten Konzen-
trationen sollten aufgrund der weitreichenden Annahmen vorsichtig interpretiert
werden, sie konnen jedoch zumindest einen Hinweis auf die chemische Zusammen-
setzung des neu gebildeten Gefiiges geben. Aus den in Abbildung 6.9 dargestellten
Rontgenbeugungsuntersuchungen wurden die Positionen der Peaks entnommen.
Uber die Vegardsche Regel, die im ungeordneten Kupfer-Gold System recht gut
erfiillt ist, wurden die ermittelten Gitterabstéinde in Konzentrationen umgerech-
net und in Abbildung 6.26 dargestellt. Man findet fiir die zuerst gebildeten Koérner
eine Konzentration von 20 at% bzw. 85 at% Gold. Mit zunehmender Auslage-
rungszeit findet dann eine Umlosung in Kérner mit einer Goldkonzentration von
40-60 at% statt und es stellt sich langsam die durch die Schichtdicken vorgegebene
Gleichgewichtskonzentration ein.

Zur Analyse der Kinetik der Gefiigeneubildung wird die Johnson-Mehl-Avrami
(JMA) Kinetik [3,44] herangezogen. Dieses Modell wird héufig zur Beschreibung
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Abb. 6.27. Anpassung einer
JMA Kinetik an den umgewan-
delten Volumenbruchteil eines
Au(60 nm) / Cu(60 nm) /
Au(60 nm) Schichtpakets auf
einem Kupfereinkristall. Es er-
gibt sich ein JMA Exponent n
von 5.
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einer Keimbildungs- und Wachstumskinetik verwendet, jedoch ergeben die ermit-
telten Parameter keinen eindeutigen Hinweis auf die Art der Reaktion. In diesem
Fall scheint die Anwendung jedoch gerechtfertigt, da ausreichende Daten iiber
die Mikrostruktur vorhanden sind, um die Ergebnisse richtig zu interpretieren.
Bei der JMA Kinetik wird der Bruchteil des umgewandelten Volumens f in einem
kinetischen Gesetz

f=1—exp(—k-t") (6.26)

beschrieben, wobei n die Keimbildungs- und Wachstumsbedingungen und k die
Reaktionsrate beschreibt. Geht man von einer Konzentration der neu gebilde-
ten Korner von cgorn = 20 at% aus, wie es die Rontgenbeugungsuntersuchungen
nahelegen, so ergibt sich der umgewandelte Volumenbruchteil fiir friithe Phasen
der Gefiigeneubildung aus f = cpear/Crorn. Unter diesen Umstinden kann so
fiir die Frithphasen der Reaktion der umgewandelte Bruchteil abgeschétzt wer-
den. Eine Anpassung an die aus den SNMS-Untersuchungen ermittelten Daten
ist in Abbildung 6.27 dargestellt. Um die Inkubationszeit zu reproduzieren ist
ein JMA Exponent n = 5 erforderlich, unabhéngig vom genauen Wert von cgo.
Fiir eine Reaktion, die durch die Bildung von Ausscheidungen an der Grenzfliche
kontrolliert wird, bedeutet ein Exponent von iiber 4 einen Anstieg der Keimbil-
dungsrate [11,13]. Fiir unseren Fall bedeutet dies, dafl der erste Keim an der
epitaktischen Grenzfliche schwierig zu bilden ist. Der Aufbau eines wachstums-
fahigen Keims wird durch langsamen Transport in der Grenzflichenregion, die
eine Verarmung an Leerstellen aufweist, stark behindert und bestimmt die Ki-
netik im Bereich I. Auch erschweren bei der Keimbildung entstehende elastische
Spannungen ein Wachstum iiber die kritische Keimbildungsgrofie. Ist die Bildung
eines wachstumsfihigen ersten Keims dagegen erst einmal gegliickt, erfolgt der
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Abb. 6.28. Hellfeldaufnahme eines
fir 5 Sekunden bei 430 °C aus-
gelagerten Kupfer/Gold Schichtpa-
kets mit einer Einzelschichtdicke
von 50 nm auf einem Kupferein-
kristall. An der Zwillingsgrenzflache
findet man noch die Defektstruk-
tur des Frithstadiums (a), wihrend
an der direkt epitaktischen Grenz-
fliche (b) keine auffélligen Defek-
te zu sehen sind. An einem Tripel-
punkt, an dem die Kleinwinkelkorn-
grenze (c) endet, ist ein neu gebil-
deter Keim (d) erkennbar.

Transport an der neu gebildeten Growinkelkorngrenze dagegen sehr viel schnel-
ler. Auch die Bildung weiterer Korner ist dort stark erleichtert und man findet
eine sehr schnelle Reaktion im Abschnitt II.

Die unterschiedlichen elastischen Eigenschaften der Schichten wirken sich dann
auch in der Keimbildungsphase aus. In den elektronenmikroskopischen Aufnah-
men ist zumeist die Reaktion in der Goldschicht weiter fortgeschritten. Da das
Gold elastisch weicher ist, konnen dort einfacher neue Korner gebildet werden
als in der Kupferschicht. Zusétzlich beobachtet man in den SNMS Messungen,
daB3 die Keimbildungsbarriere in einem Mehrfachschichtpaket mit zunehmender
Tiefe grofer wird. So findet man bei einem Schichtpaket mit der Schichtreihenfol-
ge Au/Cu/Au/Cu/Au auf einem Kupfereinkristall eine Behinderung der Keim-
bildung ab der vierten Schicht, in diesem Fall der Kupferschicht. Wéhrend die
Reaktion in den ersten drei Schichten schon begonnen hat, erhilt man keine
Verédnderung des Konzentrationsprofils in den beiden untersten Schichten. Eine
Keimbildung wird dort durch die verdnderten elastischen Eigenschaften unter-
driickt. Bis zur 3. Schicht scheint die N&he der Oberfliche die Relaxation der
elastischen Spannungen der gebildeten Keime zu vereinfachen. Zusétzlich sieht
man eine schnellere Schichtreaktion in der fiinften, weicheren Goldschicht, vergli-
chen mit der vierten, harteren Kupferschicht. Dies ist konsistent mit der Beobach-
tung, dafl auch in den obersten Lagen die Gefiigeneubildung in den Goldschichten
schneller als in den umliegenden Kupferschichten stattfindet.

