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Kurzzusammenfassung  
 

Die vorliegende Dissertation beschäftigt sich mit der Herstellung und Charakter i-

sierung von dünnen amorphen Metallschichten. Diese Materialklasse hat durch 

das Fehlen von klassischen mikrostrukturellen Fehlern wie Versetzungen oder 

etwa Korngrenzen Vorteile hinsichtlich der mechanischen Belastbarkeit oder 

beispielsweise Korrosionsbeständigkeit. Die binären Legierungen Ni-Zr und Cu-Ti 

wurden grundlegend in ihren Phasen-Gefüge-Eigenschaftsbeziehungen insbe-

sondere in Abhängigkeit ihrer Zusammensetzung untersucht. Unter anderem 

wurden die Oberflächenrauheit und der spezifische elektrische Widerstand 

bestimmt und im materialwissenschaftlichen Kontext diskutiert. Das Hauptau-

genmerk lag auf der Ermittlung der mechanischen Kennwerte wie E -Modul und 

intrinsische Eigenspannung. Die Kenntnis darüber ist notwendig, wenn in 

reproduzierbarer Weise Mikroröhren durch Aufrollen aus Dünnschichten dieses 

Materials hergestellt werden  sollen. Eine solche Technologie setzt Eigenspan-

nungsgradienten orthogonal zur Schichtebene voraus, so dass nach Ablösen vom 

Substrat sich eine Röhrengeometrie durch elastische Relaxation ergibt. 

In dieser Arbeit wurden die eigenspannungsgenerierenden Effe kte in Abhängig-

keit des Gefüges und der vorliegenden Phasen analysiert. Die gemessenen 

konkreten Werte wurden genutzt um erste Röhren gezielt herzustellen. Dabei 

zeigte sich, dass bereits mit geringem technologischem Aufwand die Röhren 

sich reproduzierbar und vorhersagbar in ihrer Geometrie fertigen lassen. 

 

 

 

  



Abstract  
 

This dissertation is addressing the preparation and characterization of thin 

amorphous metallic films. That material class has its advantages concerning 

mechanical stability or corrosion resistance due to the lack of classic microstru c-

tural defects like dislocations or grain boundaries. Ni-Zr and Cu-Ti as binary alloys 

were examined thoroughly in their phase -microstructure -property relationships 

especially in dependency on chemical composition. Beside others the surface 

roughness and specific electrical resistivity was determined and discussed in 

material science context. The main focus was on investigation of mechanical 

characteristic values like Young®s modulus and intrinsic residual stresses. 

Knowledge on that issue is necessary, when microtubes are to be reproducibly 

fabricated out of thin films made of these materials. Such a technology requires 

a stress gradient perpendicular to the layer plane, which leads to a tube geome-

try after separating it from the substrate due to the effect of elastic relaxation.  

In the present research the stress generating effects are analyzed with respect 

to the microstructure and existent phases. The measured actual values were 

used to produce first test tubes. It is shown, that these tubes can be fabricated 

in a reproducible and foreseeable manner in geometry even with a low techn o-

logical effort.  
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 Einleitung  1

 

Die unikalen Eigenschaften amorpher Werkstoffe bieten viele Möglichkeiten 

gegenwärtig verwendete kristalline Materialien gewinnbringend bezüglich 

Funktionalität und Haltbarkeit zu ersetzen. In den vergangenen Jahrzehnten 

wurden hierfür in Industrie und Forschung Anstrengungen unternommen, 

insbesondere amorphe Metalle in immer größeren Längenskalen herzustellen. 

Mit bereits entwickelten komplexen Legierungen werden Struktur- und Kon-

struktionswerkstoffe bereitgestellt, welche in ihrem mechanischen Eigen-

schaftsprofil wesentliche Vorteile gegenüber einem kristallinen Werkstoff ha ben 

[1]. Darüber hinaus können auch die Korrosionseigenschaften amorpher Metalle 

günstig sein und damit eine erhöhte Langzeitstabilität von Bauteilen erzeugen. 

Dies ist unter anderem auf die nahezu ideale Isotropie des Gefüges und der 

atomaren Struktur zurückzuführen. 

Diese und andere physikalische sowie chemische Eigenschaften sind z. T. auch 

dann nutzbar, wenn amorphe Metalle als eine Dünnschicht vorliegen. So ist 

beispielsweise die geringe Rauheit und hohe Streckgrenze im positiven Sinne zu 

nutzen; damit können mechanische oder elektromechanische Bauteile gefertigt 

werden, welche in einer Größenordnung von wenigen Mikrometern herausr a-

gende Eigenschaften aufweisen [2]. Der Fortschritt hin zur realen Nutzung 

derartiger Strukturen ist gegenwärtig so weit, dass erste Anwendungen möglich 

sind (z. B. in Brennstoffzellen [3]) bzw. bald sein können [4]. 

Eine noch jüngere, in eine andere Richtung gehende Forschung, zielt auf die 

Nutzung von Hohlzylindern ab, welche über verspannte Dünnschichten herstel l-

bar sind. Die Idee solcher Mikroröhren wurde erstmalig im Jahr 1999 veröffent-

licht [5]. Dabei wurden halbleitende Materialien wie InAs und GaAs als epitakt i-

sches System verwendet und gezielt  elastische Spannungen in die einzelnen 

planar abgeschiedenen Schichten eingebracht. Nach Ablösen der Schichtfolge 

von ihrer Unterlage wurde der Spannungsgradient abgebaut und in elastische 

Dehnung umgewandelt , was zu einer Röhrengeometrie führte . Gegenwärtig 

wird eine ganze Reihe von verschiedenen Materialien auf diese Weise verwe n-

det, welche wiederum vielfältige Funktionen erfüllen können. So ist die Nutzung 

im Bereich von Aktorik und Sensorik im Mikromaßstab in direktem Kontakt mit 

Halbleiterbauelementen denkbar. Mikrofluidische Experimente in Biologie und 

Medizin sowie weitere Lab -On-Chip Anwendungen sind bevorzugte Einsatzfel-

der. Bis zur Anwendungsreife solcher Produkte ist die gegenwärtige Forschung 

noch nicht gelangt. Hierfür fehlen noch syst ematische Untersuchungen und 
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einige technologische Voraussetzungen, wie etwa Reproduzierbarkeit im großen 

Maßstab oder Langlebigkeit in korrosiven Medien . Nichtsdestotrotz wurde 

gezeigt, welches Potenzial Mikroröhren dieser Art haben.  

Das Ziel der vorliegenden Arbeit ist  es, einen Beitrag zur Ausschöpfung dieses 

Potenzials zu leisten. Dazu soll die Summe an Vorteilen amorpher Metalle mit 

dem Aufroll -Prozess verknüpft und damit Synergie-Effekte erreicht werden. 

Konkret sollen zwei binäre Legierungen, Ni-Zr und Cu-Ti, als dünne Schichten 

präpariert und hinsichtlich der für die Aufroll -Technologie relevanten Eigenschaf-

ten untersucht  werden. Dies beinhaltet eine weitreichende Charakterisierung 

und fundierte Analyse des Gefüges, der Phasen, der Schichteigenspannungen 

usw.  an den planaren Dünnschichten. Auch wird die  Abhängigkeit der Eigen-

schaften von den Herstellungsbedingungen beleuchtet . Dies dient der Einord-

nung und Einschränkung auf Bedingungen, welche nutzbare Schichten mit 

generell günstigen Eigenschaften hervorbringen. 

Darüber hinaus sollen die ermittelten Eigenschaften für die Herstellung  aufgeroll-

ter Strukturen genutzt werden , welche als Demonstratoren für diese Materia l-

systeme fungieren könnten. Verschiedenste zukünftige Anwendungen im 

MEMS-Bereich (engl.: Micro-Electro-Mechanical-Systems, Mikroelektromechan i-

sche Systeme) sind auf Basis der amorphen metallischen Dünnschichten 

vorstellbar, u. a. Federkontaktelemente, Widerstandsheiz -Elemente oder 

mechanische Halterungen für gesonderte Funktionsbauelemente. Der Fokus 

dieser Arbeit liegt auf der Auswirkung der Eigenschaften planarer Dünnschichten 

auf die Ausbildung von Mikroröhren.  
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 Grundlagen  2

2.1 Amorphe  Metalle  

Amorphe Metalle (engl. metallic glasses) sind definiert als metastabile metalli-

sche Materialien, welche keine langreichweitige Atomanordnung besitzen1. 

Damit grenzen sie sich von den thermodynamisch stabilen Kristallstrukturen ab, 

bei der durch Translation von Atomgruppen (Elementarzellen) in die verschiede-

nen Raumrichtungen ein dreidimensionales Gitter aufgebaut wird. Hierin liegt 

auch ihre Besonderheit begründet, da daraus eine nahezu ideale Isotropie der 

Eigenschaften [2, 6, 7] und das Fehlen der kristallinen Baufehler [8] resultieren. 

Davon können gerade die mechanischen Eigenschaften profitieren und so wird 

bei dieser Werkstoffklasse eine sehr hohe Druckfestigkeit [9] und eine beträcht-

liche Elastizität [10] beobachtet. Des Weiteren zeichnen sich amorphe Metalle 

durch eine geringe Oberflächenrauheit und hohe Korrosionsbeständigkeit aus 

[11]. Dies ist gerade bei der Anwendung als dünne Filme in den verschiedensten 

Bereichen interessant, da Ober- und Grenzflächeneigenschaften dominieren. Die 

Vorteile ihrer magnetischen Eigenschaften für die Nutzung als Hart- oder 

Weichmagnete [12] eröffnen Möglichkeiten  mit hohem Wirkungsgrad  in der 

Elektrotechnik (z. B. Transformatorbleche) oder Elektronik-Branche (z. B. 

Datenträgermedium). Es sind jedoch die einmaligen Eigenschaftskombinationen, 

welche die Erforschung der glasartigen Metalle in den letzten Jahrzehnten stark 

beförderten [6, 8, 10, 13]. Amorphe Metalle  gehören trotz der Entdeckung 

bereits 1959 durch Duwez et.  al. [14] zu einem der Innovationsschwerpunkte  im 

Bereich der Werkstoffentwicklung. Dies ist unter anderem mit der aufwändigen 

Herstellung zu begründen. Das hier am häufigsten eingesetzte Verfahren ist die 

Rascherstarrung (Schmelzspinnen, engl.: meltspinning), bei der der Phasenüber-

gang von flüssig zu fest  in einer sehr hohen Abkühlgeschwindigkeit von bis zu 

108 K/s durchlaufen und somit eine Kristallisation kinetisch behindert wird. Die 

Unordnung der Schmelze wird in den festen Zustand übertragen. Andere Wege 

sind beispielsweise Verdüsung, Verdampfen, Elektrodeposition, Bestrahlung von 

Kristallinmaterial, mechanisches Legieren [15] oder auch Festkörperreaktionen 

[16]. Für eine Übersicht sei auf Greer [6] verwiesen. 

                                                

1 Der Begriff £metallisches Glas¯ wird im Deutschen streng genommen nur mit 

Werkstoffen verknüpft, welche einen ausgeprägten Glasübergang haben. Dies ist nicht 

notwendigerweise bei allen amorphen Metallen der Fall. Im Rahmen dieser Arbeit 

werden beide Begri ffe jedoch synonym verwendet.  
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Allen Herstellungsmethoden gemein ist die Einstellung eines metastabilen 

Zustandes des Werkstoffes, d. h. eines lokalen Minimums der Freien Enthalpie

H . Hierfür muss das Legierungssystem bestimmte Voraussetzungen erfüllen.  

Von entscheidender Bedeutung ist eine stark negative Mischungsenthalpie der 

Elemente. Dies kann z. B. bei einer Reihe von Zirconium-, Aluminium- und 

Eisenbasislegierungen beobachtet werden [17]. Durch Zulegieren weiterer 

geeigneter Elemente, wie beispielsweise Hafnium zu dem binä ren System von 

Nickel und Niob, kann die Kristallisation, spontan oder aufgeprägt, weiter 

erschwert wer den. Die teils komplexen Elementarzellen der Gleichgewichtsph a-

sen können nur über lange Diffusionswege verschiedener beteiligter Spezies 

erreicht werden, für die wiederum eine  hohe Aktivierungsenergie aufgebracht 

werden muss. In diesem Fall spricht man von einer guten Glasbildungsfähigkeit 

(GFA, engl.: glass forming ability). Bei Verwendung solcher Werkstoffe nahe der 

Raumtemperatur übersteigt die benötigte Kristallisationszeit desh alb die 

erwartete Einsatzdauer von mehreren Monaten bis einigen Jahren. 

Neben den aktuell untersuchten und eingesetzten komplexen Legierungen für 

metallische Gläser [18] ist es auch möglich, binäre Systeme in einem amorphen 

Zustand herzustellen. Bereits in frühen Studien (erste Veröffentlichung zu Au -Si 

1960 [14]) wurden verschiedene zweikomponentige Metallkombinationen auf 

ihre GFA hin untersucht. Diese Legierungen bieten die Möglichkeit, die Einflüsse 

der Herstellungsparameter bei den diversen Verfahren im Einzelnen und getrennt 

voneinander zu untersuchen. Nachteilig ist in vielen Fällen jedoch die ver-

gleichsweise nur mäßige thermodynamische Stabilität. Insbesondere dünne 

Schichten wurden hinsichtlich ihres Wachstumsverhaltens und physikalischen 

Eigenschaften analysiert (Ti-Ni [19], Ni-Zr [20], Cu-Ti [21], Al-Mo [22], Zr-Cu, Zr-Ti 

[23], Fe-Zr, Co-Zr [16, 24], Al-Nb, Cu-Ta, Ni-Mo, Al -Pt [25]). Dabei stellte sich das 

System Nickel-Zirconium als besonders guter Glasbildner heraus, bei dem ein 

breiter Stöchiometriebereich amorph stabilisierbar ist. Unter anderem aus 

diesem Grund wird diese Legierung als Modellsystem  für die vorliegende Arbeit 

verwendet und wird im Folge abschnitt näher besprochen. 

 2.1.1 Legierungssystem Ni -Zr 

Unter den binären Legierungen weist  das System aus Nickel und Zirconium eine  

hohe Glasbildungsfähigkeit aus. Wie auch bei anderen Übergangsmetall-

Systemen (Cu-Zr, Co-Zr, Ni-Ti) ist hier die Mischungsenthalpie stark negativ und 

liegt bei -49 kJ/mol [26]. Bei genügend schneller Erstarrung (> 105 K/s) stellt sich 

über einen sehr weiten Stöchiom etriebereich die amorphe Phase ein. Dass nicht 

von scharfen Grenzen bei gegebenen thermodynamischen Bedingungen 

ausgegangen werden kann, zeigt Abb. 1. Es wird deutlich, dass die Herstellung, 
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also die Vergangenheit des Werkstoffs ein  wesentlicher Faktor für den Glasbil-

dungsbereich ist. 

 

 

!ōōΦ мΥ ½ǳǎŀƳƳŜƴǎŜǘȊǳƴƎǎōŜǊŜƛŎƘ ŘŜǊ ŀƳƻǊǇƘŜƴ tƘŀǎŜ ōŜƛ bƛ-½Ǌ ōŜƛ ǾŜǊǎŎƘƛŜπ
ŘŜƴŜƴ IŜǊǎǘŜƭƭǳƴƎǎǾŜǊŦŀƘǊŜƴΤ {{!w ς !ƳƻǊǇƘƛǎŀǝƻƴ ŘǳǊŎƘ CŜǎǘƪǀǊǇŜǊǊŜŀƪǝƻƴ 
όǎƻƭƛŘ ǎǘŀǘŜ ŀƳƻǊǇƘƻǳǎ ǊŜŀŎǝƻƴύΣ a! ς ƳŜŎƘŀƴƛǎŎƘŜǎ [ŜƎƛŜǊŜƴ όƳŜŎƘŀƴƛŎŀƭ 
ŀƭƭƻȅƛƴƎύΣ wv ς wŀǎŎƘŜǊǎǘŀǊǊǳƴƎ όǊŀǇƛŘ ǉǳŜƴŎƘƛƴƎύΣ La ς LƻƴŜƴōŜǎǘǊŀƘƭǳƴƎ όƛƻƴ 
ƳƛȄƛƴƎύΤ vǳŜƭƭŜƴ ƛƳ ¢ŜȄǘ 

Deutlich erkennbar ist, dass der hohe lokalisierte Energieeintrag in den Festkör-

per beim Ionenmischen, bzw. -bestrahlung (IM, engl.: ion mixing) [27] ein 

effektives Amorphisieren der Legierung in einem weitern Zusammensetzung s-

bereich ohne dynamische Rekristallisation bewirkt . Dies wiederum wird bedingt 

durch die stete Wärmeabfuhr durch den Grundkörper. Ähnlich verhält es sich 

beim mechanischen Legieren (MA, engl.: mechanical alloying) [28]. Die starke 

Deformation von kristallinem Pulver in Kugelmühlen oder Attritoren unter 

Kühlung führt zu Nanokristalliten, welche allerdings durch ihren hohen Grenzflä-

chenanteil und Defektgehalt  gegenüber der amorphen Phase energetisch 

benachteiligt sind und zerfallen. Die Festkörperamorphisierung (SSAR, engl.: 

solid state amorphisation reaction) stellt hier einen Sonderfall dar. Sie kann 

ebenso bei dem MA wie auch nach Deposition dünner kristall iner Wechsellagen 

der Elemente [29, 30] statt finden. Über selektive Diffusionsvorgänge wird der 

metastabile Zustand der regellosen Atomanordnung eingestellt. Somit wi rd 

deutlich, dass es sich nicht um eine t hermodynamisch instabile Phase, sondern 

um ein lokales Minimum der freien Enthalpie handelt. Begünstigt wird diese 

Diffusion durch stark unterschiedliche Atomradien (æR > 15%), wie bei der 

Legierung Ni-Zr [31], wodurch für die kleinere Atomsorte , hier Nickel, der 

vergleichsweise schnelle Diffusionsmechanismus über Zwischengitterplätze 

gegenüber Platzwechselvorgängen dominiert [32]. Dabei wurden von verschie-
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denen Autoren übereinstimmend [33-35] die Ni-Atome als die schneller diffundi e-

rende Spezies der beiden bestätigt. Aus differenz -kalorischen Messungen [36] an 

Ni-Zr-Multilagen sind die entsprechenden Temperaturbereiche der Amorphisi e-

rung (200-400 °C) und der Bildung der intermetallischen Gleichgewichtsphase 

(ca. 570 °C) bekannt. 

Neben mechanischen Experimenten [37] wurden insbesondere die Korrosionsei-

genschaften von Ni-Zr untersucht  [38, 39]. Es zeigte sich eine größere Resistenz 

gegen korrosive Medien im direkten Vergleich mit kristallinem Ni -Zr-Material. 

Vornehmlich die Oberflächenoxidation des Ni-Zr [39, 40] wurde ausgewertet, 

wobei sich eine selektive Oxidation des Zirconiums zu ZrOx herausstellte und 

damit eine Nickelanreicherung direkt unter der Oberfläche erfolgt e. Außerdem 

zeigten Analysen zum Magnetismus [41-43], dass mindestens 90 At.-% Ni 

enthalten sein müssen, um bei Raumtemperatur ferromagnetisches Verhalten 

beobachten zu können. 

Damit liegt bereits über diese binäre Legierung eine Reihe von Erkenntnissen 

vor, die es ermöglicht, durch ergänzende systematische Messungen im Rahmen 

der vorliegenden Arbeit grundlegende Zusammenhänge zwischen Struktur, 

Gefüge und physikalisch-chemischen Merkmalen herzustellen. Allerdings ist 

noch wenig über den Eigenspannungszustand von Ni-Zr-Dünnschichten ist aus 

der Literatur bekannt und wird deshalb in dieser Arbeit eine Schlüsselrolle 

einnehmen. 

Hinsichtlich der Anwendungen des Ni-Zr werden in Ryan et al. [44] als Akkumula-

tormaterial oder in der Reaktortechnik sowie Medizintechnik [45] prognostiziert. 

Da die konkreten Anwendungen  jedoch im Rahmen der vorliegenden Arbeit 

keine Rolle spielen, werden diese bezüglich des Systems Ni-Zr nicht weiter 

vertieft.  

 2.1.2 Legierungssystem Cu -Ti 

Die hohe elektrische Leitfähigkeit des Kupfers hat es zu einem der Hauptel e-

mente der Mikroelektronik -Branche gemacht. Der hohe Diffusionskoeffizient von 

Cu in Silicium [46], dem hier gebräuchlichsten Substratmaterial, macht es jedoch 

nötig, Diffusionsbarrieren wie z. B. Titan einzusetzen. Titan erfüllt neben dieser 

Funktion auch noch die der Haftvermittlung und erhöht somit die Qualität und 

Reproduzierbarkeit der Kupferelektroden und ²leiterbahnen. Zwar können hierfür 

auch andere Elemente wie Cr [47] oder Ta [48] sowie Verbindungen (z. B. Al2O3) 

genutzt werden [49], doch gerade Ti stellte sich als geeignetes Element heraus. 

Dies ist auch aufgrund der einfachen Verarbeitbarkeit und der geringen Material-

kosten begründet. 
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Durch das starke wirtschaftliche Interesse wurde das Legierungssystem Cu -Ti 

hinsichtlich vieler relevanter Faktoren, wie z. B. elektrischer Widerstand, 

Langzeit-Temperaturstabilität oder auch Gefügeausbildung, bereits hinreichend 

erforscht [50-54]. Zu einem beträchtlichen Teil beschränkten sich die Arbeiten 

jedoch auf Dünnschichtabfolgen. Eine wenige Nanometer dünne Ti -Schicht 

wurde zumeist durch einen vergleichsweise dicken (bis zu einem Mikrometer) 

Cu-Film bedeckt und die Funktionen klar voneinander getrennt untersucht  (Ti-

Barriereschicht und Cu-Leiterbahn). 

Neben der Verwendung als elektrischen Leiter, besonders als Dünnschicht-

Elektrodenmaterial, sind als weiteres Einsatzgebiet Cu-Ti-Partikel als Füllmaterial 

beim Hartlöten bekannt [55], wo sie die Festigkeit des Lotes erhöhen.  

Materialwissenschaftlich gesehen kann das Übergangsmetallsystem Cu-Ti auch 

bereits als binäre Legierung einen metastabilen Zustand ausbilden. So lässt es 

sich mit Hilfe von  Dünnschichtverfahren [56], mechanischem Legieren [57] 

sowie mittels  Schmelzspinnen [58, 59] amorph herstellen. Dabei variiert der 

chemische Zusammensetzungsbereich, bei denen eine amorphe Phase erreicht 

wurde, zum Teil erheblich. So wird schon allein bei rein theoretischen Betrac h-

tungen von verschiedenen Bereichen berichtet, etwa 22  ² 71 At.-% Cu (MD-

Simulationen, [60]) und 32 ² 81 At.-% Cu (Miedema-Ansatz, [61]). Mechanisches 

Legieren ermöglichte eine Amorphisierung mindestens bei einem Kupfergehalt-

bereich von 30 bis 70 At.-% [57]. 

Verschiedene Forschergruppen untersuchten die elektrische Eigenschaften des 

amorphen Cu-Ti mit Blick auf die Mikroelektronik [56, 62]. So wurde ein spezifi-

scher Widerstand verschiedener Kompositionen von Cu-Ti-Dünnschichten zu 

ca. 200 ² 250 µɋcm bestimmt. Dies ist im Vergleich zu kristallinen Reinelemen t-

schichten ein hoher Wert, doch kann er mit dem Unordnungszustand erklärt 

werden [56], namentlich mit der  geringen mittlere n freien Weglänge der 

Elektronen. Andererseits ist die amorphe Phase beim Korrosionsverhalten 

vorteilhaft  [63] und es ist eine Passivierung des Werkstoffs bei hohem Titan-

Gehalt bis zu 30 At.-% Cu nachgewiesen worden [64]. In der Folge bildet sich 

eine kupferreiche Phase direkt unter der Oberfläche aus, da das Titan als Oxid an 

der Oberfläche gebunden wird [65]. 