Eine Keimbildung an der epitaktischen Grenzfliche ist in Abbildung 6.28 ge-
zeigt. An der Grenzflache (a) findet man noch die durch die Interdiffusion ge-
bildete metastabile Defektstruktur. An einem Tripelpunkt zwischen einer durch
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die Goldschicht laufenden Kleinwinkelkorngrenze (c) und der Grenzfliche findet
man einen neu gebildeten Keim (d). Es scheint, daf§ die Keimbildung bevorzugt
an ausgezeichneten Keimbildungszentren stattfindet wie zum Beispiel solchen Tri-
pelpunkten. Dort ist aufgrund der vorhandenen Kleinwinkelkorngrenze ein schnel-
lerer Materialtransport moglich, was die Bildung eines Keims erleichtert. Der neu
gebildete Keim ist mit einer Korngrenze umgeben, wodurch der Materialtrans-
port und die Bildung von neuen Koérnern erleichtert wird. Dies stimmt mit der
Beobachtung iiberein, dafi die Regionen mit der neuen Kornstruktur relativ grofe,
zusammenhéngende Gebiete bilden.

Nachdem die Kornstruktur gebildet wurde, wird durch weitere Keimbildung von
Koérnern mit einer jeweils hoheren Mischkonzentration und einer langsamen Kon-
zentrationsidnderung in bereits bestehenden Kérnern eine Gleichgewichtskonzen-
tration eingestellt. Diese langsamere Kinetik kennzeichnet den Abschnitt III in
Abbildung 6.27. Wie schon in Abbildung 6.24 zu sehen ist, fiihrt dieser Prozef3
auch zu einer massiven Verformung der Reaktionszone.

6.2.6. Aktivierungsenergie und Bildungsenthalpie fiir die
Neubildung des Gefiiges

Um den atomaren Prozefl genauer zu charakterisieren und die Reaktionsenthalpi-
en zu bestimmen, wurden DSC Untersuchungen durchgefiihrt. Dabei wird davon
ausgegangen, dafl die Durchmischung durch einen Kornbildungsprozef3 auch bei
niedrigen Temperaturen dominant ist. Dafl diese Annahme gerechtfertigt ist, er-
gibt sich aus den im nédchsten Kapitel dargestellten Ergebnissen. Dazu wurden
diinne, freistehende Kupfer/Gold Schichtpakete mit einer Einzelschichtdicke von
jeweils 25 oder 50 nm bei verschiedenen Heizraten ausgemessen. Das Ergebnis
dieser Untersuchung ist in Abbildung 6.29 dargestellt. Beim ersten Autheizen
reagieren die Schichten miteinander und man erhélt eine positive Warmeténung
(a) mit einem Maximum bei der Temperatur 7},. Je nach Heizrate ist die Reaktion
beim Ordnungsiibergang von etwa 400 °C schon abgeschlossen. Bei hohen Heizra-
ten findet man fast keine Wéarmetonung beim ersten Ordnungsiibergang, wéhrend
im zweiten Aufheizvorgang praktisch kein Unterschied zwischen verschiedenen
Heizraten erkennbar ist. Im wesentlichen sind drei Einfliisse auf die Reaktion zu
erkennen. Erstens ist die Ordnung nur langsam und in jedem Fall erst nach der
Durchmischung moglich. Bei hohen Heizraten ist die Durchmischung beim Errei-
chen der Ordnungstemperatur 7, nicht abgeschlossen und es ergibt sich nur eine
kleine Warmetonung durch den Entordnungsvorgang. Zweitens bleibt bei kleinen
Heizraten zunéchst ein Spektrum von Kornzusammensetzungen, weshalb sich ein
sehr breiter Entordnungspeak im ersten Durchlauf ergibt. Drittens ist die Durch-
mischung nach dem ersten Aufheizen bis auf 500 °C vollstandig abgeschlossen.
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Deshalb erhélt man beim zweiten Durchlauf immer den gleichen Entordnungs-
peak bei gleicher Temperatur.

Aus den Messungen ergibt sich fiir die Interdiffusion ein Energiegewinn von 40.44
J/g, die Ordnungseinstellung liefert einen Energiegewinn von 13.64 J/g. Damit
liefert die Interdiffusion den grofiten Energiebeitrag und ist die treibende Kraft
fiir die Reaktion. Aus der Verschiebung der Peaktemperatur 7, kann man nach
Kissinger [50, 51] die Aktivierungsenergie des atomaren Prozesses bestimmen.
Dafiir benutzt man die folgende Abhéangigkeit:

dcgl(j;) _ f (6.27)

wobei @ = dT/dt die Heizrate, T, die Temperatur maximaler Wérmeténung
fiir eine Heizrate, E die Aktivierungsenergie des atomaren Prozesses und k die
Boltzmannkonstante bezeichnen. Eine Auftragung von In(®/T%_,,) iiber 1/Tpeqr
ergibt eine Gerade mit der Steigung E/k und damit die Aktivierungsenergie E.
Aus der Kissingerauftragung in Abbildung 6.30 fiir die Schichten mit einer Ein-
zelschichtdicke von 50 nm ergibt sich eine Aktivierungsenergie von 1.19 eV, eine
Analyse der Schichten mit einer Einzelschichtdicke von 25 nm liefert einen Wert
von 1.17 eV. Im Mittel erhélt man somit eine Aktivierungsenergie von 1.18 eV.