Arbeiten an amorphen Cu-Ti-Dünnschichten [66, 67] zeigen einen großen 

Einfluss der Abscheidebedingungen auf die gemessenen Eigenspannungen 

sowie eine starke Abhängigkeit der Schichtmorphologie (Rauheit, Struktur usw.) 

u. a. vom Prozessdruck [21, 68]. Jedoch fehlt bisher sowohl eine eindeutige 

Korrelation zwischen Abscheideparametern, Morphologie, Eigenspannungen und 

anwendungsrelevanten Eigenschaften als auch ein entsprechendes Wachs-

tumsmodell.  Weiterhin sind nur Arbeiten bekannt, welche das Verdampfen als 
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Depositionsverfahren für dieses System untersuc hen (z. B. [66]); das Kathoden-

zerstäuben wurde bislang experimentell nicht erforscht. Hier leistet die vorlie-

gende Arbeit einen wichtige n Beitrag, indem Parametereinflüsse dieses Verfah-

rens auf die Schichteigenschaften systematisch analysiert werden.  

2.2 Verfahren zur Herstellu ng dünner Schichten  

 2.2.1 Überblick  

Als dünne Schichten werden Werkstoffe mit einer Längenausdehnung in 

mindestens einer Richtung unter 10  µm bezeichnet. Sie stellen eine Modifikation 

des Grundwerkstoffes (Substrat) dar oder tragen ihre eigene unterlageunabhän-

gige Funktion. Für die Herstellung der großen Vielfalt von verschiedenen 

gegenwärtig genutzten Dünnschichten sind in der Vergangenheit eine Reihe von 

Verfahren entwickelt worden. Zu unterscheiden sind diese zunächst in elektr o-

chemische Schichtherstellung sow ie chemische und physikalische Gasphasen-

abscheidung (engl. chemical vapor deposition, CVD; physical vapor deposition, 

PVD). 

Die Elektrochemie (Galvanik) ist eine kostengünstige und schnelle Variante, um 

auch dickere Schichten zu generieren. Sie bietet somit eine höchst wirtschaftl i-

che Möglichkeit, auch große und komplexe Bauteile mit einer  guten Gleichmä-

ßigkeit der Schichtdicke (Konformität ) zu beschichten. Als Beispiel seien 

Karosserieteile für Automobile genannt [69]. Jedoch dürfen hier keine außeror-

dentlichen Anforderungen an die Reinheit, Schichtqualität oder Rauheit gestellt 

werden, da z. T. Additive in den Film eingebaut werden können. 

Eine noch höhere Konformität  als bei der Galvanik wird bei der CVD erreicht. Hier 

werden dem Reaktor mehrere Edukte in Gasform zugeführt. Dort befindet sich 

das Substrat, auf dessen Oberfläche eine chemische Reaktion abläuft und die 

Dünnschicht als Produkt entsteht. Anschließend werden die nicht verwerteten 

Edukte sowie weitere Abfallp rodukte wieder aus dem Reaktorraum entfernt.  Der 

geschilderte Prozess kann dabei ununterbrochen oder sequenziell geführt 

werden. Eine der neueren und vielfach in der Mikroelektronik eingesetzten CVD -

Varianten ist die Atomlagenabscheidung (engl.: atomic layer deposition, ALD), die 

man auch als gepulstes CVD-Verfahren mit Zwischenreinigungsschritt bezeic h-

net [70]. Auf das gesamte Spektrum der einzelnen Varianten der CVD soll hier 

jedoch nicht weiter eingegangen  sondern auf einschlägige Fachliteratur verwie-

sen (z. B. [71]) werden. 

Die PVD-Verfahren sind bezüglich des Prozesses prinzipiell weniger komplex, da 

hier die abzuscheidende Spezies aus der Dampfphase auf dem Substrat konden-

siert und kontinuierlich die Schicht aufbaut [72]. Es wird generell mit Feststoffen  

(Metalle, Keramiken) gearbeitet, die durch Energieeintrag zur Emission von 
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Atomen oder Atomgruppen angeregt werden, welche dann die Schicht bilden . 

Dabei unterscheiden sich die Methoden zumeist nur in der Art und Weise, wie 

die Dampfphase des abzuscheidenden Stoffes (Zielsubstanz, engl.: target) 

erzeugt wird. Zum einen ist dies über temperaturgetriebenes Verdampfen 

möglich, wobei der Wärmeeintrag in das Target indirekt über den Tiegel ² das 

eigentliche thermische Verdampfen ² oder direkt (beispielsweise mit einem 

Elektronenstrahl) erfolgen kann. In beiden Fällen schmilzt zunächst der Festkör-

per auf und der elektrisch neutrale hochreine Dampf des Materials entsteht über 

den Dampfdruck in einer unter Hochvakuum stehenden Kammer.  

Andere Arten der Verdampfung nutzen den direkten Übergang aus dem Festkör-

per. Dies kann durch einen Lichtbogen oder auch durch intensive Laser-Impulse 

erfolgen (siehe z. B. [73]). Darüber hinaus gibt es eine ganze Gruppe von 

Methoden, welche sich mit dem Begriff Kathodenzerstäuben (engl. sputtering) 

überschreiben lässt. Die Einzelheiten dieser Verfahren werden im nächsten 

Abschnitt (2.2.2) erläutert. 

Um die genannten Beschichtungsmethoden technologisch und wirtschaftlich 

einordnen zu können, sind eine Reihe von Faktoren wichtig, insbesondere 

Reinheitsforderungen, thermische Belastung des Substratmaterials, Kosten, 

usw. Wie bereits erwähnt, können mit elektrochemischer Abscheidung bei 

geeigneter Verfahrensführung bis zu mehrere Mikrometer dicke Schichten und 

Schichtsysteme aufgebracht werden. D iese Filme stellt man mit keinem anderen 

Verfahren so kostengünstig und schnell her, nicht zuletzt weil keinerlei vakuu m-

technische Anlagen nötig sind. Außerdem ist die thermische Belastung der zu 

beschichtenden Substrate vernachlässigbar. Dies ist auch bei dem Großteil der 

PVD-Verfahren der Fall, während bei CVD mittlere bis hohe Reaktionstemperatu-

ren (mehrere Hundert Grad Celsius) nötig sind, um die Prozesszeiten gering zu 

halten und den erwünschten chemischen Prozess überhaupt thermodynamisch 

zu ermöglichen. Für viele Einsatzfälle ist oft eine hohe Reinheit der Dünnschicht 

erforderlich (> 99,9 %). Mit Ausnahme der Galvanik lässt sich mit mehr oder 

minder großem Aufwand ein hochreiner Film, d.  h. mit dessen Sollzusammen-

setzung, mit  allen Dünnschicht-Herstellungsverfahren fertigen. Die elektroch e-

mische Abscheidung nutzt eine Reihe von Additiven und arbeitet mit flüssigen 

Elektrolyten, die zu einem gewissen Teil beim Schichtaufbau als Unreinheiten 

eingelagert werden. Um die Menge an ungewünschten Bestandteilen  bei den 

PVD-Methoden so gering wie möglich zu halten, wird hier häufig im Hochvak u-

umbereich abgeschieden. Hierdurch werden Restgasatome in der Schicht auf ein 

Minimum reduziert. Dieser technologisch und wirtschaftlich hohe Aufwand muss 

durch eine große Effizienz des Verfahrens oder Einzigartigkeit des Produkts 

dessen Kosten rechtfertigen. Auch ist hier die Kontinuität des Depositionspr o-
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zesses während eines gesetzten Zeitraumes bzw. einer Produktionsmenge von 

Belang. So wird das kostenintensive Sputtern in einem Durchlaufprozess zur 

Großflächen-Architekturglasbeschichtung wieder rentabel. Das weniger konsta n-

te thermische Verdampfen  (veränderter Tiegelfüllstand während des Beschich-

tungsprozesses) ist im Bereich kleinerer Chargen im Vorteil, was durch den 

geringen apparativen Aufwands begründet ist . Die hochreinen Schichten des 

Elektronenstrahl-Verdampfens sind für die Mikroelektronik  wegen der hohen 

Anforderungen unverzichtbar und werden für die hochwertigen Produkte auf 

wirtschaftlich e Weise eingesetzt [74]. 

Alle genannten bzw. beschriebenen Beschichtungstechniken werden somit in 

verschiedensten Produktionszweigen genutzt und unterliegen stets einem 

Kostendruck, was auch zu ständiger Diversifizierung und Optimierung der 

Verfahren führt. 

 

 2.2.2 Kathodenzerstäuben  

Da in dieser Arbeit Metallschichten durch Kathodenzerstäuben hergestellt 

wurden, soll dieses Verfahren hier näher betrachtet werden.  

Generell zündet eine über zwei geeignet  geformte Elektroden angelegte 

Hochspannung in dem dazwischen liegenden Raum eine Plasmaentladung. 

Dabei sind Anode (Massepotenzial) und Kathode (zu zerstäubendes Material) 

geometrisch derart gestaltet , dass optimale Bedingungen für ein kaltes Plasma 

gegeben sind [75]. Für eine Abscheidung flutet man die Vakuumkammer bis zu 

einem definierten Prozessdruck mit Inertgas (meist Argon), welches in der 

Plasmawolke teilweise ionisiert. Die positiven Inertgasionen werden über das 

elektrische Feld in Richtung der Kathode beschleunigt. Aus deren Oberfläche 

schlagen die Prozessgasionen durch ihre kinetische Energie Atome und Gruppen 

von Atomen (engl. cluster) heraus. Diese kondensieren auf der Substratoberflä-

che, welche vorzugsweise gegenüber dem Target angeordnet ist. Auf dem Flug 

ereignen sich u. U. mehrere Stöße mit dem Prozessgas, so dass eine große 

Winkelverteilung der Richtung der kondensierenden Teilchen vorliegt. Außerdem 

haben die herausgeschlagenen Teilchen oder Cluster im Mittel eine höhere 

Energie (wenige 10 eV [76, 77]) als bei reiner thermischer Verdampfung (ca. 

0,1 eV [73]), da die kinetische Komponente der Ionenstöße hinzukommt. Mit 

erhöhtem Prozessgasdruck finden statistisch mehr  Kollisionen statt  [78], was 

indirekt mit der mittleren freien Weglänge  l der Partikel zusammenhängt 

(Gl. 2.1). Diese ist eine häufig verwendete Größe, um das Verhalten und die 

Energie der Gasteilchen abzuschätzen. 
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Die Zusammenstöße verringern die Teilchenenergie, verbreitern deren Rich-

tungsverteilung und auch die Wahrscheinlichkeit, dass diese Teilchen stoßioni-

siert werden. Um die Energie der auf dem Substrat ankommenden Spezies zu 

beeinflussen, kann deshalb mit einem elektrischen Potenzial ² abstoßend oder 

anziehend ² des Substrats gearbeitet werden (Bias-Sputtern). Eine Erhöhung der 

Substrattemperatur ermöglicht zudem eine größere Mobilität der kondensierten 

Teilchen, so dass hier noch Umordnungsprozesse ablaufen können (Diffu-sion, 

Reaktionen, Phasenbildung), welche mit ungeheiztem oder gar gekühltem 

Substrat keine wesentliche Rolle spielen [73, 79]. 

Durch Eintrag von mehr Prozessgas und somit mehr zerstäubenden Ionen wird 

die Wachstumsrate der Schicht  auf ein Mehrfaches erhöht. Gleiches kann mit 

einer Verstärkung der Ionisationsrate selbst durch ein geeignetes Magnetfeld im 

Bereich des Plasmas erreicht werden (magnetfeldunterstütztes Kathodenze r-

stäuben, engl.: magnetron sputtering ). Hierdurch verlängert sich der Weg der 

generierten Elektronen innerhalb des Plasmas, die dann weitere Neutralteilchen 

ionisieren (erhöhte Ionisierungsrate). Eine solche Modifikation in Form eines 

Zirkular-Magnetrons wurde im Rahmen diese r Arbeit genutzt.  

Um auch elektrisch isolierende Stoffe  wie oxidische oder nitridische Verbin-

dungen sputtern zu können, wird die Quelle mit Wechselspannung im hochfre-

quenten Modus (RF, engl.: radio frequency; meist bei 13,56  MHz [80]) betrieben. 

Ein kapazitives Aufladen des Targets wird so vermieden. 

2.3 Spannungen in Dünnschichten  

Werkstoffe und Werkstoffverbunde können unter mechanischer Spannung 

stehen. Neben externen Belastungen können auch innerhalb des Materials 

Gründe für elastische Verzerrungen (Eigenspannungen) vorliegen. Diese werden, 

entsprechend ihrer Wirkungsreichweite, in drei Arten unterteilt [81]: 

I. mikrostrukturübergreifend (über Korngrenzen hinweg),  

II. innerhalb eines Kristalliten, 

III. interatomar. 

Es treten sowohl in Kompaktmaterialien als auch in Dünnschichten alle drei 

Klassen gleichzeitig in verschiedener Intensität auf. Nicht alle Eigenspannungen 

sind dabei jedoch überhaupt für den Anwendungsfall relevant. Insbesondere die 
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makroskopisch messbaren Eigenspannungen (Klasse I) haben eine technische 

Bedeutung ² weil sie das ganze Bauelement betreffen ² und sollen deshalb in 

dieser Arbeit grundlegend in metallischen Dünnschichten untersucht werden.  

Zunächst muss man sich vergegenwärtigen, dass mechanische Spannungen 

immer einen festen Körper benötigen. Auch wenn in der Literatur von Wach s-

tumsspannungen berichtet wird  [82, 83], treten diese in  der gerade hergestellten 

Schicht auf, indem sich diese Schicht in ihren Eigenschaften ändert. Weder ein 

Gasatom noch ein kondensierendes Teilchen mit vorhandener Oberflächenmobi-

lität kann Träger mechanischer Verzerrungen sein. Weiterhin liegen intrinsische 

Spannungen in ihrem Absolutwert immer unter der Fließgrenze des Materials. 

Wird letztere oder die Haftfestigkeit zum Substrat überschritten, reduziert sich 

die Eigenspannung mindestens bis zu diesem Betrag und steht dann mit ihnen 

im Energie-Gleichgewicht. Außerdem sind Makrospannungen in Dünnschichten 

aufgrund der freien Oberfläche stets auf die Schichtebene beschränkt, so dass in 

der Normalenrichtung keine Spannung gemessen wird. Daraus ergeben sich 

einige Korrekturen bei der Beschreibung der elastischen Eigenschaften im 

Gegensatz zum dreidimensionalen Fall [80, 84]. So wird der biaxiale Modul 

eingeführt, welcher sich aus dem E -Modul ableitet  (s. Abschnitt  3.3.1). 

Die Gründe für elastische Verzerrungen in dünnen Schichten sind vielfältig. An 

dieser Stelle sollen jedoch nur die durch Deposition aus der Dampfphase 

hergestellten Filme betrachtet  werden. Gerade in der sehr frühen Phase der 

Schichtbildung auf dem Substrat gibt es eine große Zahl von Einflussfaktoren auf 

die Spannung des Materials. Beispielhaft genannt seien hier Oberflächen- bzw. 

Grenzflächenspannungen zum Substrat, Koagulation von entstandenen Inseln 

oder konkrete Schicht-Substrat-Beziehungen wie Epitaxie und Quasi-Epitaxie 

[85]. Darüber hinaus bestimmen die Depositionsmethode und die vorliegenden 

Abscheidebedingungen indirekt oder unmittelbar die Spannungsentwicklung 

während des Schichtwachstums. Neben den Materialien selbst sind die Energie 

der kondensierenden Spezies sowie die Substrattemperatur von entschei dender 

Bedeutung. Bereits in den 1970er Jahren stellten Thornton et  al. [86, 87] einen 

Zusammenhang zwischen Substrattemperatur, Teilchenenergie und Morphologie  

metallischer Schichten her. Diese zunächst empirischen Untersuchungen 

mündeten dann generalisiert in ein Strukturzonenmodell (SZM), welches auf 

einen ersten Entwurf von Movchan und Demchishin [88] aufbaut (Abb. 2). 

Letzteres enthält nur die Temperatur als Variable. 
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Es gilt übergreifend für alle metallischen Schichten, die durch Kathodenzerstäu-

ben abscheidbar sind und stellt ansatzweise die Komplexität der ablaufenden 

Vorgänge während der Deposition dar (s. a. Abschnitt  2.2.2). Verschiedene 

Auswirkungen der Morphologie auf die Schichtspannungen werden im Folge n-

den diskutiert.  

Im Bereich der Zone I ist die Beweglichkeit der kondensierenden Spezies so 

gering, dass nahezu keine Oberflächendiffusion stattfinden kann . Es entstehen 

hierdurch nadelige Strukturen mit wenigen Nanometern Breite, zumeist Kristall i-

te. Die Porosität zwischen ebendiesen Strukturen kann somit nicht vollständig 

geschlossen werden, w ie Abb. 2 zeigt. Auf diese Weise bildet sich eine Schicht 

mit geringer Dichte und hohem Defektanteil aus, was einen hochgradig me t-

astabilen Zustand beschreibt. Heilen diese Defekte nach der Beschichtung 

teilweise wieder aus und die Atome nehmen thermodynamisch bevorzugte 

Plätze ein, erhöht sich die mittlere Dichte  der Korngrenzenbereiche. Die Atome 

fehlen demzufolge in den Kristalliten und es treten damit z.T. beträchtliche 

Zugspannungen in der Schichtebene auf. Dieser Effekt wird treffend als £Zip-

ping¯ (Reiúverschluss, engl.: zip) [91] bezeichnet, da die Größe der Korngrenzen-

bereiche abnimmt und die nadeligen Strukturen zueinander hingezogen werden 

(s. Abb. 3). 
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Eine andere Interpretation dieser Atomumlagerung wurde durch Nix und 

Clemens [92] vorgenommen. Sie beschreiben eine zugspannungsgenerierende 

Komponente durch Oberflächenminimierung . Sind Rauheiten in einem frühen 

Stadium der Schicht vorhanden, wie das Schema in Abb. 4 skizziert, kann eine 

Koaleszenz zweier benachbarter Oberflächen zu einer gemeinsamen Grenzfläche 

eine elastische Verzerrung hervorrufen. Es entsteht somit ein energetisches 

Gleichgewicht zwis chen der verringerten Oberflächenenergie und der mechani-

schen Spannung in der Schicht. Sind die Relaxationsvorgänge während des 

Schichtaufbaus gering, bleiben diese Zugspannungen als messbare makroskopi-

sche Spannung in dem Film erhalten. 
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Verlängern sich die maximal möglichen Diffusionswege der gerade auf der 

Oberfläche aufgetroffenen Atome, können Leerstellen und Nanoporosität noch 

aufgefüllt werden . Damit entsteht ein dichter Film mit noch sehr geringer 

Korngröße (Zone T). Für ein Wachstum der Kristallite während des Schichtauf-

baus ist die Energie nicht ausreichend. Auch ist das Material stark defektbehaf-

tet, jedoch sind hier eher ein- und zweidimensionale Fehler dominant. Insbeson-

dere senkrecht zur Schichtebene verlaufende Strukturgrenzen/Korngrenzen sind 

in der Morphologie auszumachen und spielen bei einem weiteren elementaren 

Effekt eine wesentliche Rolle. Das sogenannte £Atomic Peening¯ (Hÿmmern, 

engl.: peening) [93] tritt  auf, wenn die kinetische Energie der vom Target 

herausgeschlagenen Teilchen so groß ist, dass diese schon in der Schicht 

befindliche Atome von ihrem Platz verdrängen und weiter in die Schicht hinein-

treiben (s. Abb. 5). Solche erzwungenen und gerichteten Platzwechselvorgänge 

laufen vorzugsweise dort ab, wo die zwischenatomaren Bindungskräfte hera b-

gesetzt sind und ausreichend freies Volumen vorhanden ist, nämlich an Korn-

grenzen. Je mehr solcher gestörten Bereiche vorliegen und je eher diese in 

Richtung der ankommenden Spezies orientiert sind, desto größer ist der Effekt 

des Peening. Aus diesem Grund sind bei gesputterten Schichten, we lche der 

Zone T zugeordnet werden, häufig auch hohe elastische Druckspannungen zu 

verzeichnen. Im Gegensatz zum Zipping ist die Verdichtung der Schicht hier von 

außen erzwungen und bewirkt dadurch ein anderes Vorzeichen der Spannung. 
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ƭǳƳŜƴ ŜǊȊƛŜƭǘΤ ƴŀŎƘ ώфоϐ 
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Dieses Peening dominiert auch die Zone II des SZM (Abb. 2), bei der eine stark 

vermehrte Oberflächenmobilität mit einer Kornvergrößerung einhergeht . Die 

Teilchen haben somit Zeit, auch entferntere thermodynamisch günstige Gitte r-

plätze einzunehmen. Ist die Substrattemperatur nahe der Schmelztemperatur 

des Schichtmaterials gewählt, relaxiert der Werkstoff dynamisch noch während 

der Abscheidung und es bildet sich ein grobkörniges, globulares, eigenspan-

nungsarmes oder -freies Gefüge aus. 

Über alle morphologischen Zonen hinweg wird in der Literatur [94] ein weiterer 

spannungsbildender Prozess diskutiert. Es wird davon ausgegangen, dass die 

Ad-Atome direkt im Anschluss an die Phase der Oberflächendiffusion und 

£Definition¯ der nächsten Nachbarn noch Rest-Schwingungsenergie besitzen. 

Diese wird lokal an das Gitter abgegeben und somit £frieren die Atome ein¯ 

(Freezing Model; engl.: freeze, Frieren). Das führt in unmittelbarer Umgebung zu 

einer Kontraktion, was wiederum in eine r Zugspannung der Gesamtschicht 

resultiert  (Modell nach [95]) (s. Abb. 6). 

 

 
!ōōΦ сΥ CǊŜŜȊƛƴƎ-aŜŎƘŀƴƛǎƳǳǎΤ ƴŀŎƘ 9ǊǊŜƛŎƘŜƴ ŘŜǊ {ŎƘƛŎƘǘƻōŜǊƅŅŎƘŜ 
ƎŜōŜƴ ŘƛŜ ¢ŜƛƭŎƘŜƴ ƛƘǊŜ ƪƛƴŜǝǎŎƘŜ 9ƴŜǊƎƛŜ ŀō ǳƴŘ ŘƛŜ DƛǧŜǊǎŎƘǿƛƴπ
ƎǳƴƎ ŘƛǎǎƛǇƛŜǊǘ ǳƴŘ ŦǸƘǊǘ Ȋǳ ƭƻƪŀƭŜǊ YƻƴǘǊŀƪǝƻƴΤ ƴŀŎƘ ώфрϐ 

Zusammenfassend muss betont werden, dass stets alle spannungsgenerieren-

den Effekte zur vorliegenden Eigenspannung beitragen. Je nach Wahl der 

Abscheideparameter und ²materialien dominiert jedoch mal der eine, mal der 

andere. Des Weiteren ist die spannungsabbauende Komponente stets präsent, 

wenn auch erst bei höheren homologen Temperaturen signifikant. Für das 
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vollständige Relaxieren werden die nötigen Aktivierungsenergien bei  Raumtem-

peratur nicht erreicht.  