Diese niedrigen Aktivierungsenergien deuten auf eine Korngrenzdiffusion hin. Im
massiven Kupfer und Gold findet man fiir die Korngrenzdiffusion Aktivierungs-
energien zwischen 0.87 und 1.09 eV [2,12], fiir die Volumendiffusion einen Wert
von etwa 2 eV [29,109]. Aleshin et al. [1] finden in diinnen Schichten niedrige
Aktivierungsenergien von 0.94 eV und 0.98 eV fiir die Korngrenzdiffusion und
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1.10 eV fiir die Volumendiffusion. Sie schreiben diese niedrige Aktivierungsener-
gie einer hohen Zahl struktureller Defekte in den untersuchten Schichten zu. Da
zu einem relativ frithen Zeitpunkt der Reaktion das Korngefiige komplett neu
gebildet wird und so die hohe Defektdichte der Schichten reduziert werden kann,
deutet die niedrige Aktivierungsenergie im Lichte der hier vorgestellten mikro-
skopischen Analysen eher auf einen von Korngrenzdiffusion getragenen Prozess

hin.

6.2.7. Zusammenfassung des Reaktionsverlaufs

Aus den hier dargestellten Ergebnissen ergibt sich das folgende Bild des Reak-
tionsverlaufs. Nach der Bildung eines wachstumsfihigen Keims mit einer Grof3-
winkelkorngrenze werden neue Korner an diesem Keim gebildet. Fine Reaktions-
front, an der die neuen Korner gebildet werden, 1duft durch das unreagierte Ge-
biet. Durch die hohe Geschwindigkeit der Reaktionsfront kann nur eine begrenzte
Zahl von Atomen der jeweils anderen Komponente herantransportiert und in die
neue Kornstruktur eingebaut werden. Damit erhélt man ein goldreiches Gefiige
an der Position der ehemaligen Goldschicht und ein kupferreiches Gefiige in der
ehemaligen Kupferschicht. Mit den Rontgendiffraktometermessungen kann der
Gehalt auf etwa 15-20 at% abgeschéitzt werden. Aufgrund der nicht vollstandi-
gen Durchmischung wird weiteres Material iiber die Korngrenzen transportiert.
Zur weiteren Durchmischung scheinen zwei Prozesse abzulaufen. Zum einen wer-
den aufgrund der niedrigen Konzentration weiter Keime hoherer Konzentration
in der neuen Kornstruktur gebildet, wie dies aus den Rontgenbeugungsuntersu-
chungen hervorgeht. Zum anderen scheint ein Prozefl, der in der Literatur als
diffusionsinduzierte Korngrenzwanderung bezeichnet wird, abzulaufen [18,124].
Dabei werden durch die Korngrenzdiffusion weitere Atome der anderen Kompo-
nente in das neu gebildete Gefiige transportiert. Diese dringen in die Korner iiber
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die normale Volumendiffusion ein. Die Fehlpassung zwischen Kupfer und Gold
sorgt dabei fiir die Induzierung von elastische Spannungen im Material. Befindet
sich auf einer Seite der Korngrenze ein Korn mit einem kleineren Spannungszu-
stand, zum Beispiel durch die Relaxation mittels eingebauter Versetzungen oder
einer hoheren Konzentration, so wird eine Kraft auf die Korngrenze ausgeiibt und
die Korngrenze verschiebt sich in Richtung des im grofleren Spannungszustand
befindlichen Korns. Es ist leicht einzusehen, dafi die diffusionsinduzierte Korn-
grenzwanderung mit einem starken Volumentransport gerade in einem System
mit hoher Gitterfehlpassung wie Kupfer-Gold verbunden ist wie dies in den hier
vorgestellten Experimenten zu beobachten ist.

6.3. Diskussion und Vergleich mit anderen
Experimenten

Wie gezeigt ist der Ablauf der Interdiffusion in den Systemen Kupfer-Gold und
Silber-Gold sehr verschieden. Im epitaktischen Kupfer-Gold Schichtsystem kam
durch die grofie Gitterfehlpassung die Interdiffusion in einem ersten Reaktions-
schritt aufgrund eines Leerstellenmangels zum Erliegen. Anschlielend wurde in ei-
nem zweiten Reaktionsschritt ein neues Korngefiige gebildet, das sich mittels wei-
terer Keimbildung und diffusionsinduzierter Korngrenzenwanderung der Gleich-
gewichtskonzentration nahert.

Bei den epitaktischen Silber-Gold Schichten sind wegen der geringen Gitterfehl-
passung nur sehr wenige Misfitversetzungen eingebaut. Die intrinsischen Diffu-
sionskoeffizienten der beiden Elemente unterscheiden sich nur um den Faktor
D 44/ Dy = 2.5 [57]. Damit halten sich die elastischen Spannungen, die durch die
unterschiedlichen Diffusionsgeschwindigkeiten und den dadurch bedingten Leer-
stellenstrom ausgelost werden, in Grenzen. Sie wirken sich erst bei viel breite-
ren Diffusionsprofilen aus und fiihren zu einer Verschiebung der Schweiflebene
(Kirkendall-Effekt) und, falls dies aufgrund der Probengeometrie moglich ist, zu
plastischer Relaxation an der Oberflache. In der Literatur wurde daher der Ein-
flul des Leerstellenstroms bei hohen Temperaturen und einem Diffusionsprofil
von mindestens einigen Mikrometern Breite untersucht.

Ein weiteres System, daf sich zur Untersuchung der Auswirkung von elastischen
Spannungen auf die Diffusion eignet, ist Silber-Palladium. Das System ist iiber
den gesamten Konzentrationsbereich mischbar, es sind keine intermetallischen
Phasen bekannt [67]. Der Gitterparameter von Silber betriagt 0.40857 nm, der
von Palladium 0.3890 nm [80]. Daraus ergibt sich eine moderate Gitterfehlpas-
sung von 4.9 %. Die Diffusion wird merkbar durch stark unterschiedliche Dif-
fusionsgeschwindigkeiten der beiden Elemente beeinflufit. Die partiellen Diffusi-
onskoeffizienten unterscheiden sich um mehr als drei Dekaden (Da,/Dpg > 10?),
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wodurch ein signifikanter Leerstellenstrom vom Palladium zum Silber entsteht.
Im Unterschied zum System Kupfer-Gold flieit hier jedoch der Leerstellenstrom
in Richtung der grofleren Atomsorte. Im Fall einer epitaktischen Grenzfléche &n-
dert sich damit die vom Leerstellenstrom auf die Versetzung ausgeiibte Kraft.
Sie treibt in diesem Fall die Versetzungen zu der urspriinglichen Grenzfliche zu-
riick und behindert dadurch die Diffusion. In einer umfangreichen Untersuchung
zur Interdiffusion in epitaktischen Silber-Palladium Schichten wurde genau dieses
Verhalten gefunden [52,53,54,55]. Das Versetzungsnetzwerk, das zur Anpassung
des Gitterparameters an der Grenzflache eingebaut wird, verweilt trotz Interdif-
fusion in der Nahe der urspriinglichen Grenzflache. Im Verlauf der Interdiffusion
werden die Folgen der sich aufbauenden elastischen Spannungen sichtbar. Wie
auch in dieser Arbeit wurde wéihrend der Interdiffusion eine diffusionsinduzierte
Korngrenzwanderung beobachtet. Auch wurde ein heterogener Verlauf der Reak-
tion gefunden. Wéhrend in einigen Regionen die Reaktion schon lange begonnen
hat, befinden sich andere Stellen quasi noch im Ausgangszustand. Neben diesen
auch in dieser Arbeit beobachteten Prozessen wurde zusétzlich eine diffusionsin-
duzierte Rekristallisation beobachtet. Auch dieser Prozefl wird durch von der Dif-
fusion verursachte Spannungen angetrieben. In Experimenten mit diinnen Palla-
dium/Silber Schichten wurde eine Auflésung der Schichtstruktur zugunsten einer
Kornstruktur mit silber- und palladiumreichen Kérnern beobachtet [42,107,122].
Ein &hnliches Verhalten wird auch bei Kobalt/Silber Schichten gefunden [30].

Damit ergibt sich das folgende Gesamtbild: Wie in diesem Kapitel dargelegt kon-
nen elastische Spannungen wéhrend der Interdiffusion einen grofien Einflufl auf
den Reaktionsverlauf haben. Speziell wenn es sich um epitaktische Schichtstruk-
turen handelt, kann es zu sehr komplexen Prozessen wahrend der Interdiffusion
kommen, da in diesem Fall nur die in die Grenzfliche eingebauten Versetzungen
ein Leerstellenungleichgewicht ausgleichen konnen. Als ein wichtiger Parameter,
der im Fall epitaktischer Schichten die strukturelle Entwicklung beeinflufit, stellt
sich die Relation zwischen den Gitterparametern und den Diffusionsgeschwin-
digkeiten heraus. Ist, wie im Fall von Silber-Palladium, die schnellere auch die
groflere Komponente, so werden die Versetzungen an die urspriingliche Grenzflé-
che zuriickgetrieben. Im umgekehrten Fall, wie im System Kupfer-Gold, vertei-
len sich die Defekte iiber die gesamte Diffusionszone. Dieses Verhalten stimmt
auch mit den qualitativen Uberlegungen von Hirth [97] iiberein, die bei der Mo-
dellierung der Diffusion in epitaktischen Schichten unter dem Einfluf} elastischer
Spannungen gewonnen wurden. Auch zeigt sich, dal unter dem Einfluf} elastischer
Spannungen die Schichtstruktur aufgebrochen und eine neue Kornstruktur gebil-
det werden kann. Die Kinetik verursacht dabei Mischkonzentrationen, fiir die es
nach dem Phasendiagramm zu keiner erhéhten Stabilitdt kommen sollte. In die-
sem Fall ist die Beschreibung mittels eines eindimensionalen Diffusionsmodells
nicht mehr korrekt. Allgemein kann festgehalten werden, dafl die Mikrostruktur
der Schichten den Verlauf der Interdiffusion wesentlich beeinflufit.
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7. Interreaktion in Kupfer/Gold

Im folgenden Kapitel werden die gewonnen Erkenntnisse iiber die Interdiffusion in
Kupfer/Gold Schichtsystemen auf die Phasenbildung angewendet. Dazu wurden
Auslagerungstemperaturen unterhalb von 390 °C, der Ordnungstemperatur von
CugAu gewdhlt. Damit konnten die Phasen CuAu und CusAu gebildet werden.
Die niedrigste untersuchte Auslagerungstemperatur betrug 230 °C, bei der auch
eine goldreiche Ordnungsphase auftreten kénnte. Da die verschiedenen Reakti-
onsstadien sehr stark denen der Interdiffusion in Kupfer/Gold Schichtsystemen
dhneln, wurde auf eine erneute, umfangreiche Darstellung verzichtet. Bei entspre-
chende Ahnlichkeiten wird auf die schon frither gezeigten Ergebnisse verwiesen.