Rand- und auch material- sowie systemspezifische Effekte sowie auch für die 

Praxis relevante Schichtunreinheiten können durchaus einen gravierenden 

Einfluss auf die Ausprägung der Schichtspannung haben. Diese werden an 

dieser Stelle aufgrund der Vielfalt und Spezifität aber nicht weiter betrachtet.  

2.4 Mikroröhren  aus selbstaufrollende n Dünns chichte n 

Extreme Eigenspannungszustände der in einem Bauteil eingesetzten Werkstoffe 

sind in vielen Fällen unerwünscht, da sie häufig die Lebensdauer bzw. die 

Belastbarkeit herabsetzen können. Allerdings können diese gerade in Dünn-

schichten gezielt genutzt werden . Über geeignetes Prozessieren lassen sich so 

mechanisch wirksame Funktionsbauelemente herstellen. Beispielsweise sind 

Mikrogreifer und ²hebel [96] oder Federaktuatoren [97] untersucht worden. 

Gerade hier sind amorphe Materialien und insbesondere amorphe Metalle 

vorteilhaft . Die einzigartigen Eigenschaften dieser Materialklasse sind hier von 

Interesse, da bei immer weiter voranschreitender Miniaturisierung Kristallbaufe h-

ler eine negative Wirkung auf die Verwendbarkeit des Produkts haben können 

[98]. Eine Kombination von amorpher Struktur mit fortschreitender Integration 

und Größenreduktion wirkt sich darüber hinaus positiv auf die mechanischen 

Eigenschaften aus; konkret sind hier Streckgrenze und Zähigkeit genannt [99]. 

Diesbezüglich wurden bereits unabhängig von einer konkreten Anwendung 

verschiedene Materialkombinationen auf verschiedenen Wegen hergestellt und 

untersucht  [7, 100, 101]. Unter anderem wurden Säulen (engl.: pillar) aus 

Mehrlagen-Dünnschichtsystemen, bestehend aus kristallinen und amorphen 

Schichten, mit Hilfe der Fokussierter-Ionenstrahl-Technik (engl.: focused ion 

beam, FIB) erzeugt und das mechanische Verhalten des Verbundsystems (u. a. 

Scherbandbewegung an den Grenzflächen) mittels Mikro -Druckversuchen 

analysiert [101]. Es zeigten sich interessante größenabhängige Effekte des 

mechanischen Verhaltens, insbesondere der gegenseitigen positiven Beeinflus-

sung beider Phasen hinsichtlich der maximalen mechanischen Belastbarkeit 

[102]. Diese und andere grundlegende Untersuchungen tragen zu einem breiten 

Verständnis des mechanischen und physikalischen Verhaltens der amorphen 

Metalle bei sehr kle inen Längenskalen bei und sind für eine Weiterentwicklung 

von aktuellen MEMS-Produkten von besonderem Interesse.  

Auch ein solches vielversprechendes Materialverhalten könnte für die Technolo-

gie der selbstaufrollenden Schichten zu Mikroröhren von Nutzen sein. Dabei ist 

dies ein relativ neuartiger Ansatz für integrierte multifunktionale Systeme  und 

stößt in die Dreidimensionalität von solchen Systemen vor.  Vorgeschlagen von 
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Prinz et al. [103], wurde er maßgeblich durch Schmidt et. al. weiter entwickelt  

[104]. Es wird das Selbstaufrollen geeignet hergestellter Dünnschichtbereiche 

durch gezielt erzeugte Schichtspannungsgradienten ausgenutzt. Hierzu wurden 

bisher vornehmlich halbleitende [105-107], oxidische oder einkomponentige 

metallische Materialien eingesetzt [108, 109]. Die so entstehenden Röhrchen 

können die unterschiedlichsten Aufgaben bei sogenannten Lab-On-A-Chip-

Applikationen übernehmen. Vorstellbar sind beispielsweise Anwendungen als 

feinste Kapillaren mit Sensorfunktion bei Gas- oder Flüssigkeitstransport [110], 

als Behälter für lebende Zellen [111] sowie als elektrische bzw. optische 

Bauelemente wie Kondensatoren [112] oder Lichtleiter  [113]. 

Eine mögliche Technik zur Herstellung dieser Rollen wird  im Folgenden erläutert. 

Es wird zunächst eine Opferschicht (zumeist Fotolack) auf das Substrat aufge-

bracht und lithografisch strukturiert. Unter flachem Winkel von etwa 20° zur 

Quelle erfolgt danach die Beschichtung, häufig durch Elektronenstrahlverdamp-

fung. So wird z. T. das Substrat in den Gräben mitbeschichtet, während durch 

die Abschattung an der Opferschichtkante auch unbeschichtete Bereiche 

entstehen. Diese bilden bei dem nachfolgenden Ablösen bzw. Ätzen durch 

opferschichtselektive Lösungs- bzw. Ätzmittel den zeitlich ersten A ngriffspunkt. 

Das fortschreitende Lösen vom Substrat lässt die elastisch v orgespannte Schicht 

bis zum direkt beschichteten Substratabschnitt  (£Anker¯) in sich aufrollen. Je 

nach Größe des Spannungsgradienten und der Art der Strukturierung werden 

einzelne oder mehrere Windungen mit definierbarem Durchmesser erzeugt  

[114]. Die nötige Verspannung wurde bisher qualitativ eingestellt und der 

resultierende Röhrendurchmesser zusätzlich über die Schichtdicke modifiziert.  

Die realisierten Durchmesser sind im Bereich von wenigen 10  nm bis mehreren 

10 µm dokumentiert [103, 115, 116]. Der mathematische Zusammenhang 

zwischen elastischer Verzerrung, den Materialeigenschaften, dem Schichtsys-

tem und dem zu erwartenden Durchmesser der Rolle ist in Gl.  2.2 [116] darge-

legt. Es ist ein vereinfachter Ansatz nach kontinuumsmechanischem Prinzip [117, 

118] eines zweilagigen Systems aus monolithischem Material mit isotropen 

mechanischen Eigenschaften. Durch Einprägung einer Dehnungsdifferenz in der 

planaren Geometrie (im Realfall durch verschiedene Eigenspannungen realisier-

bar) wird die elastische Energie für die Aufwicklung bereitgestellt. Dabei wird 

eine perfekte Haftung an der gemeinsamen Grenzfläche und ohne Anpassungs-

verzerrungen an derselben vorausgesetzt. 

Es werden weiterhin keine Wechselwirkungen (z. B. Reibkräfte, Haftung) 

zwischen den entstehenden Wicklungen oder Einflüsse von Schichtinhomogeni-

täten berücksichtigt . Somit ist der errechnete Durc hmesser eher als Abschät-
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zung des minimal erreichbaren Durchmessers D  zu sehen und nicht als eine 

echte technologische Größe. 
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Zur Ermittlung des Rollendurchmessers ist neben den Schichtdicken insofern 

auch die Kenntnis von E-Moduln und konkret vorliegender Dehnung ² im rein 

elastischen Fall über die integrale Schichtspannung ermittelbar ² notwendig.  
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 Details der eingesetzten 3

Verfahren  

3.1 Herstel lung der Dünnschichten  

In diesem Abschnitt wird erläutert, wie das Abscheiden der in dieser Arbeit 

untersuchten Dünnschichten vorgenommen wurde. Alle Proben wurden auf 

diesem Wege und in Eigenregie hergestellt, was eine wohldefinierte und gezielt 

variierbare Schichtherstellung erlaubte. Hierdurch waren Modifizierungen, 

aufgrund laufender Analyse der Schichten, auf einfache Weise realisierbar. 

 3.1.1 Magnetron -Ko-Kathodenzerstäuben  

Die Herstellung der Metallschichten wurde mit einem flexibel einsetzbaren 

Verfahren der PVD in der Anlage CREAMET® 350 Cl6 der Firma CreaVac 

(Dresden) durchgeführt. Über zwei einzeln steuerbare magnetfeldunterstützte 

Gleichstrom-Sputterquellen (DC-Magnetronsputtern), welche jeweils mit 

Reinelement-Targets betrieben werden, konnte die gesamte Breite der chem i-

schen Zusammensetzung der jeweiligen binären Legierung realisiert werden. 

Prinzipiell sind jedoch auch vorlegierte Materialien einsetzbar und somit meh r-

komponentige Schichtsysteme denkbar. Bei den Feststofftargets handelt es sich 

um runde Metallscheiben mit einem Durchmesser von 100  mm und einer Dicke 

von 3 bzw. 6 mm. Ferromagnetische Materialien, wie z. B. Eisen und Nickel, 

werden in möglichst geringer Dicke  (ca. 1,5 mm) verwendet, da diese die 

Magnetfe ldlinien schließen und damit den unterstützenden Effekt  des Magnet-

feldes auf die Flugbahn der Elektronen im Plasma (Abschnitt  2.2.2) minimieren 

oder gar aufheben. 

Die zwei Zerstÿuberquellen Torus 4¯ der Firma Kurt J. Lesker (Pennsylvania, 

USA) sind in einer Vakuumkammer installiert, wobei die Regulierung der 

Leistung der Sputterquellen selbst hauptsächlich über die Anpassung der 

Stromstärke erfolgt, welche über das entstandene Plasma geführt wird, weniger 

über die Änderung der angelegten Spannung. So wird nicht die Energie der 

zerstäubten Teilchen bei verschiedenen Leistungen verändert, sondern lediglich 

deren Anzahl und damit dann die Abscheiderate (s. a. Abschnitt  2.2.2). 

Außerdem sind verschiedene Prozessdrücke sowie Substratrotation und  

²heizung einstellbar und bieten damit weitere variierbare Prozessparameter der 

Abscheidung. Der vorliegende Substrat-Target-Abstand von 13 cm gewährleistet 

zudem eine homogene Beschichtung über die Fläche eines 100 mm-Wafers und 

liegt in einem üblichen Bereich auch für kommerzielle Systeme.  
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 3.1.2 Optimierung der Abscheideparameter  

Zur Einstellung der einzelnen Parameter der Schichtdeposition wurden zunächst 

grundlegende Versuchsreihen gefahren. Dabei wurde jeweils nur ein Stellglied 

des Prozesses variiert, die anderen wurden konstant gehalten. So wurde bei 

Drücken von 0,2 Pa bis 5,0 Pa und Abscheideraten von 0,05 nm/s bis 2,00 nm/s 

(über die Quellenleistung gesteuert) eine Reihe von Testproben hergestellt. 

Versuchsweise wurde auch Substratheizung bei 200 °C angewendet, jedoch 

nicht nicht als praktikabel eingestuft, da sich Risse und Ablösungen der Schicht 

vom Substrat zeigten. Die verschiedenen Temperaturkoeffizienten von Schicht 

und Substrat (s. Tabelle 1) lassen zu große thermisch induzierte Spannungen 

beim Abkühlen entstehen, so dass die Fließgrenze des Schichtmaterials 

überschritten wird. Dies schließt eine weitergehende Analyse aus und daher 

wurden alle weiteren Abscheidungen bei Raumtemperatur (20 ² 22 °C) vorge-

nommen. 

Tabelle 1: Thermische Ausdehnungskoeffizienten 

der verwendeten E lemente  

Element 

linearer thermischer  

Ausdehnungskoeffizient  Ŭ [119] 

Si 2,56 x 10ī6 1/K 

Ni 13,3 x 10ī6 1/K 

Zr 5,78 x 10ī6 1/K 

Cu 16,5 x 10ī6 1/K 

Ti 8,35 x 10ī6 1/K 

 

Um eine Vergleichbarkeit der zu untersuchenden Dünnschichten zu gewährleis-

ten, wurde eine konstante Abscheiderate zugrunde gelegt. Da für jedes Element 

eine andere Sputterausbeute existiert, muss die Leistung der einzelnen Quellen 

dementsprechend angepasst werden. So muss beispielsweise für Titan etwa die 

dreifache Leistung eingekoppelt werden  wie für Kupfer, um eine gleiche 

Wachstumsgeschwindigkeit zu erreichen. Hier ergeben sich prozesstechnische 

Grenzen der maximalen Gesamt-Abscheiderate und so wurde diese für das Ni -Zr-

System auf 0,54 nm/s und für das Cu-Ti-System auf 0,41 nm/s festgelegt. Auch 

bedeutend kleinere Gesamtraten (Summe beider Quellen) bis zu 0,05 nm/s 

ließen sich gut realisieren, waren aufgrund der Probenfülle jedoch schlicht zu 

zeitaufwändig. 

Der Kammerdruck während der Deposition wurde für beide Legierungen auf 

0,2 Pa gesetzt. Vorversuche zeigten eine bessere Schichtqualität hinsichtlich der 
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Porosität und Schicht-Substrat-Haftung gegenüber erhöhtem Abscheidedruck  

(s. a. Unterkapitel 4.3). Des Weiteren wurde die Soll -Schichtdicke auf einen Wert 

von 500 nm gesetzt. Dies garantierte eine gute Analysierbarkeit mit den in den 

nächsten Abschnitten aufgeführten Verfahren. 

Es soll angemerkt werden, dass andere Abscheideparameter als die gewählten 

natürlich auch andere Gefüge und Eigenschaften der Dünnschichten mit sich 

bringen. Dennoch bieten die auch hinsichtlich der verfügbaren Anlagen optimier-

ten Schichten die Möglichkeit, den je weils kompletten Zusammensetzungsb e-

reich abzudecken und die gemessenen physikalischen und strukturellen Eigen-

schaften allein mit dieser konkreten Zusammensetzung zu erklären. Ein Einfluss 

der eigentlichen Abscheidung sollte deshalb für den Vergleich der Schichten 

untereinander vernachlässigbar sein. 

3.2 Charakterisierung von Zusammensetzung und 

Struktur  

In diesem Unterkapitel wird die grundlegende Untersuchung der abgeschiede-

nen Schichten dargelegt, wie sie für nahezu alle Proben durchgeführt wurde. 

Diese Charakterisierung diente auch der Kontrolle der Abscheidebedingungen. 

 3.2.1 Röntgenfluoreszenzanalyse  

Die Legierungszusammensetzung sowie die Schichtdicke der Dünnschichten 

wurden mit dem Verfahren der Röntgenfluoreszenzanalyse (RFA) ermittelt. Bei 

dieser Analyse wird die Probe mit polychromatischer Röntgenstrah lung angeregt 

und die emittiert en Röntgenquanten werden detektiert. Aus den charakteristi-

schen Linien jedes Elements lassen sich die in der Probe vorhandenen Elemente 

quantitativ messen. Gleichzeitig kann nach Vorgabe eines konkreten Schichtsta-

pel-Musters die Schichtdicke über die Schwächung der Röntgenstrahlung 

errechnet werden  [120]. 

Es wurde für diese Messung das FischerScope XUV773 mit einer Rhodium-

Anode verwendet. Nach einer Reihe Voruntersuchungen wurde eine Primär-

spannung von 50 kV bei einer Blende (Messfleck) von 1 mm Durchmesser und 

einer 10 µm dicken Ni-Schwächungsfolie als Optimum für die vorliegenden 

Schichten ermittelt . So konnte eine gute Reproduzierbarkeit der Messung 

erreicht werden. Da die standardfreie Messung (nur mit Werkskalibration) keine 

zufrieden stellenden Ergebnisse lieferte, wurden ausgewählte Proben beider 

Legierungssysteme hergestellt und ergänzend mit der Rutherford-Rückstreu-

Spektrometrie (engl.: Rutherford Backscattering Spectrometry , RBS) in ihrer 

Zusammensetzung analysiert. Die Dicke der Schichten wurde mit einem 

kalibrierten Tastschnitt-Gerät (AlphaStep 500, TENCOR Instruments) bestimmt. 



24 

 

So konnten Standards generiert und die Messungen damit auf einem kalibrie rten 

System vorgenommen werden.  

Die Genauigkeit der Röntgenfluoreszenzanalyse hängt generell von der zu 

messenden Probe ab. So können überlappende charakteristische Röntgenlinien 

von Schicht- und Substratmaterial zu einem erheblichen systematischen Fehler 

führen. Dies war bei den in dieser Arbeit durchgeführten Messungen jedoch 

nicht der Fall, so dass dieser Fehler insbesondere nach einer Kalibration vernach-

lässigt werden kann. Mit den vorliegend en Messbedingungen und Schichtsys-

temen konnte eine Standardabweichung der Reproduzierbarkeit bei 25 Einzel-

messungen 0,5 At.-% bzw. 3 nm erreicht werden.  

 3.2.2 Röntgendiffraktometrie  

Röntgendiffraktometrische Methoden sind bei der Beurteilung der  Amorphisier-

barkeit von metallischen Schichten eine gute Möglichkeit , um die eventuell 

vorhandenen kristallinen Phasen zu detektieren und zu bestimmen. Das Mess-

prinzip beruht auf der Beugung von monochromatischem Röntgenlicht an den 

Netzebenenscharen der Kristallite in der Probe. Über die Bragg-Gleichung  

(Gl  3.1) lassen sich die gemessenen Intensitätsmaxima im Diffraktogramm den 

Netzebenen der möglichen Phasen zuordnen. 

 ()l q=2 sinn d  3.1 

n : natürliche Zahl, l: Wellenlänge der Röntgenstrahlung, d : Netzebenenab-

stand, q: halber Beugungswinkel  

 

Im Rahmen dieser Arbeit wurden zwei verschiedenen Messmethoden ang e-

wendet. Die klassische Bragg-Brentano-Geometrie (BB) zum einen erlaubt eine 

generelle Phasenanalyse und wurde an einem Philips X®Pert PW3040/60 mit Co-

K -hStrahlung durchgeführt (Scanbereich 2 : 30 ² 130°). Jedoch können eventuell 

vorliegende Texturen (Vorhandensein von Vorzugsorientierungen), welche bei 

Meta llschichten nicht unüblich sind, nicht berücksichtigt werden und das 

Ergebnis verfälschen. Daher wurde die Substrat- bzw. Probenrotation genutzt, 

um zumindest Texturen in der Schichtebene zusammenzufassen und so zur 

Phasenidentifikation zu gelangen. 

Zum anderen wurden Messungen mit der texturunabhängigen Methode des 

streifenden Einfalls (engl.: grazing incidence; GI) vorgenommen. Dabei wird der 

einfallende Röntgenstrahl unter sehr kleinem Winkel (hier konkret 2°) auf die 

Probe geleitet und während der Messu ng konstant gehalten. Hierdurch liegt das 

Interaktionsvolumen zu einem großen Teil in dem Material der Dünnschicht und 
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liefert deshalb eine verbesserte Zählstatistik. Es wurde mit dem Philips X®Pert 

MRD (Cu-K -hStrahlung) über einen Winkelbereich (2 ) von 20 ² 80° für Ni-Zr und 

20 ² 120° für Cu-Ti gemessen. 

Die Auswertung der Diffraktogramme erfolgte mit der systemeigenen Software 

X®Pert HighScore Plus. 

Das Messsignal einer kristallinen Phase hängt von der Summe der in dieser 

Orientierung vorhandenen Netzebenenscharen ab. Nur vereinzelt vorhandene 

und sehr kleine Körner (ca. 5 nm mittlerer Korndurchmesser) lassen sich prak-

tisch nicht erfassen und stellen somit die Auflösungsgrenze des Verfahrens bzw. 

des Gerätes dar. Damit unterscheiden sich Diffraktogramme solcher nanokristal-

liner Materialien nicht von denen der zusammensetzungsgleichen, jedoch 

amorphen Materialien. Es wird in dieser Arbeit von einer amorphen Schicht 

ausgegangen, sofern kein signifikantes Beugungsmaximum im Diffraktogramm 

vorhanden ist (Röntgen-Amorphizität). Nichtkristalline Stoffe zeigen keine 

Beugungsreflexe, da keine Netzebenen vorhanden sind und damit eine 

Bragg­sche Beugung nicht auftreten kann.  

 3.2.3 Rasterelektronenmikr oskopie  / Focused-Ion-Beam-Technik  

Die visuelle Inspektion gehört zu den ersten und auch wichtigsten Untersuchu n-

gen einer unbekannten Probe. Die Oberflächen der hergestellten Dünnschichten 

von 500 nm Schichtdicke lassen sich durch die geringen Strukturgrößen nur 

sinnvoll mithilfe eines Rasterelektronenmikroskops (REM) abbilden. Dafür wurde 

ein Zeiss ULTRAplus Mikroskop mit geheizter Feldemissionskathode verwendet. 

Bei geringer Beschleunigungsspannung (5 kV), kleiner Objektivblende (30 µm) 

und geringem Arbeitsabstand (< 5 mm) konnte ein spezieller In-Lens-Detektor 

mit dessen domi nanter Topographiekanten-Kontrastierung ausgenutzt werden.  

Die Morphologie der Dünnschicht vom Substrat bis zu r Oberfläche lässt sich 

über einen Querschliff bzw. ²schnitt beurteilen. So können die Wachstumsstru k-

turen der Schichten beurteilt und die physika lischen Eigenschaften mit der 

Morphologie verknüpft werden. Besonders für diese Aufgabe bietet sich die 

Fokussierter-Ionenstrahl-Technik (engl.: focused ion beam, FIB) an. Das verwen-

dete Gerät ist ein Zeiss 1540XB, bei der eine Elektronen- und eine Ionen-Säule in 

einem Gerät vereint sind. Mithilfe eines gerichteten Strahls beschleunigter Ga+-

Ionen wird ein senkrechter Schnitt der Schicht bis in das Substrat hinein erzeugt. 

Zur Abbildung wird direkt und in situ die rasterelektronenmikroskopische 

Aufnahme des Querschnitts mit einem Sekundärelektronen-Detektor genutzt.  
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3.3 Bestimmung physikalischer Eigenschaften  

Eine Reihe von Eigenschaften der vorliegenden Dünnschichtsysteme ist für die 

Präparation von Mikroröhren von Bedeutung. Wichtige Parameter werden mit 

den folgenden Verfahren ermittelt.  

 3.3.1 Substratkrümmungsmethode  

Zunächst muss geklärt werden, ob die intrinsischen Spannungen der planaren 

Schichten Schicht
s  ausreichen, um das Aufrollen zu einer Röhre voranzutreiben. 

Solche Spannungen können u. a. mit röntgendiffraktometrischen Methoden  

( ()2sin y -Methode, [81, 120]) sehr genau bestimmt werd en. Die dafür nötigen 

Kristallite sind jedoch in den vorliegenden Materialsystemen nicht immer 

vorhanden bzw. erwünscht. So fiel die Verfahrenswahl auf eine integrale 

Messung der langreichweitigen Spannung 1. Art (Unterkapitel 2.3) ² die Feststel-

lung der Substratkrümmung R  infolge der Schichtaufbringung. Stoney [84] klärte 

bereits 1909 den mathematisch en Zusammenhang zwischen Schicht- und 

Substrateigenschaften sowie de m daraus zu erwartenden Krümmungsradius. 

Die nach ihm benannte Gleichung (Gl. 3.2) ist unter der Dünnschichtannahme  

( <<
Schicht Substrat

d d ) und der Voraussetzung einer homogenen Schicht auch für 

lange rechteckige Substratformen gültig [121].  
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1

Substrat

Substrat

E

n-
: biaxialer Modul des Substrats; für Si(100) ist dieser 180,5 GPa [122] 

 

Aus Effektivitätsgründen  wurden nicht komplette Wafer , sondern 59 x 7 mm 2 

Streifen von Si(100)-Einkristallscheiben mit einer Dicke von ca. 275 µm genutzt. 

Teils wurde thermisch oxidiertes Silicium verwendet, da die Haftung der 

Metallschichten auf Si ohne SiO2 nicht immer gegeben war. Dies hat jedoch 

keinerlei Auswirkung auf das Messergebnis , wie Strehle bereits zeigte [123]. 

Als Messgerät kam das FLX2410 der Firma Tencor Instruments zum Einsatz, 

welches mit einem beweglichen Schlitten ein en Laserstrahl über die Probe führt 
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und mithilfe eines positionssensitiven Detektors den reflektierten Strahl erfasst. 

Aus dessen Auslenkung und den geometrischen Messparametern, wie die 

Scanlänge, der Abstand zur Probe und die Abweichung der Position des reflek-

tierten Strahls zur Referenzposition auf dem Detektor, kann der Krümmungsradi-

us der Probe ermittelt werden . Die Messung muss zunächst auf dem unb e-

schichteten Substrat erfolgen, da bereits diese s herstellungsbedingt über eine 

nicht ebene Oberfläche verfügt. Nach Aufbringung der Schicht mittels Magne -

tronsputtern  wird erneut gemessen und die Differenz der Auslenkung gebildet. 

Der resultierende Krümmungsradius ist allein durch die Schichtspannung 

hervorgerufen und kann über Gl. 3.2 zur Spannungsberechnung herangezogen 

werden.  

Die Gerätegenauigkeit der Krümmungsmessung wird mit R = 10000 m angege-

ben, was im vorliegenden Fall etwa ±  0,5 MPa Schichtspannung bedeutet. 

Handhabungsbedingt ergibt sich jedoch ein wei terer zufälliger Fehler von 

±  5 MPa, welcher statistisch im Rahmen von Vorversuchen ermittelt wurde.  

 3.3.2 Messung des elektrischen Widerstands  

Der geplante Einsatz der metallischen Mikroröhren als MEMS macht eine 

Untersuchung des elektrischen Verhaltens der planaren Schichten nötig. Die 

einfachste und auch wesentliche Größe stellt dabei der spezifische elektrische 

Widerstand des Materials dar und wird deshalb parallel zu den mechanischen 

Kennwerten gemessen. Des Weiteren ist er ein Hinweis für die Amorphizität d er 

Legierungen. Dafür wird die Methode nach van der Pauw [124] genutzt, wobei 

vier Wolframspitzen auf die Probe aufgesetzt werden und der Spannungsabfall 

nach Einprägung eines definierten Stromes über zwei dieser Spitzen an den 

jeweils anderen Elektroden abgegriffen wird. Nach dreimaliger Rotation der 

Beschaltung wird jeweils erneut gemessen und somit vier elektrische Wide r-

stände bestimmt. Diese werden über Gl.  3.3 zu einem spezifischen Widerstand 

der Dünnschicht el
r  zusammengefasst. 

 
p

r
+

= , ,

ln2 2

AB CD BC DA

el

R Rd
 3.3 

d : Schichtdicke; , ,
,

AB CD BC DA
R R : gemessener Schichtwiderstand, wenn der 

Strom an Elektroden A und B bzw. B und C eingeprägt wird und die Spannung an 

C und D bzw. D und A abgegriffen wird  

 

Dabei ist ein isolierendes Substrat vonnöten, was bei thermisch oxidierten 

Silicium-Wafern gewährleistet ist. Der relative Fehler der Widerstandsmessung 
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mit den verwendeten Geräten wurde zu 10 -3 bestimmt [51]. Entscheidend für 

den Fehler bei diesem Verfahren ist jedoch die Unsicherheit der Schichtdicken-

messung von etwa 1  % (Abschnitt  3.2.1). 

 3.3.3 Rasterkraftmikroskopie  

Sollen die metallischen Schichten zu einer Röhre aufgewickelt werden, kann eine 

hohe Oberflächenqualität hilfreich sein. Eine geringe Rauheit führt zu einer 

größeren Kontaktfläche zwischen den einzelnen Wicklungen und trägt damit zur 

Stabilität der Rolle bei. Ein Wert der mittleren Rauheit ist für eine Abschätzung 

der Oberflächengüte hinreichend und wird im Rahmen dieser Arbeit mit dem 

Rasterkraftmikroskop (engl.: atomic force microscope, AFM) Bruker Nanos 

ermittelt. Das Messprinzip beruht auf dem Rastern der Probenoberfläche mit 

einer sehr feinen Spitze (meist Silicium), welche an einem Hebel mit geringer 

Federkonstante angebracht ist. Auf der Rückseite des Hebels erfolgt laser-

interferometrisch die Messung seiner Auslenkung und damit indirekt der 

aktuellen Topographie der Probe. 

Jeweils drei Messfelder zu je 1  µm2 pro Probe wurden im Non-Contact-Mode 

vermessen und die Höheninformation statistisch ausg ewertet. Dabei ste llte sich 

eine Messunsicherheit der gemessenen mittleren Rauheit von ±  0,05 nm heraus. 

 3.3.4 Nanoindentation  

Wie bereits im Unterkapitel  2.4 erwähnt, sind die mechanischen Eigenschaften 

der abgeschiedenen Dünnschichten von besonderem Belang. Bei dem Aufrollen 

der Filme ist speziell der Elastizitätsmodul eine wichtige Größe, um den Prozess 

und die entstehende Röhre in ihren Eigenschaften zu verstehen. 

Die elastischen Eigenschaften einer Dünnschicht ohne wes entlichen Einfluss 

des Substrats zu bestimmen, ist auch heute noch eine Herausforderung für die 

Werkstoffcharakterisierung . Im Rahmen dieser Arbeit wird die Ermittlung des  

E-Moduls mit dem Verfahren der Eindringprüfung  (Indentation) vorgenommen. 

Dazu wird während des Versuches kontinuierlich die Eindringkraft und -tiefe 

aufgezeichnet bzw. über diese die Messung geregelt . Handelt es sich um 

Eindringkräfte unterhalb des Mikro lastbereiches (Eindringtiefe kleiner als 0,2 µm; 

DIN EN ISO 14577-1), spricht man von Nanoindentation. Die ermittelten Größen 

sind in Abb. 7 grafisch verdeutlicht . Dabei wird die Kontaktsteifigkeit S  aus der 

Entlastungskurve wie folgt ermittelt:  

 
d

d

F
S

h
=  3.4 

F : Eindringkraft, h : Eindringtiefe 
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Die Kontaktsteifigkeit ist mit dem reduzierten E -Modul r
E  über die Kontakt-

fläche A  verknüpft  [125]. 

 
2

r
S E A

p
=  3.5 

Ein konkreter E-Modul f
E  des getesteten Materials ist zusammen mit den 

elastischen Konstanten des Eindringkörpers (Indenter) zu r
E  berechenbar. 

 

2 21 11 i f

r i f
E E E

n n- -
= +  3.6 

i
n: Poissonzahl des Indenters, i

E : E-Modul des Indenters, f
n : Poissonzahl des 

zu prüfenden Materials 

 

Bei Kenntnis der Indentereigenschaften, der Poissonzahl des Testmaterials 

sowie der exakten Geometrie des Eindringkörpers lässt sich somit aus der 

Entlastungskurve eines Nanoindentationsversuches der E-Modul des Materials 

feststellen.  

 

!ōōΦ тΥ {ŎƘŜƳŀǝǎŎƘŜ 5ŀǊǎǘŜƭƭǳƴƎ ŜƛƴŜǊ [ŀǎǘ-9ƛƴŘǊƛƴƎǝŜŦŜ-YǳǊǾŜ ōŜƛ ŘŜƳ bŀƴƻƛƴŘŜƴǘŀ-
ǝƻƴǎ-±ŜǊŦŀƘǊŜƴΤ ƎŜǊƛƴƎŜ ǇƭŀǎǝǎŎƘŜ ±ŜǊŦƻǊƳǳƴƎ ŘŜǎ aŀǘŜǊƛŀƭǎΤ ŘŀǊƎŜǎǘŜƭƭǘŜ DǊǀǖŜƴ ƛƳ 
¢ŜȄǘ ōŜǎŎƘǊƛŜōŜƴΤ ¢ŀƴƎŜƴǘŜ ŦǸǊ {ǘŜƛŬƎƪŜƛǘ ŀƴ 9ƴǘƭŀǎǘǳƴƎǎƪǳǊǾŜ ōŜƛ CƳŀȄ 
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Darüber hinaus kann mithilfe der Beziehung 

 max
F

H
A

=  3.7 

die Härte H  des Testmaterials beschrieben werden.  Im Rahmen dieser Arbeit 

wird diese jedoch nicht gesondert bestimmt.  

Für das Messverfahren sind in den letzten Jahrzehnten eine Vielzahl von 

Modifikationen und Faustregeln erstellt worden. Als Beispiel sei die Korrektur der 

tatsächlichen Geometrie des Indenters gegenüber einem rotationssymmetr i-

schen Kđrper genannt (£Kanteneffekt¯) [126]. Bei dünnen Schichten ergeben 

sich zudem zusätzliche Einschränkungen für die Nutzung der Nanoindentation. 

So sollte die maximale Eindringtiefe möglichst nicht 1/10 der Schichtdicke 

überschreiten [125], jedoch sind auch plausible Ergebnisse hinsichtlich der 

Materialkennwerte  in der Literatur angegeben, wo bis zu einer Tiefe von 1/5 

bzw. 1/4 der Schichtdicke gemessen wurde [127]. Bei noch ungünstigerem 

Verhältnis von Eindrucktiefe und Schichtdicke nimmt der Einfluss des Substrats 

zu und der Schicht-E-Modul ist nicht mehr sicher bestimmbar.  Aus diesem Grund 

wurde der weit verbreitete Berkovich -Indenter im Rahmen der hier durchgeführ-

ten Experimente genutzt. Die ser ist eine sehr flache dreiseitige Pyramide 

(Flankenöffnungswinkel ca. 65°) und bietet aufgrund der raschen Kontaktflächen-

zunahme mit steigender Eindringtiefe eine Möglichkeit genügend große Ei n-

dringkräfte auch bei äußerst geringen Tiefen zu registrieren. Die Spitzenverrun-

dung des aus Diamant bestehenden Indenters muss berücksichtigt werden . Sie 

wird mit einer aus Kalibriermessungen ermittelten Flächenfunktion beschrieben 

und in die mathematische Auswertung der Last -Eindringtiefe-Kurven einbezogen. 

Für das Legierungssystem Ni-Zr wurde das System TriboScope der Firma 

Hysitron, Inc. (Minneapolis, USA) verwendet. Es wurden 16 Messungen je Probe 

mit je 1  mN Maximallast vorgenommen und der Mittelwert  mit  Standardabwei-

chung des E-Moduls davon gebildet.  Die hier angegebene mittlere Abweichung 

enthält daher nur den zufälligen Fehler. Die Wahl der Eindringkraft von 1 mN 

garantiert eine Eindringtiefe von höchstens 1/5 der Schichtdicke, also maximal 

100 nm, auch bei sich verändernder Härte durch verschiedene Schichtzusam-

mensetzungen. Die vorhandenen systematischen Fehler der Kraft- und Weg-

messung sind mit 30  nN bzw. 0,2 nm angegeben (Hysitron-Website,  [128]) und 

haben keinen signifikanten Einfluss auf die Ergebnisse der hier durchgeführten 

Messungen. 

Durch einen nötigen Gerätewechsel  wurde das zweite untersuchte Legierung s-

system (Cu-Ti) mit veränderter Hardware untersucht. Es wurde hier ein Gerät der 

Firma ASMEC GmbH (Radeberg, Deutschland) verwendet, welches für den 
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Einsatz im REM für in situ Versuche konzipiert ist: UNAT-SEM2 (nähere Informa-

tionen s. ASMEC Website [129]). Die Höchstwerte des Signalrauschens (syste-

matischer Fehler) sind mit 0,5 µN bzw. 0,5 nm angegeben. Auch diese Fehler-

grenzen stellen im Vergleich zu den angestrebten 1 mN Maximallast und ca. 

100 nm Eindringtiefe theoretisch nur eine vernachlässigbare Größe dar. Bei 

realen Experimenten mit dem System an Dünnschichtproben zeigte sich jedoch 

ein bedeutend höheres Rauschniveau der Wegmessung von etwa 5  nm (An-

hang D). Als Grund kann eine nicht ausreichende Entkopplung von äußeren 

Schwingungsquellen genannt werden. Eine Verdoppelung der Maximalkraft auf 

2 mN war nötig, um mit dem besseren Signal/Rausch-Verhältnis aufgrund der 

größeren Absolutwerte verlässliche E-Moduln zu ermitteln . 

Die in dieser Arbeit angegebenen Fehlergrenzen des E-Moduls von Cu-Ti-

Dünnschichten wurden direkt der Auswertesoftware entnommen und beinhalten 

neben dem zufälligen Fehler (Reproduzierbarkeit) auch die Summe der systema-

tischen Fehlerquellen wie Toleranzen der Indentergeometrie, der Maschinenste i-

figkeit, der Eigenschaften der Standardisierungsmaterialien usw. Deshalb sind 

diese Fehlergrenzen größer als die Standardabweichungen des E-Moduls des Ni -

Zr-Systems, bei dem allein die Messunsicherheit berücksichtigt wurde.  
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 Ergebnisse und Diskussion  4

Die binäre Legierung aus Nickel und Zirconium stellt das Modellsystem und 

damit die Basis für die Untersuchungen innerhalb dieser Arbeit dar. Durch die 

Kombination eines zum Teil bekannten Eigenschaftsprofils mit den neu erlangten 

Erkenntnissen ergibt sich ein verbessertes und umfassenderes Bild über dieses 

System. Die gemessenen Eigenschaften der Dünnschichten werden daher 

zunächst in Abhängigkeit der Zusammensetzung dargestellt und diskutiert . 

Im Anschluss zeigt die Ergebnisdarstellung der Messung relevanter Größen von 

Cu-Ti-Filmen die Parallelen und Unterschiede zu dem Modellsystem auf, bevor 

auf erste Versuche des Aufrollens planarer Schichtsysteme eingegangen wird.  

4.1 Modellsystem Ni -Zr 

 4.1.1 Strukturelle Charakterisierung  

Röntgenfeinstruktur  

Nach Herstellung von Ni-Zr-Legierungsschichten über den gesamten Zusam-

mensetzungsbereich (reines Nickel bis reines Zirconium) wurden die Proben auf 

ihre Schichtdicke und Element-gehalte kontrolliert. Die Präparationsbedingungen 

sind im Detail in Abschnitt  3.1.2 dargelegt. Im Anschluss erfolgte die röntgendi f-

fraktometrische Untersuchung, um vorhandene kristallographische Phasen zu 

identifizieren. Wie Abb. 8 schon im Überblick zeigt, ist  in einem weiten mittleren 

Bereich der Zusammensetzung kein Beugungsreflex vorhanden, was auf einen 

amorphen Werkstoff schlieúen lÿsst. Dabei ist der diffuse £Hėgel¯, wie fėr 

amorphe Materialien üblich, im Diffraktogramm von 16  ² 93 At.-% Ni dominant. 

Reines Zirconium bildet erwartungsgemäß das hexagonal dichtest gepackte 

(hex) Gitter der Ŭ-Phase aus, wie auch das Phasendiagramm der Gleichge-

wichtsphasen ausweist [130]. Bereits nach Zugabe von zwei Atomprozent Nickel 

findet jedoch ein Strukturwechs el zu der kubisch-raumzentrierten (krz) Hochtem-

peraturphase des Zr (̡ -Zr, > 865 °C) statt. Der Nicht-Gleichgewichts-Charakter 

des Sputter-Prozesses als Herstellungsverfahren stützt diese Idee [130]. Eine 

erhöhte Löslichkeit von Ni in krz-Zr gegenüber der in hex-Zr [131] spricht 

ebenfalls dafür, dass diese Phase auch bei Raumtemperatur stabilisierbar ist. 

Eine Übereinstimmung der gemessenen Reflexe mit der ɤ-Phase des Zr, wie sie 

durch Schultz et al. [132] beobachtet wurde, konnte  hier nicht festgestellt 

werden.  So ist bis 16 At.-% Ni die krz-Phase dominant. Dabei ist ein Übergangs-

bereich mit einer Breite von ca. vier Atomprozent Nickel (14 ² 18 At.-% Ni) 

festzustellen, in dem kristalline und amorphe Phase koexistieren. Letztere ist bis 
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zu 93 At.-% Ni unter diesen Herstellbedingungen nachweisbar; hier ist dann 

jedoch kein Übergangsbereich zu der kfz-Struktur des Ni zu erkennen. Bereits die 

ersten Kristall-Reflexe ėbersteigen den £Hėgel¯ der amorphen Phase um ein 

Vielfaches an Intensität. Mit steigendem Ni -Gehalt wächst auch die Maximalin-

tensität der Reflexe, was auf größere und weniger ge störte Kristallite hinweist, 

bis bei reinem Nickel die kfz-Struktur an den Soll-Positionen (in 2 ) abgelesen 

werden kann. Es lässt sich außerdem eine Gitteraufweitung dieser Phase durch 

die Ni-Substitution durch Zr anhand des (220)-Reflexes bei 2  å 78° ablesen 

(Ni95Zr5 bis Ni100), was damit begründbar ist, dass das Zr-Atom mehr als doppelt 

so groß wie das Ni-Atom ist [31]. 

 
!ōōΦ уΥ wǀƴǘƎŜƴŘƛũǊŀƪǘƻƎǊŀƳƳŜ ŘŜǊ ½ǳǎŀƳƳŜƴǎŜǘȊǳƴƎǎǊŜƛƘŜ bƛ-½ǊΤ aŜǎǎǳƴƎ Ƴƛǘ 
ǎǘǊŜƛŦŜƴŘŜƳ 9ƛƴŦŀƭƭ 

Ein ähnliches Verhalten, wenn auch nicht in Abständen von Netzebenen, kann in 

dem Konzentrationsbereich der amorphen Phase (16 ² 93 At.-% Ni) beobachtet 

werden ² in Form einer Verschiebung des amorphen Halos im Diffraktogramm. 

Dieser £Hėgel¯ wird als Maú fėr den mittleren Abstand der jeweils nächsten 

Atom-Nachbarn verstanden. In der Literatur wird hier die Wellenzahl p
Q als 
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Charakteristikum für Atomabstände angegeben [15], welche sich über Gl. 4.1 

ermitteln lässt.  

 
()sin

4
p

Q
q

p
l

=  4.1 

q: halber Beugungswinkel; l: Wellenlänge der Röntgenstrahlung 

 

Im direkten Vergleich mit Werten für p
Q  anderer Herstellungsverfahren für Ni-Zr-

Legierungen ergeben sich keine signifikanten Unterschiede, wie in Abb. 9 zu 

sehen ist. Insofern erscheint die atomare Struktur de r amorphen Ni-Zr-

Legierungen unabhängig von deren Präparation. 

 

 

!ōōΦ фΥ ²ŜƭƭŜƴȊŀƘƭŜƴ ŘŜǊ bƛ-½Ǌ-[ŜƎƛŜǊǳƴƎ ǾŜǊǎŎƘƛŜŘŜƴŜǊ IŜǊǎǘŜƭƭǳƴƎǎǾŜǊŦŀƘǊŜƴΤ wŀπ
ǎŎƘŜǊǎǘŀǊǊǳƴƎ ŀǳǎ ώмооϐΤ ƳŜŎƘŀƴƛǎŎƘŜǎ [ŜƎƛŜǊŜƴ ŀǳǎ ώнуϐ 

Es ergibt sich aus Abb. 8 im Vergleich zum mechanischen Legieren [28] ein 

erweiterter Konzentrationsbereich  für amorph abgeschiedene Filme. Er ist eher 

vergleichbar mit Werte n, wie sie für Amorphisierung mittels Ionenbeschuss 

erreicht werden (20 ² 92 At.-% Ni [134]; Abb. 1). 

Morphologie  

Informationen über die Morphologie der Dünnschichten wurden aus Oberflä-

chenabbildungen und auch mit FIB-präparierten Querschnittsaufnahmen 

gewonnen. So zeigt Abb. 10 eine Auswahl von typischen Schichtgefügen. Reine 

Zr-Filme und auch diese mit krz-Struktur weisen ein fein -kolumnares Gefüge auf 

(a, b), wobei die Breite der Säulen im Bereich von 10 ² 20 nm liegt. Der gesamte 

Zusammensetzungsbereich, welcher mit XRD als amorph festgestellt wurde, 

zeigt sich morphologisch strukturlos (c) und ist damit mit Literaturaussagen 
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konform [23]. Bei höheren Ni-Gehalten (> 93 At.-%) stellt sich erneut ein 

säulenförmiges Gefüge ein (d), jedoch mit etwas deutlicher sichtbaren Kristall i-

ten. Auch quer zur Säulenachse sind Kontraste erkennbar, welche mögliche r-

weise auf Zwillingsbildung hinweisen. Reines Nickel hat wiederum ein globulares 

Gefüge und weist Korndurchmesser bis etwa zur Größe der halben Schichtdicke, 

also ca. 250 nm, auf (e), wobei kleinere Kristallite eher substratnah erkennbar 

sind (s. a. TEM-Abbildung im Anhang A). 

 

 

 

 

 

 

!ōōΦ млΥ {ŎƘƛŎƘǘƳƻǊǇƘƻƭƻƎƛŜ ŘŜǊ ½ǳǎŀƳƳŜƴǎŜǘȊǳƴƎǎǊŜƛƘŜ bƛ-½ǊΤ ½ǳǎŀƳπ
ƳŜƴǎŜǘȊǳƴƎ ƛƳ .ƛƭŘ ƛƴ !ǘΦ-҈Τ {ǳōǎǘǊŀǘǎŜƛǘŜ ƧŜǿŜƛƭǎ ǳƴǘŜƴ ƛƴ ŘŜǊ !ōōƛƭŘǳƴƎ 
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Damit ist Nickel unter den gegebenen Bedingungen zwischen Zone II und III des 

Strukturzonenmodells nach Thornton [86, 89] einzuordnen. Die höhere homologe 

Temperatur, bedingt durch die verschiedenen Schmelztemperaturen (Ni: 1723 K; 

Zr: 2123 K [135]), führt zu einer anderen inneren Filmstruktur als bei reinem 

Zirconium. Dieses ist zwischen Zone T und II einzuordnen. Auch bedingt durch 

das größere Atomvolumen ist die Oberflächendiffusion de r Zr-Atome nach 

Erreichen des Substrats bedeutend geringer als bei Ni, so dass sich die feinko-

lumnare Wachstumsmorphologie ausbildet und bei Raumtemperatur auch 

erhalten bleibt (praktisch keine Volumendiffusion vorhanden). Die Säulenstruktur 

der Ni-reichen Schichten (> 93 At.-%  Ni) ist mit der verringerten Diffusivität  der 

Atome infolge Gi tterverspannungen im Austauschm ischkristall zu erklären. 

Im Falle der amorphen Phase ist die Morphologie mit dem Fehlen von energe-

tisch bevorzugten Plätzen an der Oberfläche begründet. Sich bildende lokale 

Inhomogenitäten sind thermody namisch so labil, dass die kinetische Parti-

kelenergie bei dem verwendeten Prozessdruck diese Inhomogenitäten dyna-

misch noch während des Schichtwachstums egalisiert. Untersuchungen an 

Schichten, die bei 5 Pa hergestellt wurden, bestätigen eine solche These. Unter 

diesen Bedingungen ist gerade die Partikelenergie reduziert und deren £ausglei-

chende¯ Wirkung ist damit auch verringert. Wie in Abb. 11 ersichtlich, ergibt sich 

dadurch ein poröses Gefüge aus stängelartigen Gebilden, welche durch kleine 

Bereiche voneinander getrennt sind, die eine geringere Dichte aufweisen. Das 

Röntgendiffraktogramm einer solchen Schicht unterscheidet sich nicht von dem 

einer dichten und strukturlosen unter geringerem Prozessdruck abgeschiedenen 

Variante gleicher Zusammensetzung. Morphologisch fügt sich auch diese Schicht 

in das Strukturzonenmodell ein und ist dort der Zone I zugeordnet. 