7.1. Experimentelle Ergebnisse

Fiir eine makroskopische Charakterisierung wurden SNMS Messungen an einem
bei 350 °C fiir verschiedene Zeiten ausgelagerten Au/Cu/Au/Cu/Au Schicht-
system auf einem Kupfereinkristall durchgefiihrt. Die Einzelschichtdicke betrug
60 nm. Die SNMS Messungen, die in Abbildung 7.1 dargestellt sind, zeigen ein
dghnlichen Verlauf, wie er schon bei der Untersuchung der Interdiffusion beobach-
tet wurde. In der ersten Phase der Reaktion findet man jedoch keinen sicht-
baren Anstieg der Konzentration in der Goldschicht wie bei der Auslagerung
bei 430 °C. Trotzdem zeigt die elektronenmikroskopische Untersuchung der aus-
gelagerten Schichten bis zur tiefsten untersuchten Auslagerungstemperatur von
230 °C die gleiche Defektstruktur, die in der Frithphase der Interdiffusion gefun-
den wurde. Im Fall der bei 230 °C ausgelagerten Probe betrdgt die Breite der
Defektstruktur etwa 10 bis 15 nm, was der Breite der Defektstruktur bei 430°C
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entspricht. Die plattenformigen Defekte verlaufen auch hier wieder unter einem
flachen Winkel zur Grenzflache. Aufgrund der gleichen Ausrichtung der Defekte
und in der Probe vorhandenen Zwillinge kann direkt aus den Hellfeldaufnahmen
auf die gleiche Defektstruktur auf den gemeinsamen (111) Ebenen der beiden
Gitter geschlossen werden.

Nach einer Inkubationszeit von mehr als 1 Minute veréndert sich bei der in Ab-
bildung 7.1 dargestellten SNMS Messung die Konzentration in den drei obersten
Schichten. Ein Vergleich mit elektronenmikroskopischen Untersuchungen zeigt,
dal auch hier das Gefiige, wie bei der Untersuchung der Interdiffusion, in den
Schichten neu gebildet wird. Eine qualitative Betrachtung der Grenzfliche ergibt
jedoch einen viel heterogeneren Verlauf der Reaktion. Speziell bei der niedrigsten
Auslagerungstemperatur von 230 °C findet man entweder eine {iber das Schicht-
paket hinweg neugebildete Kornstruktur oder die von der Interdiffusion bekannte
Defektstruktur an der urspriinglichen Grenzflache vor. Wohlgemerkt findet man
die beiden Zusténde innerhalb einer Probe an weit auseinanderliegenden Stel-
len vor. Die Keimbildung ist bei den niedrigeren Temperaturen zunéchst der
Reaktionsschritt, der die Kinetik bestimmt. Da die Proben eine semikohéren-
te Grenzflache zwischen Kupfer und Gold aufweisen, kann man auf den gleichen
Keimbildungsmechanismus wie bei den Interdiffusionsexperimenten schlieflen. Als
Keimbildungszentren kommen somit ausgezeichnete Stellen wie zum Beispiel Tri-
pelpunkte zwischen einer Grenzfliche und einer Kleinwinkelkorngrenze in der
Schicht in Frage. Auch im Fall des Kupfersubstrats wéchst die neue Kornstruk-
tur langsam in das Substrat hinein.

Auch die Réntgenbeugungsuntersuchung, wie sie in Abbildung 7.2 dargestellt ist,
zeigt groBe Ahnlichkeit mit der Interdiffusionsuntersuchung in Kupfer-Gold bei
430 °C aus Abbildung 6.9. Nach einer Auslagerung fiir 30 Sekunden bei 350 °C
findet man im Rontgendiffraktogramm eine Kupferanreicherung der Goldschicht
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und zwei neue Maxima mit einer kupfer- und einer goldreichen Zusammenset-
zung. Die neuen Maxima konnen nach den Ergebnissen aus der Interdiffusion
einem kupfer- und einem goldreichen Mischkristall zugeordnet werden. Im Ver-
lauf der Auslagerung treten weitere Maxima auf. Jedoch kann kein Maximum
des Rontgendiffraktogramms eindeutig einer Ordnungsphase zugeordnet werden.
An der Position der korrespondierenden Ordnungsreflexe findet man in keinem
Fall eine erhohte Intensitéit. Damit wird wihrend der Auslagerung noch keine
langreichweitige Ordnung ausgebildet. Fine Nahordnung kann in der verwende-
ten Konfiguration von der Réntgenbeugung jedoch nicht erfat werden. Bei der
Vielzahl der auftretenden Reflexe scheinen die Ordnungsstrukturen noch keine
ausgezeichneten, im Vergleich zum Mischkristall stabilen Phasen zu bilden.

Bei den SNMS Messungen féllt die abweichende Kinetik der untersten Schichten
auf. Ahnliches wurde auch schon bei der Untersuchung der Interdiffusion in dieser
Arbeit gefunden. In Abbildung 7.3 wurde dazu die Anreicherung der Schichten
mit der jeweils anderen Komponente aufgetragen. Wéahrend bei den obersten
drei Schichten die Reaktion schnell beginnt und die Konzentration einen Gleich-
gewichtswert erreicht, beginnt die Reaktion in der untersten Kupfer- und Gold-
schicht erst viel spéter. Besonders fallt das Verhalten der vierten Kupferschicht
auf, da sich die Anreicherung auch nach der langsten untersuchten Auslagerungs-
zeit von 256 Minuten wesentlich von der zweiten Kupferschicht unterscheidet.
Die Reaktion ist selbst auf der 78x78um? grofen Analysefliche der SNMS sehr
inhomogen. Die Keimbildung ist damit, wie schon bei der Interdiffusion darge-
legt, deutlich von den mechanischen und kinetischen Figenschaften der Umge-
bung abhéngig. Speziell die Keimbildung in der harten Kupferschicht wird mit
zunehmender Schichtdicke schwieriger, da die bei der Keimbildung auftretenden
Spannungen dort nicht mehr so gut iiber die Oberflache relaxiert werden kénnen.
Bei den niedrigen Temperaturen beeinflufit die Keimbildung an der Grenzfliache
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in den epitaktischen Schichtsystemen wesentlich den Reaktionsverlauf und fiihrt
zu dem gefundenen sehr inhomogenen Reaktionsverlauf.