 

 

!ōōΦ ммΥ ±ŜǊƎƭŜƛŎƘ ŘŜǊ !ōǎŎƘŜƛŘǳƴƎ Ǿƻƴ bƛрл½Ǌрл ǳƴǘŜǊ ǾŜǊǎŎƘƛŜŘŜƴŜƴ 
tǊƻȊŜǎǎŘǊǸŎƪŜƴΤ ƎƭŜƛŎƘŜ ½ǳǎŀƳƳŜƴǎŜǘȊǳƴƎ ōŜƛŘŜǊ {ŎƘƛŎƘǘŜƴΤ !ōǎŎƘŜƛπ
ŘǳƴƎ ƻƘƴŜ ±ŀƪǳǳƳǳƴǘŜǊōǊŜŎƘǳƴƎΤ {ǳōǎǘǊŀǘǎŜƛǘŜ ǳƴǘŜƴ ƛƳ .ƛƭŘ 
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 4.1.2 Physikalische Eigenschaften  

Rauheit  

Mikrostrukturbedingt ändert sich auc h die mittlere quadratische Oberflächenrau-

heit Rq der abgeschiedenen Filme. Während die Schichten der reinen Elemente 

eine mittlere Rauheit von ca. 1 nm zeigen, reduziert sich dieser Wert drastisch im 

Konzentrationsbereich der amorphen Phase. Hier zeigt sich die einzigartige 

Eigenschaft glasartiger Werkstoffe ² selbst bei vergleichsweise dicken Schichten 

von 500 nm Filmdicke bleibt das quadratische Mittel der  Rauheit auf einem 

extrem niedrigen Niveau von 0,1 nm (Abb. 12). Dies liegt bereits im Bereich der 

Nachweisgrenze des genutzten Messsystems (Erfahrungswert) und ist noch 

unterhalb des Wertes der verwendeten Silicium -Substrate (Rq = 0,15). Gerade 

bei einem Einsatz dieser Art von Dünnschichten als Mikroröhre kann man beim 

Aufrollvorgang einen sehr guten großflächigen Kontakt zwischen den Wicklu n-

gen erwarten. Anzumerken ist jedoch, dass die hier gemessenen Werte nur für 

den gewählten Parametersatz dieser Magnetron-Ko-Sputter-Abscheidung gelten. 

Andere Herstellverfahren lassen abweichende Eigenschaften hervortreten.  

 

!ōōΦ мнΥ wŀǳƘŜƛǘ wǉ ƛƴ !ōƘŅƴƎƛƎƪŜƛǘ ŘŜǊ bƛ-YƻƴȊŜƴǘǊŀǝƻƴΤ {ŎƘƛŎƘǘŘƛŎƪŜ рлл ƴƳΤ ƎŜƳƛǧŜƭǘ 
ǸōŜǊ о aŜǎǎŦŜƭŘŜǊ ł м Ȅ м ҡƳч ƧŜ ½ǳǎŀƳƳŜƴǎŜǘȊǳƴƎ 

Intrinsische Spannungen  

Damit dieses Legierungssystem überhaupt für die Technik des Selbstaufrollens 

verwendet werden kann, müssen intrinsische Spannungen nachweisbar sein. 

Die Ergebnisse der aus diesem Grund durchgeführten Substratkrümmungsme s-

sungen über den gesamten Zusammensetzungsbereich sind in Abb. 13 darge-

stellt.  
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!ōōΦ моΥ LƴǘǊƛƴǎƛǎŎƘŜ {ǇŀƴƴǳƴƎ ƛƴ bƛ-½Ǌ-{ŎƘƛŎƘǘŜƴ ŀōƘŅƴƎƛƎ Ǿƻƴ ŘŜǊ ½ǳǎŀƳƳŜƴǎŜǘȊǳƴƎΤ 
{ŎƘƛŎƘǘŘƛŎƪŜ рлл ƴƳ 

Es zeigen sich deutliche Unterschiede über einen großen Spannungsbereich von  

-900 MPa Druckspannung bis 100 MPa Zugspannung. Die für Metallschichten 

dieser Dicke vergleichsweise hohen Druckspannungen für den Bereich mit 

einem geringen Ni-Gehalt werden dem Peening-Effekt zugesprochen. Gerade 

hier sind besonders viele Korngrenzen senkrecht zur Filmebene vorhanden, so 

dass dieser Effekt dominieren könnte (s. Abb. 10). Der geringe Prozessdruck und 

die daraus resultierende große freie Weglänge der Gasteilchen in der Vakuum-

kammer führen zu einer Beibehaltung der kinetischen Energie der gesputterten 

Targetatome und rückgestreuten Ar -Ionen. Dass die Druckspannung zu reinem 

Zirconium hin abnimmt, wird durch die Relaxation durch Diffusionsprozesse 

begründet. Letztere sind begünstigt, je geringer die Gitterverspannung durch Ni -

Atome ist. Somit ergibt sich eine Fehlstellenreduzierung im Kornvolumen und 

verstärkt im Korngrenzenbereich (Zipping-Mechanismus) [92], was insgesamt zu 

einer Verdichtung des Materials und deshalb zu einer Zugspannungskomponente 

führt. Der Einfluss der Kristallstruktur auf die intrinsischen Spannungen in diesem 

Fall wurde im Rahmen der vorliegenden Arbeit nicht ermittelt, ist aber in den 

Fokus der Betrachtung zu rücken, wenn es zu strukturellen Änderungen nach der 

Beschichtung kommen kann.  

Die Abnahme vom ² betragsmäßig ² maximalen Wert der Druckspannung bei 

etwa vier Atomprozent Nickel hin zu größeren Ni-Gehalten (etwa 18 At.-% Ni) 

wird mit einem zunehmenden Anteil amorpher Phase in der Schicht erklärt. 

Diese zeigt über einen breiten Zusammensetzungsbereich bis ca. 92 At.-% Ni 

nahezu konstante Spannungswerte von -130 MPa. Bei der strukturarmen 

Morphologie hat kein einzelner Effekt einen signifikanten Einfluss auf die 
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Spannungsverhältnisse, eher ist von einem nahezu ausgeglichenen Zusammen-

spiel vieler Mechanismen mit leichter Dominanz des atomic peening auszuge-

hen. Das zipping ist aufgrund einer stets sehr glatten Oberfläche auch während 

des Wachstums reduziert [136, 137]. Dieser Sachverhalt kehrt sich mit Kristalli-

sation des Nickel und der damit einhergehenden Morphologieänderung um. Die 

Ni-Atome mi t ihrer höheren Mobilität bei Raumtemperatur (gegenüber Zr) fördern 

primär das Koalieren der Sÿulenstruktur nach der Abscheidung. Ein £Hÿmmern¯ 

der auf der Schichtoberfläche ankommenden Teilchen ist dagegen abge-

schwächt, da Nickel auch eine bedeutend kleinere Atommasse hat als Zirconium 

(Ni: 59 u; Zr: 91 u [138]). Somit überwiegen zugspannungsgenerierende Mecha-

nismen in dem Konzentrationsbereich von 92 ² 96 At.-% Ni. Noch höhere Gehalte 

von Ni haben eine starke dynamische Relaxation zur Folge, was zu einer 

Aufhebung der elastischen Verzerrungen innerhalb der Schichten führt. Auch ist 

insgesamt das Volumen von inneren Grenzflächenbereichen im Material geringer 

und somit schon ein energeti sch günstiger bzw. stabilerer Zustand erreicht. 

Elektrischer Widerstand  

Solche vergleichsweise wenig  von Punktdefekten und inneren Grenzflächen 

gestörten kristallinen Dünnschichten sind für die Verwendung als elektrische 

Leiter geeignet. Dies belegt auch eine Messung des spezifischen elektrischen 

Widerstands der Ni-Zr-Schichten (Abb. 14). Die Reinelement-Schichten erreichen 

hier nahezu Kompaktmaterial-Werte (Ni: 5,9 µɱcm, Zr: 41 µɱcm [119]). Bereits 

geringe Beimengungen von 5 At.-% von Ni zu Zr resultieren in einer Verringerung 

der freien Weglänge der Elektronen im Mischkristall und damit in einem erhö h-

ten Schichtwiderstand. Ähnliches gilt auch für den amorphen Phasenbereich. 

Durch die gänzlich fehlende Periodizität eines Gitters werden die Leitungselek t-

ronen vielfach gestreut und ein vergleichswe ise hoher spezifischer Widerstand 

von ca. 140 µɱcm stellt sich ein. Dieser Wert ist jedoch noch in jedem Fall 

angemessen für die Anwendung als Elektroden-material, wenn auch nicht als 

Hochleistungselektroden mit Strukturbreiten von wenigen Nanometern.  
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!ōōΦ мпΥ {ǇŜȊƛŬǎŎƘŜǊ ŜƭŜƪǘǊƛǎŎƘŜǊ ²ƛŘŜǊǎǘŀƴŘ ƛƴ !ōƘŅƴƎƛƎƪŜƛǘ ŘŜǊ bƛ-YƻƴȊŜƴǘǊŀǝƻƴΤ 
{ŎƘƛŎƘǘŘƛŎƪŜ ƧŜǿŜƛƭǎ рлл ƴƳ 

Die beobachtete Verbesserung der Leitfähigkeit der Dünnschichten mit Nickel -

Konzentrationen von mehr als 70 At.-% hängt mutmaßlich mit der Existenz von 

Ni-Nanokristalliten zusammen, welche in der amorphen Matrix eingebettet sind. 

Die röntgendiffraktometrischen Untersuchungen konnten diese nicht detekti e-

ren, da sie wahrscheinlich unter der kritischen Größe liegen. Ähnliche Zusam-

menhänge für Ni-Zr wurden bereits diskutiert [139]. Dort liegen die Werte 

systematisch etwa 30  µɋcm [140] bzw. etwa 60  µɋcm [139] höher als in der 

vorliegenden Arbeit, jedoch ist eine Abweichung dieser Größenordnung  durch 

die jeweils verschiedenen Herstellverfahren, Abscheidebedingungen, Abs olut-

Schichtdicken und Messverfahren zu erklären. 

Letztlich lässt sich feststellen, dass allein mit Variation der Zusammensetzung 

eine breite Spanne an Widerstandswerten erreichbar ist, ohne jedoch den 

metallischen Charakter zu verlieren. 

E-Modul  

Mit der M essung des E-Moduls wird eine wesentliche Voraussetzung gescha f-

fen, um das Aufrollverhalten der verspannten Filme abzuschätzen. Er ist zur 

Berechnung des erreichbaren Rollen-Durchmessers nötig (Gl. 2.2), womit 

zukünftig im Vorfeld auch eine zielorientierte lithographische Strukturierung 

erfolgen kann. Mithilfe von Nanoindentationsversuchen lässt sich diese Dünn-

schicht-Eigenschaft ermitteln. Abb. 15 zeigt die Abhängigkeit des elastischen 

Moduls allein von der Schichtzusammensetzung. Festkörpertheoretisch folgt 

dieser der einfachen Mischungsregel [141], was auch in einem weiten Konzent-

rationsbereich experimentell belegt wird. So steigt der E -Modul ab einem Ni-

Gehalt von 20 At.-% an und erreicht den Kompaktmaterialwert des Ni (200  GPa 

[135]) bei der Reinelementschicht. Schwankungen, gerade um 90 At.-%, werden 
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mit Dichteinhomogenitäten  bei dem Wechsel der Morphologie von struktu r-

los/amorph zu kolumnar/kristallin in Verbindung gebracht. Sind beispielsweise 

innere Mikroporen im Material vorhanden, erfährt der Eindringkörper eine 

veränderte elastische Antwort und es kommt zu Abweichungen ( häufig zu 

kleineren E-Modul-Werten) zwischen Messungen an unterschiedlichen Stellen 

der Probe. 

 

 

!ōōΦ мрΥ 9-aƻŘǳƭ ŘŜǊ bƛ-½Ǌ-{ŎƘƛŎƘǘŜƴ ƛƴ !ōƘŅƴƎƛƎƪŜƛǘ ŘŜǎ bƛ-DŜƘŀƭǘǎΤ ŀǳǎ 9ƴǘƭŀǎǘǳƴƎǎπ
ƪǳǊǾŜ Ǿƻƴ bŀƴƻƛƴŘŜƴǘŀǝƻƴǎƳŜǎǎǳƴƎŜƴ ŜǊƳƛǧŜƭǘ 

Unterhalb von 20 At.-% Ni ist eine weitere Abnahme des E -Moduls bis auf den 

Zr-Wert von 97  GPa [135] zu erwarten. Es zeigt sich dagegen ein Anstieg auf 

etwa 140  GPa bei der reinen Zr-Schicht. Dies ist nicht mit dem Dünnschicht -

Gefüge zu erklären. Es wird dagegen vermutet, dass ein hoher Zr-Gehalt zu einer 

stärkeren Oxidationsneigung an der Oberfläche der Schicht führt. Zirconium 

bildet eine stabile Oxidschicht, selbst bei geringen Sauerstoffgehalten des 

umgebenden Gases. Je geringer der Rest-Nickel-Anteil, desto dicker und dichter 

ist der sich aufbauende Oxidfilm. Dieser würde bei der starken Oberflächensen-

sitivität des Nanoindentationsverfahrens bereits ab Schichtdicken von wenigen 

Nanometern einen Einfluss auf die Kraft-Weg-Kurve der Messung haben. Zur 

Verifikation der These wurden Tiefenprofile mit Aufnahme der Eleme ntkonzent-

ration mittels Auger -Elektronen-Spektroskopie (AES) erstellt. Ein solches 

Verfahren zur chemischen Analyse der obersten fünf Nanometer einer Probe ist 

ein hervorragendes Mittel, um über vielfaches sequenzielles Sputtern und 

Messen tiefenabhängige Elementkonzentrationen festzustellen [142]. Die 

gemessenen Tiefenprofile zeigen deutlich (z. B. Abb. 16), dass sich ein erhöhter 

Sauerstoffgehalt in der Schicht nahe der freien Oberfläche einstellt und gleichze i-

tig von den beiden beteiligten Metallen nur Zirconium nachweisbar ist. Die 

Konzentrationsverhältnisse sprechen für eine Bildung des thermodynamisch 

favorisierten Zirconiumdioxids [40]. Ist dies der Fall, kann auch der erhöhte  
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E-Modul der Indentationsmessungen erklärt werden. Mit 145  GPa (Kompaktma-

terial, [143]) hat ZrO2 einen wesentlich höheren E-Modul als das metallische Zr 

und begründet somit die Zunahme anstelle einer Abnahme des gemessenen 

Wertes an Schichten mit kleineren Ni -Gehalten. 

 

!ōōΦ мсΥ !9{-¢ƛŜŦŜƴǇǊƻŬƭ ŜƛƴŜǊ bƛ-½Ǌ-{ŎƘƛŎƘǘΤ .ŜƛǎǇƛŜƭƳŜǎǎǳƴƎ ŀƴ bƛ-½Ǌ-{ŎƘƛŎƘǘ όbƛ-DŜƘŀƭǘ 
ро !ǘΦ-҈Σ {ŎƘƛŎƘǘŘƛŎƪŜ рлл ƴƳύ ƴŀŎƘ ол-ǘŅƎƛƎŜǊ wŀǳƳǘŜƳǇŜǊŀǘǳǊŀǳǎƭŀƎŜǊǳƴƎΤ ǎŜƭōǎǘ ōŜƛ 
ƘƻƘŜƴ bƛ-DŜƘŀƭǘŜƴ ŜƛƴŜ ½ǊhȄ-{ŎƘƛŎƘǘ ŦŜǎǘǎǘŜƭƭōŀǊΤ ȊǳƴŜƘƳŜƴŘŜ {ǇǳǧŜǊȊŜƛǘ ōŜŘŜǳǘŜǘ 
ȊǳƴŜƘƳŜƴŘŜǊ !ōǎǘŀƴŘ Ǿƻƴ {ŎƘƛŎƘǘƻōŜǊƅŅŎƘŜ 

Zusammenfassung  

Das System Ni-Zr ist eine geeignete Legierung für die Verwendung als Dünn-

schichtmaterial zur Herstellung von Mikroröhren. Es bietet durch das Zusam-

menspiel der vorliegenden strukturellen und physikalischen Eigenschaften die 

Möglichkeit , auch amorphe Metalle in solchen MEMS zu untersuchen und 

einzusetzen (Abschnitt  4.3.3). Zudem ist das binäre System unkompliziert 

herstellbar und reproduzierbar zu fertigen. 

Aus experimenteller Sicht  ist der Nachweis der kubischen Zr-Phase bei Raum-

temperatur  ein Novum; sie wurde bisher nicht bei Sputter-Dünnschichten oder 

Rascherstarrung beobachtet [38]. 
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4.2 Legierungssystem Cu -Ti 

Mithilfe der im letzten Unterkapitel gewonnenen Erkenntnisse über das Ni -Zr-

System als amorph herstellbare Legierung kann eine Reihe von Charakteristika 

der Cu-Ti-Dünnschichten anhand der chemischen Ähnlichkeit abgeschätzt 

werden. Es handelt sich ebenfalls um ein binäres System mit begrenzter 

Löslichkeit und einer Reihe von intermetallischen Phasen und Eutektika [144]. 

Auf der technologischen Seite flossen b ereits bei der Präparation der Proben 

Erfahrungen hinsichtlich der einzustellenden Abscheideparameter aus dem 

Modellsystem Ni -Zr ein. 

 4.2.1 Morphologie und Struktur  

Röntgenfeinstruktur  

Zuerst wurden mittels XRD über den gesamten Cu -Ti-

Zusammensetzungsbereich die existierenden Phasen ermittelt . Erneut wurde 

mit der Anordnung eines streifend einfallenden Primärröntgenstrahls gemessen 

(Abb. 17). Dabei ist schon deutlich zu erkennen, dass ähnlich wie bei Ni -Zr im 

mittlere n Zusammensetzungsbereich die amorphe Phase vorliegt. Auch zeigt 

sich jeweils die Raumtemperaturphase der Reinelemente. So ist die kfz -Struktur 

des Kupfers klar ablesbar, und einige Reflexe des hex-Gitters des Titans sind zu 

erkennen. Dass nicht alle Beugungslagen entsprechend der theoretischen 

Intensitäten eines Pulverdiffraktogramms vorliegen, ist a priori nicht erklärbar. 

Um diese Unklarheit weiter zu verfolgen, wurden Experimente mit Bragg -

Brentano-Geometrie durchgeführt. Diese Anordnung macht mögliche Texturei n-

flüsse noch deutlicher , wenn die gemessenen Diffraktogra mme mit denen von 

Pulverproben verglichen werden. Die Messungen der Proben mit geringen 

Kupfergehalten zeigen (Abb. 18) eine signifikante Abweichung der Peak-

Intensitätsverhältnisse gegenüber den tabellierten Werten [145]. Es sind die 

Reflexe der Basalebene (001) des hexagonalen Kristalls verstärkt vertreten, 

während die anderen Netzebenenscharen nur vermindert oder gar nicht im 

Diffraktogramm zu erkennen sind. Dies führt auch ohne gesonderte Texturme s-

sung mittels XRD zu der Annahme, dass diese Ti-Kristallite eine Vorzugsrichtung 

(Textur) besitzen. Ähnliches wurde auch bereits in der Literatur beschrieben 

[146], wobei  Elemente mit hexagonalem Gitter bevorzugt eine Fasertextur mit 

der Basalebene orthogonal zur Wachstumsrichtung ((001)-Textur) vorweisen, 

wenn sie als Dünnschicht hergestel lt werden. Eine Minimierung von Grenz - und 

Oberflächenenergien während des Schichtaufbaus hat ein schnelleres Wachs-

tum von bestimmten Kristallrichtungen zur Folge  und bewirkt die Ausbildung von 

texturier ten Schichten. Der konkret vorliegende Anteil der ger ichtet gewachs e-



Ergebnisse und Diskussion  45 

 

nen Kristallite (£Schÿrfe¯ der Textur) ist stark von den Herstellungsbedingungen 

abhängig und wurde hier nicht bestimmt.  

 

 

!ōōΦ мтΥ wǀƴǘƎŜƴŘƛũǊŀƪǘƻƎǊŀƳƳŜ ŘŜǊ /ǳ-¢ƛ-{ŎƘƛŎƘǘŜƴ ǸōŜǊ bǳǘȊǳƴƎ ŘŜǊ DŜƻƳŜǘǊƛŜ ŘŜǎ 
ǎǘǊŜƛŦŜƴŘŜƴ 9ƛƴŦŀƭƭǎΤ LƴǘŜƴǎƛǘŅǘ ƭƻƎŀǊƛǘƘƳƛǎŎƘ ŀǳŦƎŜǘǊŀƎŜƴΤ ǾŜǊǝƪŀƭŜ [ƛƴƛŜƴ ǿŜƛǎŜƴ ŀǳŦ ŘƛŜ 
ƧŜǿŜƛƭƛƎŜƴ YǊƛǎǘŀƭƭǇƘŀǎŜƴ ƘƛƴΣ ŘŜǊŜƴ IǀƘŜ ŘƛŜ Ȋǳ ŜǊǿŀǊǘŜƴŘŜƴ ǊŜƭŀǝǾŜƴ wŜƅŜȄƛƴǘŜƴǎƛǘŅǘŜƴ 
ŜƛƴŜǎ tǳƭǾŜǊŘƛũǊŀƪǘƻƎǊŀƳƳǎΤ ½ŀƘƭŜƴ ƛƳ 5ƛũǊŀƪǘƻƎǊŀƳƳ ōŜȊŜƛŎƘƴŜƴ ŘƛŜ ƧŜǿŜƛƭƛƎŜƴ 
bŜǘȊŜōŜƴŜƴ ŘŜǊ tƘŀǎŜ 
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!ōōΦ муΥ wǀƴǘƎŜƴŘƛũǊŀƪǘƻƎǊŀƳƳŜ ŘŜǊ /ǳ-¢ƛ-{ŎƘƛŎƘǘŜƴ ŀǳǎ .ǊŀƎƎ-.ǊŜƴǘŀƴƻ-DŜƻƳŜǘǊƛŜΤ 
ǿŜƛǘŜǊŜ 9ǊƭŅǳǘŜǊǳƴƎŜƴ ǎΦ !ōōΦ мтΤ ²ƛƴƪŜƭōŜǊŜƛŎƘ όул ς урϲύ ǳƳ ŘŜƴ ǎǳōǎǘǊŀǘŜƛƎŜƴŜƴ {ƛ-
όпллύ-tŜŀƪ ŀǳǎƎŜǎǇŀǊǘ ǿŜƎŜƴ ±ƛŜƭŦŀŎƘŜƳ ŀƴ LƴǘŜƴǎƛǘŅǘ ƎŜƎŜƴǸōŜǊ wŜƅŜȄŜƴ ŘŜǊ 
5ǸƴƴǎŎƘƛŎƘǘ 

Dies stellt einen Unterschied zu dem Legierungssystem Ni -Zr dar, da dort das 

elementare Zr keine Vorzugsorientierung aufweist und nach Zugabe von Ni sich 

eine andere (kubische) Kristallstruktur einstellt. Das Titan wird dagegen nicht 

durch das Kupfer in eine andere Struktur gezwungen; das hex-Gitter bleibt bis zur 

Bildung der amorphen Phase bestehen. Ein Erklärungsansatz wäre die maximale 

Löslichkeit der jeweiligen hexagonalen Phasen. So ist im thermodynamischen 

Gleichgewicht Cu in Ti zu 1,4 At.-% [144], aber Ni in Zr nur zu 0,2 At.-% [130, 

147] löslich. Diese Werte sind jedoch nur fü r das thermodynamische Gleichge-

wicht und bei nahezu 1100 K gültig. Eine Abscheidung, wie in der vorliegenden 

Arbeit, ist ein höchst dynamischer Prozess (s. Abschnitt  2.2.2), so dass diese 

Grenzen der Stabilitätsbereiche Verschiebungen unterliegen. Veränderte 
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Löslichkeitsbereiche können deshalb die hex-Phase bei verschiedenen Fremd-

atomkonzentrationen instabil werden lassen.  

Ab einem Gehalt von ca. 25 At.-% Cu verschwinden die Ti-Reflexe vollständig 

und die binäre Legierung wird amorph. Analog zum Modellsystem verschiebt 

sich der diffuse Hügel mit zunehmendem Gehalt des Elements mit kleinere m 

Atomvolumen zu größeren Winkeln hin. Der mittlere Atomabstand wird  somit 

geringer, bis ab etwa 78 At.-% Cu sich dessen Beugungsmuster zeigt und 

zunehmend schärfer wird. Letzteres spricht für größer werdende Kristallite der 

kfz-Raumtemperaturphase (analog Ni, s. Abschnitt  4.1.1). 

Damit besteht ein kleinerer amorphisierbarer Konzentrationsbereich gegenüber 

Ni-Zr, obwohl nahezu gleiche Abscheidebedingungen gewählt wurden, was u. a. 

mit der Mischungsenthalpie zusammenhängt. Die erreichten Werte decken sich 

relativ gut mit denen aus der Literatur (28 ² 75 At.-% Cu [148]; 30 ² 67 At.-% Cu 

[66]). 

Das größere Signalrauschen bei der GI-Messung gegenüber dem bei BB -

Anordnung ist auf die verwendeten Geräte  zurück zu führen. Außerdem tritt bei 

den Röntgenuntersuchungen mit der BB -Geometrie bei Kupferkonzentrationen 

von 80 ² 90 At.-% ein Reflex bei 2  = 43° auf. Dieser ist weder mit einer interm e-

tallischen Phase noch einem (Misch-)Oxid erklärbar und muss deshalb als 

ungeklärtes Artefakt angesehen werden. 

Morphologie  

Die Morphologie der abgeschiedenen Dünnschichten hängt neben den Absche i-

debedingungen auch stark von der Atomanordnung (kristallin ² amorph) ab, so 

dass die Gefügeanalyse den logisch nächsten Schritt darstellt. Die mit FIB 

präparierten Querschnittsaufnahmen der Filme sind in Abb. 19 zu sehen. 

Reines Ti zeigt kolumnare bzw. kegelförmige  Kristallite, wobei deren Größe mit 

wachsender Schicht zunimmt . Günstige Kristalllagen für Wachstum werden 

erweitert , während andere mit steigender Schichtdicke eliminiert werden . 

Letztlich sind wenige größere Körner mit einer lateralen Ausdehnung von  

ca. 100 nm an der Oberfläche zu erkennen ² mutmaßlich diejenigen, welche die 

(001)-Textur ausmachen. Das Hinzufügen von Cu als Legierungselement führt zu 

kleineren nadelförmigen Kristalliten nahe der Auflösungsgrenze des verwende-

ten REM. Ein Grund hierfür kann die geringere Mobilität der Spezies im Misc h-

kristall sein, was Abschattungseffekte [149] verursacht. Diese Morphologie 

entspricht der des Ni -Zr bei äquivalenter Zusammensetzung. Gleiches gilt für die 

Strukturlosigkeit der amorphen Phase beider Systeme. Es sind in beiden Fällen 

keine Kontraste erkennbar und somit kein erkennbares Gefüge vorhanden. Hier 

sei noch einmal angemerkt, dass die vorliegende Morphologie stark herste l-
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lungsbedingt ist. Verschiedene Autoren haben bei Dünnschichten der gleichen 

Zusammensetzung andere Wachstumsstrukturen festgestellt und zusätzlich 

dickenabhängig sich ändernde Moden beobachtet [21, 68, 137]. Dies zeigt die 

Komplexität der verschiedenen Verfahren der Präparation und deren Einflüsse 

auf die einzelnen Prozesse der Schichtbildung. 

Ab 85 At.-% Cu erscheinen fein verteilt globulare Nanokristallite, die über die 

gesamte Schichtdicke gleichmäßig vorliegen. Die im Röntgendiffraktogramm zu 

erkennenden Beugungsreflexe bereits ab 78 At.-% Cu können keine Entspre-

chung in den Querschnittsaufnahmen finden, sehr wahrscheinlich aufgrund der 

geringen Größe der eingebetteten Nanokristallite  mit mittleren Durchmessern 

von bis zu 10 nm . 

Eine abnehmende Gitterstörung bzw. ²verzerrung durch den reduzierten 

Titangehalt und der dadurch sinkenden Behinderung der Cu-Selbstdiffusion 

resultiert in immer größer werdenden Kupferkörnern, welche eine laterale 

Ausdehnungen von 1 ² 2 µm bei reinem Kupfer erreichen können. Die Schicht-

dicke wirkt nicht mehr primär limitierend. Die geringe Stapelfehlerenergie des 

Kupfers [150] lässt eine Vielzahl von Wachstumszwillingen entstehen, welche als 

starker Hell-Dunkel-Kontrast erkennbar werden. 

 

 

!ōōΦ мфΥ {ŎƘƛŎƘǘƳƻǊǇƘƻƭƻƎƛŜ ŘŜǊ /ǳ-¢ƛ-{ŎƘƛŎƘǘŜƴΤ Ƴƛǘ CL. ǇǊŅǇŀǊƛŜǊǘŜ vǳŜǊǎŎƘƴƛǧŜ ŘŜǊ 
5ǸƴƴǎŎƘƛŎƘǘŜƴΤ ǳƴǘŜƴ ƛƳ .ƛƭŘ ƧŜǿŜƛƭǎ {ǳōǎǘǊŀǘǎŜƛǘŜΤ ½ŀƘƭŜƴ ŀƴ ŘŜƴ 9ƭŜƳŜƴǘƴŀƳŜƴ 
ōŜȊŜƛŎƘƴŜƴ ŘŜǊŜƴ DŜƘŀƭǘ ƛƴ !ǘΦ-҈Τ [ŅƴƎŜ ŘŜǊ aŀǖǎǘŀōǎōŀƭƪŜƴΥ рлл ƴƳ 
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 4.2.2 Physikalische Eigenschaften  

Rauheit  

Analog zu den Dünnschichten aus Ni-Zr spiegelt sich die Mikrostruktur innerhalb 

der Kupfer-Titan-Filme in der Oberflächenbeschaffenheit wider. So sind ebenso 

die Reinelementschichten mit dem Grobkorngefüge signifikant rauer als die 

Legierungsschichten (Abb. 20). Jedoch anders als im untersuchten Modellsy s-

tem werden hier Rauheitswerte von R q >  5 nm erreicht. Dies ist für die Nutzung 

als aufgerollte Schichten vermutlich nicht förderlich und sollte dementsprechend 

vermieden werden. Eine Anpassung der Abscheideparameter oder die Wahl 

anderer Sputterquellen bzw. einer anderen Substrat-Target-Anordnung kann hier 

andere Werte hervorbringen und die gleichen Werkstoffe verwendbar machen.  

Bei Schichten mit feinkristallinem Gefüge sinkt die gemessene mittlere  quadra-

tische Rauheit bis auf 2 nm, was absolut gesehen aber immer noch größer ist als 

bei Ni-Zr-Schichten gleicher Schichtdicke (Abb. 12). Erst innerhalb des Konzentra-

tionsbereiches der amorphen Phase (25 ² 78 At.-%  Cu) werden ähnliche Werte 

erreicht. Mit den durchgeführten AFM -Messungen wurde eine mittlere Rauheit  

von 0,1 nm festgestellt. Bei noch sensitiveren Messverfahren, wie beispielswe i-

se der Rastertunnelmikroskopie (engl.: scanning tunneling microscopy, STM), 

könnten sich noch geringere Werte messen lassen, da das verwendete AFM bei 

derart ebenen Oberflächen an die Nachweisgrenze gelangt. 

 

!ōōΦ нлΥ aƛǧƭŜǊŜ ǉǳŀŘǊŀǝǎŎƘŜ wŀǳƘŜƛǘ wǉ ŘŜǊ /ǳ-¢ƛ-{ŎƘƛŎƘǘŜƴΤ Ǿƻƴ ǊŜƛƴŜƳ ¢ƛ ōƛǎ 
ǊŜƛƴŜǎ /ǳΤ ƎŜƳƛǧŜƭǘ ŀǳǎ ƧŜ о aŜǎǎǳƴƎŜƴ ł мȄм ҡƳч 
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Intrinsische Spannungen  

Die Messung der makroskopischen Eigenspannungen mithilfe der Substrat-

krümmungsmethode zeigt eine ähnliche Abhängigkeit von der chemischen 

Zusammensetzung, wie sie für das Ni -Zr beobachtet wurde (Abb. 13). Während 

bei reinem Titan kaum Spannungen messbar sind, entstehen starke Druckeigen-

spannungen durch Zulegieren von Kupfer. Dabei ist eine lineare Zunahme bis zu 

einer Konzentration von 10 At.-% Cu zu beobachten, wo nahezu -1 GPa erreicht 

werden, unabhängig der Schichtdicke (Abb. 21). Die vergleichsweise starke 

Relaxation durch Selbstdiffusion im reinen Ti wird offenbar durch die Mischkris-

tallbildung mit Cu gehemmt [151] und die resultierende Morphologieänderung zu 

Stängelkristalliten wird als Grund für diese Spannungsentwicklung gesehen. Mit 

einem steigenden Volumenanteil an Korngrenzen, welche senkrecht zur Schicht-

ebene orientiert sind, nimmt die Wirksamkeit des atomic-peening-Mechanismus 

zu. Aufgrund der Abscheidung bei Raumtemperatur ist die Koagulation der 

Stängelkristallite und der damit entstehenden Zugspannungskomponente 

dagegen gehemmt. Mit erhöhter Substrattemperatur (etwa +  100 °C) und damit 

erhöhter Adatombeweglichkeit (s.  a. SZM in Abb. 2) könnten sich beide Effekte 

gegeneinander aufheben, weil auch das zipping prinzipiell einen größeren 

Einfluss auf die Schichtspannungen hat, wenn der Film eine hohe Defektdichte, 

insbesondere Korngrenzen, aufweist. 

 

 

!ōōΦ нмΥ LƴǘǊƛƴǎƛǎŎƘŜ {ǇŀƴƴǳƴƎ ŘŜǊ /ǳ-¢ƛ-{ŎƘƛŎƘǘŜƴ ƛƴ !ōƘŅƴƎƛƎƪŜƛǘ ŘŜǊ ½ǳǎŀƳƳŜƴǎŜǘπ
ȊǳƴƎΤ {ŎƘƛŎƘǘŘƛŎƪŜ ƧŜǿŜƛƭǎ рлл ƴƳ 
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!ōōΦ ннΥ LƴǘǊƛƴǎƛǎŎƘŜ {ǇŀƴƴǳƴƎ ŀǳǎƎŜǿŅƘƭǘŜǊ /ǳ-¢ƛ-{ŎƘƛŎƘǘŜƴ ƛƴ !ōƘŅƴƎƛƎπ
ƪŜƛǘ ŘŜǊ {ŎƘƛŎƘǘŘƛŎƪŜΤ ƧŜǿŜƛƭǎ ƎƭŜƛŎƘŜ !ōǎŎƘŜƛŘǳƴƎǎōŜŘƛƴƎǳƴƎŜƴ 

Mit Auftreten der amorphen Phase bei Kupferkonzentrationen ab 12  ² 15 At.-% 

nimmt auch der Wert der Druckspannung ab. Es ist weniger Korngrenzvolumen 

vorhanden und damit auch ein geringerer Effekt des peening. Dass dieser 

Einfluss nicht komplett verschwindet, kann an dem bleibenden Druckspa n-

nungsverhalten über den gesamten amorphen Konzentrationsbereich gesehen 

werden. Eigenspannungsmessungen von aufgedampften Cu-Ti-Dünnschichten 

zeigten dagegen z. T. hohe Zugspannungen gerade bei Schichtdicken oberhalb 

von 100 ² 300 nm, in Abhängigkeit der Substrattemperatur [66-68, 136]. Gleiches 

wurde auch für andere amorphe binäre Legierungen festgestellt (z.  B. Zr-Co 

[152], Ni-Ti [153]). In allen Fällen wurde die Korngrenzenrelaxation (zipping) als 

Grund angegeben, wenn ein kolumnares Gefüge vorliegt. Falls, wie im hier 

untersuchten Fall, keine konkrete Mikrostruktur erkennbar war, wurde das 

freezing als Grund für die Zugspannungen angenommen. Der dabei erfolgende 

Übergang aus der Gasphase in den Feststoff über eine glasartige Schicht 

(werkstoffunabhängig) ist dabei nur unterhalb der Glastemperatur der jeweils 

untersuchten amorphen Legierung möglich. Erfolgt das Verdampfen bei einer 

darüber liegenden Substrattemperatur  (etwa 400 °C bei Cu-Ti [154]), weist die 

Schicht aufgrund der bleibenden Viskoelastizität keine messbaren makroskopi-

schen Spannungen auf [66]. Die Eigenspannungscharakteristik von amorphen 

metallischen Dünnschichten, welche mit Sputtern hergestellt wurden , ist eher 

durch die Partikelenergie bestimmt und nicht schichtdickenabhäng ig (Abb. 22). 

So wurde generell das Ionenbombardement als Grund für Druckspannungen 

festgestellt  [137]. Je nach den konkreten Bedingungen können diese auch 

(betragsmäßig) hohe Werte bis zu -2 GPa annehmen (Ta-Cr, [155]). An den im 

Rahmen dieser Arbeit hergestellten Schichten wurden dagegen lediglich  

-300 MPa bei 30 At.-% Cu bzw. -50 MPa bei 75 At.-% Cu festgestellt.  
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Mit einsetzender Kristallisation ab ca. 80 At.-% Cu (Abb. 18) nimmt diese 

Druckspannung wegen größerem peening-Effekt erneut auf -300 MPa zu. Der 

Wechsel von Druck- auf Zugspannungen in der Schicht im Konzentrationsbereich 

von 85 ² 90 At.-% Cu ist vermutlich auf einen Mechanismuswechsel wegen 

erhöhter Atommobilität zurückzuführen. Wie in  Unterkapitel 2.3 erläutert, ist für 

das zipping eine größere Diffusivität erforderlich. Durch die höhere homologe 

Temperatur des Kupfers ist die mittlere Atombeweglich keit gegenüber Schichten 

mit geringerem Kupfergehalt tendenziell erhöht. Gleichzeitig wird dagegen 

Druckspannung erzeugendes peening reduziert. So wird bei etwa 90  At.-% Cu 

trotz des geringen Prozessdrucks infolge einer nachträglichen Korngrenzenver-

dichtung (zipping) eine Zugeigenspannung von nahezu 300 MPa induziert. 

Erreichen die Dünnschichten durch die noch höheren Kupfergehalte die Zone III 

des Strukturzonenmodells (Abb. 2) nimmt die Schichtspannung absolut gesehen 

ab. Aufgrund starker dynamischer Relaxation und Rekristallisation schon 

während des Wachstumsprozesses bilden sich immer weniger Spannungsfelder 

mit steigendem Kupfergehalt aus , bis reines Kupfer schließlich unter dem 

gegebenen Parametersatz völlig spannungsfrei vorliegt. 

Elektrischer Widerstand  

Eine elektrische Charakterisierung des Dünnschichtmaterials wurde vorgenom-

men, um eine gezielte Anwendung als MEMS zu ermöglichen . Wie in  

Abschnitt  2.1.2 dargelegt, ist die hervorragende Leitfähigkeit des Kupfers ein 

Grund für die Wahl dieses Legierungssystems.  

 

!ōōΦ ноΥ {ǇŜȊƛŬǎŎƘŜǊ ŜƭŜƪǘǊƛǎŎƘŜǊ ²ƛŘŜǊǎǘŀƴŘ ŘŜǊ /ǳ-¢ƛ-{ŎƘƛŎƘǘŜƴΤ Ƴƛǘ ŘŜǊ Ǿŀƴ-ŘŜǊ-tŀǳǿ-
aŜǘƘƻŘŜ ŜǊƳƛǧŜƭǘΤ {ŎƘƛŎƘǘŘƛŎƪŜ ƧŜǿŜƛƭǎ рлл ƴƳ 

Mit den hier durchgeführten Messungen konnte der Kompaktmaterialwert des 

spezifischen elektrischen Widerstands r des reinen Kupfers (1,7 µҠcm [156]) 

nicht ganz erreicht werden (1,9 µҠcm, Abb. 23). Noch verbleibende Defekte, 
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insbesondere Korngrenzen, verringern die Leitfähigkeit in der Dünnschicht. Es 

wurden ähnliche Werte von ca. 2  µҠcm für gesputterte [157], elektroplattierte 

[158] und mit CVD hergestellte [159] Kupferfilme berichtet.  

Bereits geringe Titankonzentrationen verringern die elektrische Leitfähigkeit 

signifikant. So wurde bei 5 At.-% Ti ein r von 50 µҠcm und bei 10 At.-% Ti 

100 µҠcm gemessen. Über den Konzentrationsbereich der amorphen Phase 

verändert sich der Widerstandswert dagegen prozentual nur wenig. Hier ist eine 

weitere Parallele zum Modellsystem Ni -Zr zu sehen. Es sind allerdings im Cu-Ti-

System etwas mehr als 200  µҠcm bei 30 At.-% Cu feststellbar, was gegenüber 

den 140 µҠcm des amorphen Ni-Zr eine nochmalige deutliche Steigerung ist. 

Eine Verwendung dieser amorphen Phase als Elektrodenmaterial muss daher 

zwingende andere Gründe haben (etwa erhöhte mechanische Stabilität), um die 

gegenüber kristallinem Material drastisch geringere Leitfähigkeit zu kompensie-

ren. 

Eine kleiner werdende Konzentration des Kupfers unter 20 At.-% in der Legie-

rung und ein zunehmender kristalliner Anteil in der Dünnschicht führ en analog 

zur kupferreichen Seite zu einem Abfall des spezifischen elektrischen Wider-

stands. Der Kompaktmaterialwert für reines Titan (43 µҠcm, [160]) wird mit den 

hier verwendeten Herstellungsbedingungen jedoch nicht erreicht (gemessen: 

69 µҠcm). Die Gründe hierfür sind analog denen für reines Kupfer. 

E-Modul  

Mithilfe von Nanoindentationsexperimenten konnte der elastische Modul der Cu-

Ti-Schichten bestimmt werden. Die Messungen wurden in Anlehnung an die 

Prozedur bei Ni-Zr 16 Mal pro Probe wiederholt , so dass von einer ausreichend 

aussagekräftigen Statistik gesprochen werden kann.  Der Grund für die Messung 

mit der doppelten Maximallast (2  mN), wurde bereits in Abschnitt  3.3.4 erläutert. 

Die ermittelten  E-Moduln s ind in Abb. 24 in Abhängigkeit der Zusammensetzung 

aufgetragen. Rein qualitativ sind nur geringe Schwankungen der Moduln zu 

erkennen. Starke Unterschiede sind auch nicht zu erwarten, denn im Gegensatz 

zum Legierungssystem Ni-Zr (Abschnitt  4.1.2) unterscheiden sich die Kompakt-

materialwerte für Kupfer ( 128 GPa, [119]) und Titan (102 GPa, [119]) nur wenig.  

Auch der tendenzielle Anstieg des E-Moduls stimmt weitestgehend mit diesen 

Werten in qualitativer Weise überein , zumindest ab einem Cu-Gehalt von  

30 At.-%. Der geringe, aber doch festzustellende Zuwachs des Moduls von 

30 At.-% Cu hin zu reinem Titan kann in Analogie zum Ni-Zr-System auf die 

Wirkung einer Oxidbildung zurückgeführt werden (Abschnitt  4.1.2). Titan hat, wie 

auch Zirconium, eine starke Oxidationsneigung und bildet bei Luftkontakt eine 

stabile Oxidschicht aus. Geht man von einer TiO2-Bildung aus, erscheint ein 
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höherer gemessener E-Modul der Cu-Ti-Schichten plausibel, da TiO2 einen 

bedeutend höheren Modul aufweist (2 48 ² 282 GPa,[119]) als beide beteiligten 

Metalle . Zudem ist in der Literatur von einer diffusionsbedingten Ti-Anreicherung 

an Grenzflächen von Cu-Ti-Dünnschichten berichtet worden (z.  B. [65]). Dies 

ließe dickere Oxidschichten entstehen und damit einen höheren E-Modul mittels 

Nanoindentation erklären. 

 

 

!ōōΦ нпΥ 9-aƻŘǳƭ ŘŜǊ /ǳ-¢ƛ-5ǸƴƴǎŎƘƛŎƘǘŜƴ ƛƴ !ōƘŅƴƎƛƎƪŜƛǘ ŘŜǊ ½ǳǎŀƳƳŜƴǎŜǘȊǳƴƎΤ  
ǇƛƭŜ-ǳǇ YƻǊǊŜƪǘǳǊ ŦǸǊ ǎŅƳǘƭƛŎƘŜ tǊƻōŜƴ ǇŀǊŀƭƭŜƭ ŘŀǊƎŜǎǘŜƭƭǘ όǊƻǘύΤ CŜƘƭŜǊōŀƭƪŜƴ ƛƴ 
!ōǎŎƘƴƛǧ оΦоΦп ŜǊƭŅǳǘŜǊǘ 

Eine quantitative Bewertung der gemessenen E -Modul-Werte führt zu dem 

Schluss, dass diese unabhängig von der Zusammensetzung etwa 40  GPa 

oberhalb der zu erwartenden Moduln liegen. So ist der gemessene Wert von 

reinem Titan (155 GPa) 40 GPa und der von Kupfer (175 GPa) 35 GPa größer als 

der jeweilige Kompaktmaterialwert. Dies ist aus materialkundlicher Sicht nicht 

erklärbar. Obwohl es Bedingungen für Werkstoffe gibt, bei denen der E -Modul 

größer als der des defektfreien Kristalls ist (z. B. in einigen speziellen Nanoröhren 

[161]), wird im Allgemeine n dieser Wert durch Fehler in der Kristallstruktur sowie 

im Gefüge herabgesetzt. Der hierdurch vergrößerte mittlere Atomabstand 

bewirkt eine geringere Wechselwirkung zwischen den Atomen und führt zu 

einem kleineren E-Modul des Werkstoffs.  

Die bedeutend größeren Werte müssen daher ihre Ursache im Messverfahren 

und dessen Auswertung haben. Die Berechnung des elastischen Moduls geht 

von einem perfekten Eindruck des Indenters aus, bei dem die äußeren Kanten 

der Eindruckfläche in der Ebene der Probenoberfläche liegen (Oliver-Pharr-Ansatz 

[162]). In Abb. 25 ist ein solcher Eindruck in grün dargestellt. Abweichend davon 
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sind bei realen elastisch-plastischen Eindringversuchen jedoch Aufwölbung 

(engl.: pile-up) oder Einsinken (engl.: sink-in) der angrenzenden Probenbereiche 

möglich [163, 164]. 