7.2. Ordnungseinstellung

Wie aus den in Abbildung 7.2 dargestellten Rontgenbeugungsuntersuchungen her-
vorgeht, werden im Verlauf der Schichtreaktion verschiedene Koérner mit Misch-
konzentrationen, die nicht der Konzentration der Ordnungsphasen entsprechen,
gebildet. Betrachtet man dagegen die in Abbildung 7.4 dargestellte Rontgenbeu-
gungsuntersuchung einer anderen Probe mit einer Einzelschichtdicke von 30 nm,
die bei niedrigen Temperaturen ausgelagert wurde, so findet man aufgrund der
verdnderten Kinetik eine andere Verteilung der gebildeten Mischkonzentrationen.
In diesem Fall wiirde eine direkte Interpretation der Mefldaten aus Rontgendif-
fraktometermessungen auf eine Bildung der CusAu und der CuAu Phase fithren.
Jedoch wurden auch in diesem Fall keine Uberstrukturreflexe und die damit ver-
bundene langreichweitige Ordnung gefunden. Man kann auch hinsichtlich der bei
dhnlich niedriger Auslagerungstemperatur (230 °C) durchgefiihrten Charakteri-
sierung davon ausgehen, dal das Gefiige innerhalb der Schichten neu gebildet
wurde. Nur wird dabei aufgrund der kinetischen Bedingungen ungefihr die Zu-
sammensetzung der Ordnungsphase gebildet. Vergleicht man die Mischungsent-
halpien mit dem Enthalpiegewinn durch die Ordnungseinstellung bei 320 K, so
erhélt man im giinstigsten Fall ein Viertel der Reaktionsenthalpie fiir die Bildung
der stochiometrischen Ordnungsphase [106]. Aus den durchgefithrten DSC Mes-
sungen, die im letzten Kapitel vorgestellt wurden, ergab sich eine im Vergleich zur
Einstellung der Ordnungsphase dreimal hchere Reaktionsenthalpie. Jedoch war

Abb. 7.4. Rontgendiffrak-
tometermessung einer  aus-
gelagerten Kupfer/Gold
Schichtprobe mit einer Ein-
zelschichtdicke von 30 nm.
Die Schicht wurde nachein-
ander bei den angegebenen
Temperaturen fiir jeweils eine
halbe  Stunde ausgelagert.
In keinem Auslagerungszu-
stand sind Uberstrukturreflexe
sichtbar. Im Gegensatz zu
- - den anderen Messungen wur-

38 420 Grad 42 44 de eine Kupferrontgenrohre
0[Grad] verwendet.

Intensitat [10° cps]

88



7. Interreaktion in Kupfer/Gold

Tab. 7.1. Zusammenstellung der Mischungsenthalpien aus den reinen Elementen und
Ordnungsenthalpien bei einer Temperatur von 320 K aus [106].

Prozess Enthalpie [J/mol] ‘
Mischung CU5QAU50 -6.98
Ordnung CuAu -1.89
Mischung CursAuss -5.75
Ordnung CuzAu -1.32

die Reaktion beim Erreichen der maximalen Temperatur beim ersten Aufheizen
der Probe noch nicht abgeschlossen, so dafl nicht die gesamte Reaktionsenthalpie
gemessen werden konnte und so das kleinere Verhéltnis der Enthalpien zu erkliaren
ist. Bedenkt man, dafl die gebildeten Kérner von der stéchiometrischen Zusam-
mensetzung der Ordnungsphasen abweichen und mit steigender Temperatur das
Verhéltnis noch ungiinstiger wird, stammt fast der gesamte Enthalpiegewinn von
der Durchmischung. Hier wird deutlich, daf es sich beim System Kupfer-Gold
um ein schwach ordnendes System handelt. Eine Monte-Carlo-Simulation der
Durchmischung und Ordnungseinstellung fiir das System Kupfer-Gold in einem
einfachen Lagenmodell ergibt, dafl nur eine Nahordnung im Gitter instantan bei
geeigneter Konzentration eingestellt wird [93]. Betrachtet man die vergleichswei-
se geringe Bildungsenthalpie einer nichtstochiometrischen Ordnungsstruktur, so
wird verstdndlich, dafl ein Korn mit einer bestehenden Ordnungsstruktur zugun-
sten eines anderen, energetisch giinstigeren Mischungszustands in einem anderen
Korn aufgelost werden kann. Insgesamt zeigt sich, dafl die Ordnungseinstellung
nur einen sehr geringen Einflufl auf die Reaktionskinetik hat.

7.3. Phasenbildungsmodelle

In der Literatur findet man zwei klassische Modelltypen, die die Phasenauswahl
bei der Interreaktion in diinnen Schichten beschreiben. Das Modell von Tu und
Gosele [32] und dessen Erweiterungen [46] gehen von einer Lagenstruktur aus,
wobei alle konkurrierenden Phasen schon vorhanden sein miissen. Die Keimbil-
dung einer Phase wird nicht beschrieben. Aufgrund der Kinetik, die durch die
Diffusion in den verschiedenen Phasen und die Transportbarrieren an den Grenz-
flaichen bestimmt wird, ergibt sich die Wachstumsgeschwindigkeit der einzelnen
Phasen. Aus diesen Wachstumsgeschwindigkeiten wird dann eine Phasensequenz
und auch die Wachstumskinetik abgeleitet. Die Parameter, die die Grenzflachen-
barriere beschreiben, sind jedoch schlecht zugénglich. Eine Beschreibung von rea-
len Strukturen ist so nicht méglich. Da dieses Modell eine planare Schichtstrukur
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bei der Phasenbildung annimmt, kann die Phasenbildung im Kupfer-Gold System
damit grundsétzlich nicht beschrieben werden.