 

 

!ōōΦ нрΥ {ŎƘŜƳŀǝǎŎƘŜ 5ŀǊǎǘŜƭƭǳƴƎ ŜƛƴŜǎ bŀƴƻƛƴŘŜƴǘŀǝƻƴǎŜƛƴŘǊǳŎƪǎΤ .ŜǊƪƻǾƛŎƘ-
9ƛƴŘǊƛƴƎƪǀǊǇŜǊΤ ƎǊǸƴΥ ǘƘŜƻǊŜǝǎŎƘŜ 9ƛƴŘǊǳŎƪƅŅŎƘŜΣ ƻǊŀƴƎŜΥ ŘǳǊŎƘ ǇƛƭŜ-ǳǇ ǾŜǊƎǊǀǖŜǊǘŜ 
YƻƴǘŀƪǜƭŅŎƘŜ ōȊǿΦ ŀǳŦƎŜǿǀƭōǘŜǎ ±ƻƭǳƳŜƴΤ ƭƛƴƪǎΥ 5ǊŀǳŦǎƛŎƘǘΤ ǊŜŎƘǘǎΥ vǳŜǊǎŎƘƴƛǧǎŀƴǎƛŎƘǘ 

Je nach auftretendem Effekt wird damit die reale projizierte Kontaktfläche real
A  

zwischen Indenter und Probe vergrößert (pile-up) bzw. verkleinert (sink-in). Bleibt 

diese Flächenveränderung bei der Auswertung unberücksichtigt, führt dies lt. 

Gl. 3.5 und Gl. 3.6 zu vermeintlich größeren bzw. kleineren E-Modul-Werten. Die 

bei den Cu-Ti-Proben gemessenen zu hohen Werte lassen einen starken 

Aufwölbungseffekt vermuten . Zur Verifizierung dieser These wurden AFM-

Abbildungen von repräsentativen Eindrücken an Cu46Ti54-Schichten vorgenom-

men. Wie Abb. 26 veranschaulicht, kommt es zu einer erheblichen Aufwölbung 

seitlich des Eindrucks durch plastische Verformung und Verschiebung des 

Materials nach außen bei einer Prüflast von 100 mN. 
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Die für die Ermittlung des E-Moduls durchgeführten Messungen bei einer 

Maximalprüflast von 2  mN zeigen dagegen einen vermeintlich geringeren pile-up-

Effekt.  Es ist daher zunächst von einem kleinen Einfluss auf die E-Modul-Werte 

auszugehen. In Abb. 27 ist eine rasterkraftmikroskopische Aufnahme eines 

solchen Eindruckes dargestellt. Es ist festzustellen, dass nicht von einer idealen 

Geometrie der dreiseitigen Pyramide ausgegangen werden kann. Vielmehr sind 

die Flanken unregelmäßig gestaltet und machen den Einfluss topografischer 

Rauheiten auf die Auswertung der Nanoindentation deutlich. Lini enprofile durch 

einen verbleibenden Eindruck zeigen zudem die Schwierigkeit der pile-up-

Berechnung auf (Abb. 28). 
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!ōōΦ нуΥ IǀƘŜƴƛƴŦƻǊƳŀǝƻƴ ŜƴǘƭŀƴƎ Ǿƻƴ [ƛƴƛŜƴǇǊƻŬƭŜƴ ŘǳǊŎƘ ŜƛƴŜƴ bŀƴƻƛƴŘŜƴǘŀǝƻƴǎŜƛƴπ
ŘǊǳŎƪΤ ŀǳǎ !ōōΦ нтΤ ƘŎΥ ƴƻƳƛƴŀƭŜ 9ƛƴŘǊǳŎƪǝŜŦŜΣ !Υ ƭƛƴƪŜǊ wŀƴŘ ŘŜǎ 9ƛƴŘǊǳŎƪǎΣ .Υ όƛŘŜŀƭŜǊύ 
ǊŜŎƘǘŜǊ wŀƴŘΣ /Υ ǊŜŀƭŜǊ ǊŜŎƘǘŜǊ wŀƴŘ ōŜƛ ȊǿŜƛ CƭŅŎƘŜƴ ŘŜǎ 9ƛƴŘǊǳŎƪǎ Ƴƛǘ ƎŜǊƛƴƎŜƳ ǇƛƭŜ-ǳǇ-
9ũŜƪǘΣ 5Υ ǊŜŀƭŜǊ ǊŜŎƘǘŜǊ wŀƴŘ ōŜƛ tȅǊŀƳƛŘŜƴƅŀƴƪŜ Ƴƛǘ ƎǊǀǖŜǊŜƳ ǇƛƭŜ-ǳǇ-9ũŜƪǘ 
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In Anlehnung an die von Beegan et al. [165] bzw. Cabibbo et al. [166] vorge-

schlagenen Formeln lässt sich die reale projizierte Fläche eines Nanoindenta-

tionseindrucks anhand solcher Profillinien berechnen. Es handelt sich dabei um 

die Zunahme der idealen (projizierten) Kontaktfläche O P
A
- (Oliver-Pharr) um ein 

Kreissegment krseg
A . Die entsprechenden Zusammenhänge sind mit den in  

Abb. 29 erklärten Kenngrößen nachstehend hergeleitet: 

 

2 24

8»

B s
R

s

+
=  4.2 

 
2

3

m
B=  4.3 

 ( )2 21 2arccos
krseg

s
A R Rs s R s

R

å õ
= - - - -æ ö

ç ÷
 4.4 

 
23

4
O P

A B
-
=  4.5 

 3
real O P krseg

A A A
-

= +  4.6 

 

!ōōΦ нфΥ 5ŀǊǎǘŜƭƭǳƴƎ ŘŜǊ ƎŜƻƳŜǘǊƛǎŎƘŜƴ tŀǊŀƳŜǘŜǊ ȊǳǊ .ŜǊŜŎƘƴǳƴƎ ŘŜǎ ǇƛƭŜ-ǳǇ-9ũŜƪǘŜǎΣ 

ƻǊŀƴƎŜ CƭŅŎƘŜΥ ȊǳǎŅǘȊƭƛŎƘŜ ŘǳǊŎƘ ǇƛƭŜ-ǳǇ ǾŜǊǳǊǎŀŎƘǘŜ YƻƴǘŀƪǜƭŅŎƘŜkrseg
A  όŦǸǊ ŜƛƴŜ ŘŜǊ 

ŘǊŜƛ {ŜƛǘŜƴƅŅŎƘŜƴ ŘŀǊƎŜǎǘŜƭƭǘύΣ ƎǊǸƴΥ ǇǊƻƧƛȊƛŜǊǘŜ CƭŅŎƘŜ ŜƛƴŜǎ ƛŘŜŀƭŜƴ 9ƛƴŘǊǳŎƪǎ ŜƛƴŜǎ 

.ŜǊƪƻǾƛŎƘ-LƴŘŜƴǘŜǊǎO P
A
-  

Die Größen für c
h , m  (Strecke AB ) und s  (Strecke BC  bzw. BD ) können 

direkt aus den Profillinien (Abb. 28) abgelesen und damit die Kreissegmentfläche 

bestimmt werden.  Die konkreten Werte für den vermessenen Ei ndruck sind in 

Tabelle 2 dargelegt. 



Ergebnisse und Diskussion  59 

 

Tabelle 2: Größen für Berechnung der pile -

up-Korrektur  

Parameter Wert / nm  

c
h  93 

m  470 

s  30 bzw. 60 

 

Für den hier dargestellten konkreten Fall ergibt sich dann ein pile-up-

Korrekturfaktor pile up
K

-  (Flächenvergrößerungsfaktor) von 1,26 bzw. 1,52.  

 
real

pile up

ideal

A
K

A
-
=  4.7 

Es zeigt sich, dass der Erfassung der geometrischen Parameter des verbleiben-

den Eindrucks eine große Bedeutung zukommt. Es tritt in diesem Fall eine 

signifikante Flächenzunahme auf, welche aufgrund der reinen visuellen Inspekti-

on nicht erwartet werden konnte.  Generell kann für reine Metalle die Vergröße-

rung der projizierten Kontaktfläche bis zu 40 % betragen [167]. Um den maximal 

möglichen Einfluss auf die berechneten E-Moduln darzustellen, wurde als 

Maximaleinschätzung eine eineinhalbfache Kontaktfläche 1,5
pile up

K
-
=  infolge 

pile-up angenommen. Die resultierenden korrigierten E-Moduln sind parallel zu 

den gemessenen realen Werten in Abb. 24 aufgetragen. Es wird die deutliche 

Verringerung der Moduln um 30 ² 35 GPa ersichtlich. Diese sind auch im 

Einklang mit gemessenen Werten eine m anderen, hier nicht näher erläuterten  

Messverfahren (s. Anhang C). Trotz dieser überhöhten Annahme der Flächenzu-

nahme übertreffen die Stei figkeiten der Dünnschichten deren Kompaktmaterial-

werte. Folglich sind weitere Einflussfakto ren auf die E-Modul-Ermittlung zu 

vermuten. Als ein hier nicht weiter vertiefter Hinweis diesbezüglich sei der 

Einfluss des Substrats genannt. Gerade bei den einkomponentigen Metallschic h-

ten, deren Härte nicht durch Mischkristallbildung o.  ä. erhöht ist, wird bei 

gleicher Prüflast eher eine Eindringtiefe oberhalb des Kriteriums 1/5 d f erreicht. 

4.3 Aufgerollte Schichtverbunde  

Die relevanten mechanischen Eigenschaften der Dünnschichten wurden in den 

vorigen Abschnitten dargelegt, so dass eine gezielte Versuchsplanung in Bezug 

auf ein Aufrollen ermöglicht  wird . Die durchgeführten Experimente zur Erstellung 

der 3D-Architektur haben jedoch allesamt Testcharakter und sind allein dazu 

geeignet, eine Verwendbarkeit als Röhrenmaterial einzuschätzen. 
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 4.3.1 Modell des verspannten Doppel lagen -Schichtverbundes  

Zur Einordnung der durchgeführten Untersuchungen und deren Ergebnisse soll 

zunächst noch einmal das Zwei-Schicht-Modell detailliert erläutert werden. Es 

wird generell vom ebenen Spannungszustand ausgegangen, was bedeutet, dass 

keine Normalspannungen in Richtung der Ebenennormalen sowie generell keine 

Scherspannungen auftreten [72]. Außerdem wird angenommen, dass die biaxiale 

Schichtspannung über die gesamte Schichtdicke (jeder Einzelschicht) einen 

konstanten Wert annimmt , solange Kontakt zum Substrat besteht.  

 s =
,

.
xx yy z

const  4.8 

So werden keine Relaxationen an Oberfläche oder Grenzfläche zum Substrat 

bzw. zwischen den Einzelschichten betrachtet , da keine konkreten Erkenntnisse 

darüber vorliegen. Diese Angleichungen vor dem Ablösen der Doppellage von 

dem Substrat beeinflussen vermutlich nur einen kleinen Anteil der Schichtdicke 

und resultieren demzufolge in keiner signifikanten Entspannung des Systems. 

Eine solche Annahme gilt zumindest für Deposition auf steifen Substraten, wie 

Silicium oder SiO2. Wird, wie im vorliegenden Fall, auf getrocknetem unvernetz-

tem Fotolack als Opferschicht abgeschieden, kann schon während des Schicht-

wachstums eine teilweise Entspannung der Schicht erfolgen. Dies ist  mit den 

geringen Werten von E-Modul (< 1 GPa) und Streckgrenze (wenige MPa) dieser 

Unterlage zu erklären. Die mit der Substratkrümmungsmethode ermittelten 

Eigenspannungswerte der Einzelschichten auf Si bzw. SiO2 sind daher nicht 

direkt übertragbar und werden zu einem nicht bekannten Anteil abgebaut. 

Zur Veranschaulichung der Spannungsverhältnisse nach dem Lösen vom 

Substrat wurden Simulationen auf FEM-Basis (Finite Elemente Methode) 

vorgenommen (Software COMSOL Multiphysics®) . Ein einfaches zweidimensi-

onales Modell eines generalisierten Zweilagenverbunds wurde nach idealisierten 

festkörpermechanischen Prinzipien der Statik erstellt. Dabei wurde als Voraus-

setzung eine ideale Grenzfläche zwischen beiden Schichten des Verbunds (Deck- 

und Unterschicht) angenommen, was einer perfekten Haftung aufeinander 

entspricht, so dass 

 =
, ,GF Unterschicht GF Deckschicht

u u . 4.9 

mit i
u : räumliches Verschiebungsfeld 

Gl. 4.9 bedeutet , dass keine verschiedene Verschiebung der Einzelschichten 

gegeneinander geschieht. 
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Auf die Einbeziehung der Unterlage (Opferschicht) wurde verzichtet, da die 

Simulation gerade dann ansetzt, wenn der Schichtverbund sich von ebendieser 

löst. In den folgenden Fällen wurde weiterhin von einer gleichen Dicke für beide 

Filme ausgegangen. 

 = =100
Unterschicht Deckschicht

d d nm  4.10 

Die eingeprägte Spannung wurde als Initialspannung der Deckschicht definiert , 

was einem homogenen biaxialen Spannungszustand entspricht. Der Übersicht-

lichkeit halber wurde die Unterschicht spannungsfrei belassen. Mit dem Start der 

Simulation wurde eine elastische Relaxation auf Basis der Energieminimierung 

ermöglicht und Deformation des Schichtverbunds zugelassen. 

In einem ersten Fall wurden die Initialspannungen variiert, wobei die elastischen 

Moduln beider Schichten auf den gleichen Wert gesetzt wurden.  

 = =100
Unterschicht Deckschicht

E E GPa 4.11 

Die Verläufe der ebenen Spannungskomponente s ,xx yy  entlang der Normalen-

richtung des Schichtverbunds sind in Abb. 30 dargestellt. Es wird Verschiedenes 

deutlich, was zunächst nicht unbedingt klar erschien. Einerseits wird die 

Anfangsspannung (hier stets negativ: Druckspannung) absolut gesehen etwa auf 

ein Drittel reduziert. Die gespeicherte elastische Energie wird zur Hälfte auf die 

Unterschicht übertragen und ruft dort, bedingt durch den gleichen E -Modul  und 

gleiche Schichtdicke, Zugspannungen gleicher Größe hervor. Der betragsmäßig 

höchste Spannungsgradient besteht demzufolge direkt an der Grenzfläche und 

darf im realen Schichtsystem die Grenzflächen-Haftfestigkeit nicht übersteigen, 

wenn keine Delamination erfolgen soll. 
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!ōōΦ олΥ 5ŀǊǎǘŜƭƭǳƴƎ ŘŜǊ ŜōŜƴŜƴ {ǇŀƴƴǳƴƎǎƪƻƳǇƻƴŜƴǘŜ ůxx,yy  ǸōŜǊ ŘƛŜ {ŎƘƛŎƘǘŘƛŎƪŜ ōŜƛ 
ǾŀǊƛƛŜǊǘŜǊ !ƴŦŀƴƎǎǎǇŀƴƴǳƴƎΤ !ǳǎƎŀƴƎǎǎƛǘǳŀǝƻƴ 5ǊǳŎƪǎǇŀƴƴǳƴƎ ƛƴ 5ŜŎƪǎŎƘƛŎƘǘ ς 
ōŜƛǎǇƛŜƭƘŀƊ ŦǸǊ -м Dtŀ ƎŜȊŜƛƎǘΤ ƎƭŜƛŎƘŜ 9-aƻŘǳƭƴ ƛƴ ōŜƛŘŜƴ {ŎƘƛŎƘǘŜƴ όмлл Dtŀύ 

Andererseits zeigt sich, dass nicht nur Druckspannungen abgebaut, sondern 

auch Zugspannungen aufgebaut werden. Dies ist mit dem Potenzialmodell  

(Lennard-Jones-Modell) der Atome zu erklären [168], welches einen 

näherungsweise parabelförmigen Verlauf der potenziellen Energie um die 

Ruhelage der Atome herum angibt. Mit größerer Verschiebung der Teilchen aus 

ihrer Gleichgewichtslage hinaus, wie es bei elastischer Verformung der Fall ist,  

steigt die Energiezunahme überproportional an. Kleinere Verschiebungen rufen 

nach dem Potenzgesetz nur eine vergleichsweise kleine Erhöhung der Energie 

hervor. Aus diesem Grund werden geringe Zugspannungen an den freien 

Oberflächen erzeugt, da dies energetisch günstiger ist, als hohe 

Druckspannungen an der Grenzfläche aufrecht zu erhalten. 

Ein zweiter Fall, der im Rahmen der Simulationen betrachtet wurde, war die 

Variation des E-Moduls. Hierzu ist es zur Veranschaulichung ausreichend, nur 

eine der beiden Dünnschichten zu modifizieren. Die Deckschicht und die 

Anfangsspannung wurden konstant gehalten.  

 100
Deckschicht

E GPa=  4.12 

 ,
800

xx yy
MPas =-  4.13 
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Die resultierenden Spannungssituationen sind in Abb. 31 dargestellt. 

 

!ōōΦ омΥ 5ŀǊǎǘŜƭƭǳƴƎ ŘŜǊ ŜōŜƴŜƴ {ǇŀƴƴǳƴƎǎƪƻƳǇƻƴŜƴǘŜ ůxx,yy ǸōŜǊ ŘƛŜ {ŎƘƛŎƘǘŘƛŎƪŜ ōŜƛ 
ǾŀǊƛƛŜǊǘŜƳ 9-aƻŘǳƭ ŘŜǊ ¦ƴǘŜǊǎŎƘƛŎƘǘΤ !ƴŦŀƴƎǎǎǇŀƴƴǳƴƎ ŘŜǊ 5ŜŎƪǎŎƘƛŎƘǘ ƪƻƴǎǘŀƴǘ ōŜƛ  
-улл atŀ 

Es wird ersichtlich, dass sich die verbleibenden Schichtspannungen in der 

Deckschicht nur wenig verändern, wenn der Modul der Unterschicht im Bereich  

50 ² 150 GPa variiert wird. Eine Abweichung ist bei geringeren Moduln zu 

beobachten. Hier nimmt der Eigenspannungsgradient in beiden Dünnschichten 

bei gleichzeitiger Reduzierung der Grenzflächenspannung ab. Beides ist mit der 

kleineren Krümmung des Schichtverbunds bei größerer ebener (biaxialer) 

Dehnung zu erklären. Dies ist auch mit der Darstellung der biaxialen Dehnung 

entlang der Oberflächennormalenrichtung belegbar (Abb. 32). 
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YǊǸƳƳǳƴƎ ŘŜǎ ±ŜǊōǳƴŘǎ 

Zusammenfassend für die Simulationsergebnisse lässt sich festhalten, dass die 

lokalen (ebenen) Spannungs- und Dehnungsverhältnisse in einem Zwei-Schicht-

Verbund prinzipiell nur von dessen Geometrie- und Randbedingungen abhängen. 

Die dabei auftretenden, hier auch quantitativ dargestellten Beanspruchungen des 

Werkstoffs sind darüber hinaus auch von den Materialeigenschaften bestimmt. 

Ein besonderes Augenmerk im Hinblick auf die Umsetzung von spannungs-

induziertem Selbstaufrollen planarer Dünnschichten zu Mikroröhren muss auf die 

gemeinsame Grenzfläche gelegt werden, wenn es sich um ein Zwei -Schicht-

System handelt. An dieser Stelle treten die höchsten Spannungsgradienten auf 

und bei dem Bauelement ist entlang dieser Grenzfläche eine hohe Defektdichte 

zu erwarten. Ein bestehender Spannungsgradient wird nicht vollständig abge-

baut. Weiterhin ist bei Anwendung der diskutierten Randbedingungen eine 

Umkehr von Druck- auf Zugspannungen zu sehen. Dies stellt eine besondere 

Anforderung an den Werkstoff der Deckschicht dar.  Außerdem ist anzumerken, 

dass es sich bei den durchgeführten Simulationen nicht um eine klassische 

Biege-Balken-Situation handelt. Damit ist die neutrale Faser als das typische 

Charakteristikum dieses Belastungsfalles nicht mehr vorhanden bzw. nicht von 

Relevanz. 

Nochmals sei auf den stark vereinfachenden Modellcharakter ganz spezifischer 

Randbedingungen der Simulationen hingewiesen, da bereits kleine Änderungen 

beispielsweise bei der Herstellung der Dünnschichten einen deutlich verschi e-

denen Belastungszustand hervorrufen können. 
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 4.3.2 Doppelschicht system Ni -Zr 

Als Modellsystem für metallische Mikroröhren zeigt Ni -Zr interessante Eigen-

schaften, wie sie in Abschnitt  2.1.1 und 4.1.2 dargelegt wurden. Um als MEMS 

in Form einer Mikroröhre eingesetzt zu werden, muss jedoch eine Reihe von 

Morphologievoraussetzungen gegeben sein. So zeigte sich beispielsweise, dass 

reines kristallines Zirconium nicht geeignet ist, da es spröde intergranular reißt 

und keine geringen Biegeradien möglich sind (Abb. 33). Es hat bei dem gegebe-

nen Parametersatz der Abscheidebedingungen (0,47 nm/s Abscheiderate bei 2 Pa 

Prozessdruck) eine nur mäßige Haftung auf dem Si-Einkristall-Substrat und löst 

sich aufgrund der intrinsischen Druckspannungen lokal und unkontrolliert  von 

diesem ab. Der Spannungsgradient übersteigt die Haftfestigkeit (s.  a. Ab-

schnitt  4.3.1)  

 

 

!ōōΦ ооΥ .ǊǳŎƘƪŀƴǘŜ ŜƛƴŜǊ ½Ǌ-{ŎƘƛŎƘǘ ƴŀŎƘ !ōƭǀǎǳƴƎΤ {ŎƘƛŎƘǘŘƛŎƪŜ прл ƴƳΣ ƎŜǊƛƴƎŜ 
IŀƊǳƴƎ ŀǳŦ {ƛόмллύ-{ǳōǎǘǊŀǘ 

Ähnlich verhält es sich mit einem Doppelschichtsystem aus den Reinelementen 

Nickel und Zirconium. Der Unterschied in den intrinsischen Spannungen der 

Einzelschichten von etwa 400  MPa zeigt dabei eine prinzipielle Triebkraft für ein 

Aufrollen nach Ablösen vom Substrat (Eigenspannungen, s. Abb. 13). Ein solcher 

Schichtverbund aus Ni (100 nm) und Zr (100 nm) wurde auf einem  ganzflächig mit 

unvernetztem Fotolack (AR-P 3510, ALLRESIST GmbH) präparierten Si-Wafer-

Stückchen abgeschieden. Anschließend erfolgte ein manuelles Anritzen der 

Metallschicht mit einem Skalpell  im Fischgrätenmuster , so dass dem im 

nächsten Schritt zugeführten Aceton Angriffspunkte gegeben wurde. Unter 

Einwirkung dieses Lösungsmittels wird die teilpolymerisierte Schicht (Fotolack) 

verflüssigt und abtransportiert. Die verspannten Schichten können somit 

elastisch relaxieren, da der Schicht-Substratverbund aufgehoben ist. Mit 

gegeneinander ausgerichteten Röhren gleichartiger Geometrie ist nicht zu 

rechnen, da es sich um eine eher regellose Strukturierung handelt. Im vorliegen-

den Beispiel krümmt sich das Zweischichtsystem  abwärts, d. h. zur Substrat-

oberfläche hin. Das druckverspannte, als zweiter Film aufgebrachte Zirconium 
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(Deckschicht) verformt den Verbund gegenüber dem nahezu unverspannten 

Nickel (Unterschicht) in Richtung Substrat. Eine REM-Aufnahme eines Probenbe-

reiches mit teil weise abgelöster Doppelschicht zeigt Abb. 34 links. Die rundli-

chen schimmernden Strukturen in der rechten unteren Ecke der linken Abbildung 

stellen Reste des Fotolacks auf der Si-Substratoberfläche dar. Damit muss von 

einem nicht ausreichenden Abtransport der Opferschicht mit diese r manuellen 

Methode  ausgegangen werden und es daraus resultiert  eine unregelmäßige 

Rest-Polymer-Verteilung auf der Probe und damit auch innerhalb der Wicklungen. 