Die empirische Regel von Pretorius [60, 85, 86] bezieht sich dagegen auf thermo-
dynamische Gréfen. Nach ihr wird die Phase als erstes gebildet, die bei der Zu-
sammensetzung der tiefsten Liquidustemperatur die grofite effektive Bildungsent-
halpie aufweist. Im Kupfer/Gold System ist dies die CuAu Phase, experimentell
wird jedoch die CuzAu Phase gefunden [113]. Pretorius erkldrt die Abweichung
von der im Experiment gefundenen CugAu Phase mit dem nur schwach ausge-
pragten Minimum in der Liquiduslinie, das nur ungenau zu bestimmen ist, und
mit den nur schwach ausgepriagten Ordnungsphasen.

Aus den vorangegangenen Untersuchungen ergibt sich ein anderes Bild fiir die
Phasenbildung im Kupfer-Gold System. Aufgrund der Gitterfehlpassung und den
daraus entstehenden Spannungen wird eine neue Kornstruktur gebildet. Eine be-
vorzugte Bildung von Kornern mit der stéchiometrischen Zusammensetzung der
erwarteten Phasen ist nicht zu beobachten. Der Energiegewinn, der allein durch
die Mischung der beiden Phasen entsteht, iibersteigt den zuséitzlich moglichen
Energiegewinn durch die Ordnungseinstellung erheblich. Aufgrund der Kinetik
werden zuerst Kérner mit einer geringen Konzentration der jeweils anderen Kom-
ponente gebildet. So findet man bei einer Untersuchung der Phasensequenz die
Bildung der kupferreichen CugAu und der goldreichen CuAus Phase vor der CuAu
Phase.

7.4. Diskussion

In der Literatur wurde die Phasenbildung in diinnen Kupfer/Gold Schichten schon
von mehreren Autoren untersucht und die scheinbar widerspriichlichen Ergebnis-
se teilweise kontrovers diskutiert. 1972 veroffentlichten Tu und Berry ihre mit
der Rontgenbeugung bei einer Temperatur zwischen 160 und 220 °C gewonnenen
Ergebnisse zur Schichtreaktion in Kupfer/Gold Schichten [113]. Nach ihren Un-
tersuchungen wird eine CusAu Phase gefolgt von einer CuAus Phase gebildet. Die
Bildung der CuAu Phase erfolgte sehr viel spéter. Die Identifikation der Phasen
erfolgte iiber die zwischen den erlaubten Reflexen gebildeten Intensitdtsmaxima.
Eine Bildung von Uberstrukturreflexen wird nicht berichtet. Unter Annahme ei-
ner planaren Schichtstruktur finden die Autoren eine lineare Verbreiterung der
gebildeten Phase mit der Zeit. Als den die Kinetik bestimmenden Schritt wird
der Einbau der Atome in die geordnete Struktur angenommen, woraus sich eine
lineares Zeitgesetz ergibt. Borders dagegen findet in seinen RBS Messungen an
Kupfer/Gold Schichten eine kontinuierliche Durchmischung an der Grenzfléche
ohne einen Hinweis auf die Anwesenheit von Ordnungsphasen [9]. In Réntgenun-
tersuchungen kann er die Ergebnisse von Tu und Berry bestétigen. Er schliagt zur
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7. Interreaktion in Kupfer/Gold

Erkldrung der Meflergebnisse ein Wachstum der Ordnungsphase von der Korn-
grenze in die bestehenden Koérner hinein vor. Fiir die in beiden Untersuchungen
gefundene Abnahme der Korngréfle konnte jedoch keiner der Autoren eine Erklé-
rung geben.

Die Ergebnisse dieser Arbeit fithren zu einem anderen Bild. In einer ersten Phase
wird bei einer epitaktischen Schicht die schon bei den Friithstadien der Interdif-
fusion gefundene Defektstruktur an der Grenzfliche gebildet. Als Folge wird in
den Schichten ein neues Gefiige gebildet. Die Konzentration der neu gebildeten
Koérner héngt dabei von den kinetischen Verhéltnissen wihrend der Reaktion
ab. Der Gleichgewichtszustand wird iiber eine Folge von Mischkonzentrationen
eingestellt, die in manchen Féllen mit den Konzentrationen der Ordnungspha-
sen iibereinstimmen. Die neu gebildete Kornstruktur besteht nach den elektro-
nenmikroskopischen Untersuchungen aus kleineren Kornern als die urspriingliche
Schichtstruktur. Dies erklart die bei der Interreaktion von Tu und Berry und
Borders gefundene Abnahme der mittleren Konrgrofie. Die Phasensequenz ergibt
sich vollstdndig aus der Kinetik wahrend der Interdiffusion.

Bei den genannten Artikeln wird jeweils auch eine Aktivierungsenergie fiir den
Diffusionsprozess angegeben. Tu und Berry finden eine Aktivierungsenergie von
1.65 eV, Borders von 1.35 bis 1.5 eV. Beide Werte sind unter Annahme einer
planaren Schichtstruktur ermittelt worden. Tu und Berry merken an, dafl die
Schichtdicke linear mit der Zeit wachst und nicht wie fiir ein diffusionskontollier-
ten Prozess proportional zur Wurzel der Zeit ist. Deshalb wurde ein grenzflachen-
kontrollierter Prozess eingefiihrt, der die Aktivierungsenergie und das Wachstum
der Schichtdicke besser beschreibt und aus dem der Wert fiir die Aktivierungsener-
gie gewonnen wurde. Allen Ansétzen gemeinsam ist die Annahme einer planaren
Schichtstruktur, die jedoch nach den vorliegenden Ergebnissen nicht haltbar ist.
Da die ermittelten Aktivierungsenergien aufgrund eines fehlerhaften Modells be-
rechnet wurden, haben die Werte keine physikalische Bedeutung. Der im Rahmen
dieser Arbeit ermittelte Wert fiir die Aktivierungsenergie von 1.18 eV entspricht
dem die Kinetik begrenzenden Prozess. Wie schon im letzten Kapitel wird dieser
Wert mit der Korngrenzdiffusion verkniipft.

91



8. Zusammenfassung

In dieser Arbeit wurde der Einflu von Fehlpassungsspannungen auf die Inter-
diffusion und Interreaktion in Diinnschichtsystemen untersucht. Dazu wurden
das System Kupfer-Gold und das System Silber-Gold als Beispiele fiir Systeme
mit grofler bzw. mit verschwindender Gitterfehlpassung im direkten Vergleich
untersucht. Die im Rahmen dieser Arbeit hergestellten und charakterisierten epi-
taktischen Schichtsysteme mit einer Einzelschichtdicke um 100 nm wurden bei
Temperaturen zwischen 230 und 430 °C ausgelagert. Die Interdiffusion wurde an
Silber-Gold und an Kupfer-Gold oberhalb der héchsten Ordnungstemperatur von
410 °C untersucht. Die Interreaktion wurde im Bereich der Ordnungsphasen des
Kupfer-Gold Systems studiert.

Zur Bearbeitung dieser Fragestellung sind chemische Analysetechniken mit hoher
Ortsauflosung erforderlich. Dazu wurde die elektronenmikroskopische Z-Kontrast-
abbildung verwendet. Es wurde eine Beschreibung des Bildkontrasts abgeleitet
und die Bedingungen, innerhalb derer eine quantitative Auswertung der Bildin-
tensitdten moglich ist, bestimmt. Fiir die Sekundérneutralteilchenmassenspek-
troskopie mit Lasernachionisierung wurde ein Auswertungsverfahren angegeben,
mit der eine quantitative chemische Analyse leicht moglich ist. Zusétzlich wurden
auftretende Artefakte der Methoden beleuchtet.

Im Fall der Interdiffusion bei 350 °C in epitaktischen Silber-Gold Schichten konnte
keine Abweichung von einer normalen Korngrenz- und Volumendiffusion festge-
stellt werden.

Bei der Interdiffusion im Kupfer-Gold System mit epitaktischen Schichten findet
man bei Interdiffusionsexperimenten oberhalb der hochsten Ordnungstemperatur
von 430 °C einen zweistufigen Prozefl. In der ersten Phase werden die Defekte, die
die Gitterfehlpassung zwischen den Schichten ausgleichen, durch die Volumendif-
fusion iiber die Diffusionszone verteilt. Wihrend der Diffusion kommt es zu einer
Verarmung an Leerstellen in der Diffusionszone, wodurch die Interdiffusion zum
Stillstand kommt. In einer zweiten Phase werden neue Keime von Kérnern neu-
er Orientierung an ausgezeichneten Punkten wie zum Beispiel an Tripelpunkten
zwischen der Grenzfliche und einer durch die Schicht verlaufenden Kleinwinkel-
korngrenze gebildet. Uber die neu gebildeten Korngrenzen ist nun wieder ein
schneller Transport und eine vereinfachte Bildung weiterer Kérner moglich. Die
Grofiwinkelkorngrenzen ermoglichen zudem eine schnellere Einstellung des Leer-
stellengleichgewichts. Im Vergleich zur hohen Reaktionsgeschwindigkeit kann iiber
die Korngrenze nur eine geringe Zahl der jeweils anderen Komponente antrans-
portiert werden. Dadurch weist die zuerst gebildete Kornstruktur nur eine geringe
Konzentration von 15 bis 20 at% der jeweils anderen Komponente auf. Im fol-
genden schreitet die Durchmischung mit der Bildung von hoher angereicherten
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8. Zusammenfassung

Kornern und diffusionsinduzierter Korngrenzwanderung bis zur Einstellung einer
Gleichgewichtskonzentration voran.

Die Reaktion in Kupfer/Gold Schichten unterhalb der Ordnungstemperatur dh-
nelt der der Interdiffusion oberhalb der Ordnungstemperatur sehr stark. Es treten
die gleichen Reaktionsprozesse auf. Die moglichen Ordnungsphasen habe dabei
aufgrund der im Vergleich zur Mischungsenthalpie geringen Ordnungsenthalpie
keinen nachweisbaren Einflufl auf die Phasenbildung. Das Phasenbildungsmodell
von Tu und Goesele [32] kann in diesem System aufgrund der falschen Vorausset-
zung planaren Schichtwachstums nicht angewendet werden. Auch die empirische
Regel von Pretorius [60, 85, 86] mufl versagen, weil die Phasenbildung in Kup-
fer /Gold Schichtsystemen vollsténdig von der Kinetik der Interdiffusion bestimmt
wird.

Der Spannungszustand in den Schichten beeinflufit die Gefiigeneubildung stark.
So wurde ein schnellerer Verlauf der Neubildung des Gefiiges in oberflichennahen
Bereichen, in denen Relaxationen iiber die Oberfliche moglich sind, gefunden.

Im Rahmen dieser Arbeit war eine quantitative Beschreibung der ersten Diffu-
sionsphase aufgrund der Komplexitit des Problems nicht méglich. Eine genaue-
re chemische Analyse der Konzentrationsverteilung um die Defektstruktur, zum
Beispiel mit Hilfe der dreidimensionalen Atomsonde, wiirde dieses Vorhaben er-
leichtern. Eine Beschreibung mit Hilfe von Computersimulationen aufgrund der
dargestellten Ergebnisse ist jedoch in Vorbereitung [40].
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A. SNMS-Eichungen zum System
Silber-Gold

Wie auch fiir das System Cu-Au wurden TRIM-Simulationen des Abtragsver-
haltens von Ag-Au unter Beschufl mit 700 eV Argon- und 25 keV Galliumionen
durchgefiihrt. Die Ergebnisse sind in den folgenden Auftragungen zusammenge-

faBt. Fiir Ag-Au findet man ein Verhéltnis zwischen der maximalen Silber- und
Goldintensitédt von 1.91 zu 1.
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Abb. A.1. TRIM-Simulation im System Ag-Au mit 700 eV Argon- und 25 keV Gal-
liumionen.
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