Es handelt sich hierbei um ein rein technologisches und nicht von dem verwe n-

deten Schichtsystem abhängigen Problem. 

Die Korngrenzenbereiche dieser Filme scheinen stark gestört zu sein; es wird 

transkristalline Rissausbreitung bzw. Bruch bei kleinen Biegeradien (Abb. 34 

rechts). 

 

  

!ōōΦ опΥ .ƛƭŀƎŜƴǎȅǎǘŜƳ bƛ όмлл ƴƳύ κ ½Ǌ όмлл ƴƳύΤ ŀǳŦƎŜōǊŀŎƘǘ ŀǳŦ CƻǘƻƭŀŎƪ ŀǳŦ {ƛόмллύΣ 
tǊƻȊŜǎǎŘǊǳŎƪ лΣн tŀΤ w9a-!ǳŦƴŀƘƳŜƴ ƴŀŎƘ !ōƭǀǎŜƴ ǾƻƳ {ǳōǎǘǊŀǘΤ .ƛƭŘ ǊŜŎƘǘǎ ȊŜƛƎǘ ƭƻƪŀƭŜ 
wƛǎǎōƛƭŘǳƴƎ 

Kehrt man die Schichtfolge um, d.  h. ist der Zr-Film substratnah und Ni bildet die 

Oberfläche, sollte sich auch die Krümmung dieses Doppelschichtsystems nach 

Ablösen in die entgegengesetzte Richtung entwickeln. Dies wurde in einem 

zweiten Versuch bestätigt, wobei die Einzelschichten auf di e gleiche Weise 

hergestellt wurden, wie in der ersten Serie. Querschnittsaufnahmen solcher 

nach oben aufgerollten Schichten sind in Abb. 35 zu sehen. Hier handelt es sich 

um eine eher zufällige Struktur aus zwei Röhren, welche sich in entgegen 

gesetzte Richtungen aufeinander zu aufgewickelt haben. 
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!ōōΦ орΥ vǳŜǊǎŎƘƴƛǧǎŀƴǎƛŎƘǘ ŜƛƴŜǊ 5ƻǇǇŜƭǊǀƘǊŜ ŀǳǎ ½Ǌ-bƛ-{ŎƘƛŎƘǘǾŜǊōǳƴŘΤ tǊŅǇŀǊŀǝƻƴ 
ƳƛǧŜƭǎ CL.Τ C[Υ CƻǘƻƭŀŎƪΤ {ŎƘƛŎƘǘŘƛŎƪŜ ŘŜǊ 9ƛƴȊŜƭǎŎƘƛŎƘǘŜƴ ōŜǘǊŅƎǘ млл ƴƳ 

Auch hier sind noch Fotolackreste auf den Röhren auszumachen, welche ein 

störungsfreies Aufrollen behindern  (Abb. 35 links, Bezeichnung £FL¯). Trotz 

dieser Widrigkeiten zeigt sich, dass auch eng beieinander liegende Wicklungen 

möglich sind (Abb. 35 rechts). Auch der Durchmesser einiger Mikroröhren ist  für 

Lab-On-A-Chip-Anwendungen vielversprechend klein (wenige Mikrometer) , was 

ebenso für ein wenig behindertes Relaxieren der elastischen Spannungen in 

diesem Doppelschichtsystem spricht.  Eine quantitative Auswertung der Durc h-

messer in Bezug auf die verwendeten Schichtdicken lt. Gl. 2.2 kann hier nicht 

vorgenommen werden, da die manuelle Strukturierung zu wenig definierte 

Anfangsbedingungen für den Aufrollprozess zur Folge hatte. 

 4.3.3 Schichtspannungsoptimierte Ni -Zr-Legierungsschicht  

Weitere Versuchsreihen mit dem Legierungssystem Ni -Zr sollten die maximal 

erreichbare Schichtspannungsdifferenz zwischen den Einzelschichten ermitteln , 

um den Grenzbereich des Möglichen hinsichtlich der Rollfähigkeit zu bewerten. 

Außerdem sollte mindestens ein amorpher Film enthalten sein, so dass dessen 

mechanisches Verhalten beim Aufrollen untersucht werden konnte. 

Dabei zeigt sich bereits ein deutlicher Unterschied zwischen amorphen Schich-

ten gleicher Zusammensetzung, welche bei verschiedenen Drücken abgeschie-

den wurden. Zusätzlich zu den Erkenntnissen aus Abschnitt  4.1.1 und speziell 

Abb. 11 wird klar, dass die veränderte Morphologie auch ein völlig anderes 

mechanisches Verhalten hervorruft. So wird bei dem kolumnaren Gefüge der bei 

5 Pa hergestellten Schicht ein sprödes Versagen aufgrund schwacher Bindungs-

kräfte zwischen den einzelnen kolumnaren Bereichen, den £Säulen̄ , beobachtet 

(auf Dichteschwankungen zurückgeführt, Abb. 36). Der Film zerbricht bei 

Beanspruchung, welche hier das Kratzen mit einer Skalpell-Spitze darstellt, ohne 

sichtbare plastische Verformung. 
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!ōōΦ осΥ .ǊǳŎƘǎǘŜƭƭŜ ŜƛƴŜǎ ōŜƛ ŜǊƘǀƘǘŜƳ tǊƻȊŜǎǎŘǊǳŎƪ ƘŜǊƎŜǎǘŜƭƭǘŜƴ bƛрл½Ǌрл-CƛƭƳǎΤ 
{ŎƘƛŎƘǘŘƛŎƪŜ ōŜǘǊŅƎǘ сол ƴƳΤ tǊƻȊŜǎǎŘǊǳŎƪΥ р tŀΤ DǊŜƴȊƅŅŎƘŜƴǾŜǊǎŀƎŜƴ ȊǿƛǎŎƘŜƴ ŘŜƴ 
{ŅǳƭŜƴ ŦǸƘǊǘ Ȋǳ ǎǇǊǀŘŜƳ ±ŜǊƘŀƭǘŜƴ 

Wird eine Schicht mit monolithischem  Material präpariert, wie es für amorphe 

Metalle charakteristisch ist, stellen sich auch die in der Literatur beschriebenen 

Verformungsmechanismen für diese Materialklasse [102] dar. Wie Abb. 37 

exemplarisch zeigt, wird die plastische Deformation über Ausbildung  von 

Scherbändern realisiert. Obwohl beide Proben komplett in der amorphen Phase 

(Nachweis über Röntgendiffraktometrie)  vorliegen, bietet sich ein stark unter-

schiedliches Bild, wenn die Dünnschicht über die Elastizität hinaus verformt wird. 

Das hat Konsequenzen für den Einsatz in MEMS und deren Zuverlässigkeit. So 

kann das kolumnare Gefüge durch sprödes Materialverhalten zu einem Spontan-

ausfall des Bauelements führen, während der monolithische Werkstoff eher zäh 

reagiert. 

 

 

!ōōΦ отΥ ±ŜǊŦƻǊƳǳƴƎǎȊƻƴŜ ŜƛƴŜǊ ƳƻƴƻƭƛǘƘƛǎŎƘŜƴ ŀƳƻǊǇƘŜƴ 
bƛрл½Ǌрл-{ŎƘƛŎƘǘΤ tǊƻȊŜǎǎŘǊǳŎƪΥ лΣн tŀΤ {ŎƘƛŎƘǘŘƛŎƪŜΥ фпл ƴƳ 

Eine solche monolithische Schicht wurde auch in Experimenten mit einem 

Doppelschicht-Verbund aus Ni5Zr95 / Ni50Zr50 verwendet , wobei die Einzelschicht-

dicken jeweils von 20 ² 200 nm variiert wurden . Es besteht hier ein großer 

Eigenspannungsunterschied von ca. 800 MPa, wie Abb. 38 deutlich macht.  
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Da prinzipiell intrinsische Spannungen von Dünnschichten unter anderem auch 

von der Filmdicke abhängig sein können, wurden deshalb in Vorversuchen 

mehrere Schichtdicken der verwendeten Zusammensetzungen  realisiert und die 

Spannungen ermittelt. Es stellte sich heraus, dass im Fall der hier genutzten 

Abscheidemethode und der verwendeten  Werkstoffe keine signifikante Dicke n-

abhängigkeit der Eigenspannung vorliegt (Abb. 39). 

 

!ōōΦ оуΥ {ǇŀƴƴǳƴƎǎŘƛũŜǊŜƴȊ ƛƳ ƎŜǿŅƘƭǘŜƴ {ŎƘƛŎƘǘǾŜǊōǳƴŘ bƛр½Ǌфр κ bƛрл½ǊрлΤ ǳƴǘŜǊŜ 
{ŎƘƛŎƘǘΥ α!άΤ ŘŀǊǸōŜǊΥ α.άΤ ҟ̀ ǿƛǊŘ ȊǳǊ Yŀƭƪǳƭŀǝƻƴ ŘŜǎ 5ǳǊŎƘƳŜǎǎŜǊǎ ƘŜǊŀƴƎŜȊƻƎŜƴ 

 

!ōōΦ офΥ {ŎƘƛŎƘǘŘƛŎƪŜƴŀōƘŅƴƎƛƎƪŜƛǘ ŘŜǊ 9ƛƎŜƴǎǇŀƴƴǳƴƎ ŀǳǎƎŜǿŅƘƭǘŜǊ bƛ-½Ǌ-
[ŜƎƛŜǊǳƴƎǎǎŎƘƛŎƘǘŜƴΤ !ōǎŎƘŜƛŘǳƴƎ ƧŜǿŜƛƭǎ ōŜƛ ƎƭŜƛŎƘŜƴ .ŜŘƛƴƎǳƴƎŜƴ ς ƴǳǊ ±ŀǊƛŀǝƻƴ ŘŜǊ 
!ōǎŎƘŜƛŘŜŘŀǳŜǊ 

Die unter starker Druckspannung stehende Schicht der Zusammensetzung 

Ni5Zr95 wurde als untere Schicht verwendet, um eine Triebkraft zum Aufrollen 

weg vom Substrat einzubringen. Die amorphe Phase der Legierung Ni50Zr50 stellt  

auf diese Weise die Innenseite der Röhre dar und bringt die geringe Rauheit 

(s. Abb. 12) als nutzbare Wandungseigenschaft ein. Die Abscheidung wurde auf 
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gleichartigen Substraten mit  Fotolack vorgenommen, wie sie für die Ni / Zr ² 

Schichten der Reinelemente verwendet wurden ( Abschnitt  4.3.2). Auch die 

Präparation der Mikroröhren, nämlich die Auflösung der Opferschicht , wurde 

analog vorgenommen. Der chemische Angriff des Aceton erfolgt e unmittelbar 

nach Kontakt mit der Probe und die Formation der Röhren fand sehr rasch 

innerhalb weniger Sekunden statt. Da es sich in diesem Stadium um ganzflächig 

mit Lack versehene Substrate handelt, würde sich die Dünnschicht komplett 

ablösen. Dies kann gewollt sein, so dass ein ungeordnes Konglomerat aus 

Röhren und deren Bruchstücken als Werkstoff genutzt wird, beispielsweise als 

Elektrodenmaterial mit großer Oberfläche [169]. In den hier durchgeführten 

Experimenten sollten die Mikroröhren einzeln auf dem Substrat haften bleiben, 

um eine weiterführende Ana lyse zu ermöglichen. Dafür wurde nach Sichtprüfung 

der Lösungsvorgang durch Spülen mit Ethanol und anschließend deionisiertem 

Wasser abgebrochen. Ein solcher manueller Prozess ist nur bedingt 

reproduzierbar und sollte nur als erster Schritt dienen, bevor eine geeignete 

lithographische Strukturierung entwickelt wird.  

Beispielhaft ist hier das Aufrollen einer Zweifachschicht mit je 50  nm 

Schichtdicke in Abb. 40 gezeigt. Trotz der vorhandenen Wicklungsfehler und 

Phololackreste (im Bild links zu sehen) waren auch nahezu fehlerfrei gerollte 

Bereiche auszumachen (Teilbild rechts). 

 

!ōōΦ плΥ vǳŜǊǎŎƘƴƛǧǎŀƴǎƛŎƘǘ ŜƛƴŜǊ aƛƪǊƻǊǀƘǊŜ ŀǳǎ ŘŜƳ {ŎƘƛŎƘǘǎȅǎǘŜƳ bƛр½Ǌфр κ bƛрл½Ǌрл 
Ƴƛǘ ƧŜ рл ƴƳ {ŎƘƛŎƘǘŘƛŎƪŜΤ ǇǊŅǇŀǊƛŜǊǘ Ƴƛǘ CL.Τ CƻǘƻƭŀŎƪǊŜǎǘŜ ŀǳŦ ŘŜǊ !ǳǖŜƴǎŜƛǘŜ ŘŜǊ wǀƘǊŜ 
ŜǊƪŜƴƴōŀǊ όƭƛƴƪǎύ 

Diese Eigenschaft wiesen alle auf die beschriebene Weise hergestellten 

Mikroröhren auf. Eine Ausnahme bildeten diejenigen Schichtsysteme, bei denen 

der Film der amorphen Phase (Ni50Zr50) dünner war als der kristalline mit den 

hohen Druckspannungen (Ni5Zr95). Hier konnten keine Rollen realisiert werden. 

Der Ablöseprozess vom Substrat führte lediglich zu einem Aufwelle n und 

unregelmäßigen Verformen des Metallverbunds , ohne zylindrische Strukturen 

anzunehmen. Es wird vermutet, dass die große elastische Verzerrungsenergie 

der Unterschicht  (Ni5Zr95) von der vergleichsweise dünnen Deckschicht  (Ni50Zr50) 
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nicht rein elastisch kompensiert werden kann und plastisches Fließen einsetzt. 

Die Streckgrenze des amorphen Metalls wird überschritten und damit werden 

Zugspannungsrisse generiert, welche den für das Aufrollen nötigen Spannung s-

gradienten abbauen. Folglich dehnt sich der Schichtverbund nur aufgrund der 

intrinsischen Druckspannungen gleichmäßig aus und verbleibt in weitgehend 

planarer Geometrie. 

Waren aber Röhren durch das Selbstaufrollen entstanden, wurden von denen mit 

der FIB-Technik Querschnitte angefertigt und die Röhrendurchmesser verme s-

sen. Dazu muss angemerkt  werden, dass lediglich die Strukturen mit dem 

augenscheinlich kleinsten Durchmesser nach visueller Inspektion für die FIB-

Präparation ausgewählt wurden. Ein solches Vorgehen ist begründet, da der am 

geringsten behinderte Aufrollprozess den kleinsten Röhren(innen)durchmesser 

zur Folge hat. Eine Behinderung in diesem Sinne ist das Vorhandensein von 

Opferschichtmaterial, welches sich auf dem noch planaren Metallfilm absetzt 

und ein widerstandsfreies  Wickeln erschwert. Damit wird nicht die maximal 

mögliche elastische Verzerrungsenergie in die Verformung der Dünnschichten 

umgewandelt, es muss zusätzlich noch der verbliebene Fotolack mit aufgerollt 

werden. Dies führt tendenziell zu größeren Röhrendurchmessern. Bei zu 

entwickelnder optimierter Prozessführung müssen solche Probleme ausgeräumt 

werden. 

Allein die Heterogenität der Länge der Rollpfade aufgrund der irregulären 

manuellen Strukturierung der Dünnschichten führt zu verschieden dicken 

Röhren. Auf der einen Seite nimmt die Zahl der Wicklungen durch einen längeren 

Weg und damit auch die Wanddicke der Röhre zu, zum anderen wächst auch die 

Wahrscheinlichkeit, Fehler beim Aufrollen einzubauen. 

Die gemessenen Durchmesser sind als Innendurchmesser ermittelt worden und 

stellen wegen o.  g. Gründe eine eher qualitative Aussage dar. 

Tabelle 3: Innendurchmesser von  Mikroröhren  in Abhängigkeit der Einze l-

schichtdicken  von Ni 5Zr95 / Ni 50Zr50 

Probe A B C D E F G 

Schichtdicke Ni5Zr95 in nm 20 20 50 50 20 50 50 

Schichtdicke Ni50Zr50 in nm 20 50 50 50 100 200 200 

Durchmesser der Röhre in µm 5 14 11 9 22 50 60 
        

 

Es ist deutlich eine Abhängigkeit des Röhrendurchmessers von den deponierten 

Schichtdicken zu erkennen. Es wird ein Bereich von 5 µm bis 60 µm mit den in 

diesen Experimenten hergestellten Doppellagen erreicht. Des Weiteren ist 

ersichtlich, dass auch gleichartig hergestellte Proben verschiedene Größen der 
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Röhre hervorbringen können, was wiederum die erläuter ten Schwierigkeiten 

dokumentiert.  

Vergleicht man nun die experimentellen Werte mit den zu erwartenden Durc h-

messern, wie sie mit Gl. 2.2 in Unterkapitel 2.4 berechnet werden können  

(Tabelle 4), ergibt sich das in Abb. 41 dargestellte Bild. 

Dazu werden die benötigten Größen für die Berechnung hier noch einmal 

beziffert.  
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Tabelle 4: Berechneter D urchmesser von  Mikroröhren  in Abhängig keit der 

Einzelschichtdicken  von Ni 5Zr95 / Ni 50Zr50 

Probe A B C D E F G 

Durchmesser D  der Röhre in µm 7 15 17 17 37 70 70 
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!ōōΦ пмΥ ±ŜǊƎƭŜƛŎƘ ƎŜƳŜǎǎŜƴŜǊ ǳƴŘ ōŜǊŜŎƘƴŜǘŜǊ wǀƘǊŜƴŘǳǊŎƘƳŜǎǎŜǊ ǾŜǊǎŎƘƛŜŘŜπ
ƴŜǊ 5ƻǇǇŜƭǎŎƘƛŎƘǘǎȅǎǘŜƳŜ bƛр½Ǌфр κ bƛрл½ǊрлΤ DŜǎŀƳǘǎŎƘƛŎƘǘŘƛŎƪŜƴōŜǊŜƛŎƘ ōŜǘǊŅƎǘ  
пл ς нрл ƴƳ  

Hier ist festzustellen, dass sämtliche gemessene Durchmesser unterhalb den 

berechneten liegen. Nichtsdestotrotz stimmen beide ermittelten Werte gut 

überein. Die Gründe für die geringfügigen Differenzen können vielfältiger Natur 

sein. Zunächst ist auf der Berechnungsseite in jeder eingesetzten Größe eine 

Unsicherheit hinterlegt. Dabei sind die Schichtdicken mit geringen Streuungen 

versehen, da es sich um eine direkte Messung handelt. Anders verhält es sich 

mit den einzelnen E-Moduln und intrinsischen Spannungen, wo Entlastungskur-

ven eines Eindringversuches polynomiell angenähert (s. Abschnitt  3.3.4 und 0) 

bzw. eine über Laserreflexion ermittelte Durchbiegung des Substrats zur 

Ermittlung der Schichtspannung (s. Abschnitt  3.3.1) herangezogen wird. 

Auf der anderen Seite ist die Messung des Durchmessers in der elektronen-

mikroskopischen Abbildung stets gering mit Fehlern behaftet. Nach den gesam-

melten Erfahrungen im Rahmen dieser Arbeit wird jedoch die Auswahl der 

Mikroröhre auf dem präparierten Substrat als größte Fehlerquelle angesehen, da 

hier die Subjektivität des Experimentators eine wesentliche Rolle spielt.  Die in 

den vorliegenden Experimenten manuell erzeugten Mikroröhren des Legierung s-

systems Ni-Zr haben keinen einheitlichen Durchmesser und unterliegen also 

stets dieser Fehlerquelle. Besonders deutlich wird dies bei  dem Vergleich der 

Proben F und G, bei denen Durchmesser von 50 bzw. 60 µm gemessen wurden 

(Rechnung 70 µm). Das ergibt eine Unsicherheit von 20 % bei augenscheinlich 

auf gleiche Weise vorgenommenen Messungen. Die Unterschiede der Röhren-

durchmesser selbst auf gleich behandelten Proben werden darüber hinaus auf 

über 100 % geschätzt. 
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Ungeachtet der Fehlerquellen, die in dem frühen Stadium der Entwicklung noch 

vorhanden sind, kann von einem erfolgreichen Nachweis der Technologie des 

Selbstaufrollens gesprochen werden. Auch im direkten Vergleich der in dieser 

Arbeit erlangten Erkenntnisse mit Arbeiten anderer Forschergruppen [114, 115] 

sind Parallelen in Bezug auf die Einstellung der Röhrengeometrie festzustellen. 

Insbesondere die Vorhersagbarkeit der Röhreninnendurchmesser stellt einen 

wesentlichen Beitrag zur Realisierung von Mikroröhren als On-Chip-Bauelement 

dar. Somit eignen sich auch (teil-)amorphe metallische Schichtsysteme zur 

Fertigung von solchen Mikroröhren. 
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 Zusammenfassung und 5

Ausblick  

Im Rahmen dieser Arbeit wurden die Herstellung und Eigenschaften von Ni-Zr- 

und Cu-Ti-Dünnschichten im Hinblick auf eine Verwendung in Mikroröhren 

untersucht . Im Fokus stand dabei die Charakterisierung der strukturellen, 

elektrischen und mechanischen Attribute  der Dünnfilme. Darüber hinaus wurden 

Mehrschichtsysteme gesucht und realisiert, die die Herstellung von Mikroröhren 

durch Selbstaufrollen ermöglichen. 

Es wurde jeweils der gesamte Zusammensetzungsbereich der binären Legieru n-

gen mittels Magnetr on-Ko-Sputtern hergestellt. Dazu bedurfte es einer Optimi e-

rung der einzelnen Prozessparameter wie Prozessdruck und Abscheiderate, da 

möglichst gleichartige Herstellungsbedingungen bei sich verändernder Zusam-

mensetzung realisiert werden musste n. Nur auf diese Weise wurde eine 

Vergleichbarkeit der Filme untereinander in der Art erreicht, dass die analysierten 

Eigenschaften nahezu ausschließlich von der Zusammensetzung selbst abhän-

gen. So wurde der Prozessdruck bei 0,2 Pa und die Abscheiderate bei 0,54 nm/s 

(Ni-Zr-System) bzw. 0,41 nm/s (Cu-Ti) konstant gehalten. Andere Werte brachten 

qualitativ schlechtere Schichten hervor (Porosität) oder waren mit der Vakuuman-

lage bzw. Sputterquellen nicht erreichbar (Leistungsgrenzen oder geometrische 

Bedingungen). 

Eine Kontrolle der deponierten Zusammensetzung und Schichtdicke wurde 

mittels Röntgenfluoreszenzanalyse an jeder Probe vorgenommen. Anschließend 

erfolgte eine Phasenanalyse mit Röntgendiffraktometrie . Die Reinelemente von 

Nickel und Zirconium lagen in der thermodynamisch stabilen Phase (kfz bzw. 

hex) vor. Ein weiter Konzentrationsbereich (16 ² 93 At.-% Ni) ist direkt mit dem 

Sputtern amorph herstellbar. Dabei sind die Wellenzahlen, die die genaue Lage 

des amorphen Peaks und damit den mittleren Atomabst and ausdrücken, mit 

denen von anderen Herstellungsmethoden vergleichbar. Bei geringen Ni-

Gehalten (2 ² 16 At.-%) tritt die krz-Hochtemperaturphase des Zr auf. 

Die reinen Elemente Kupfer und Titan zeigen jeweils die erwarteten Raum -

temperaturphasen. Darüber hinaus weist Ti eine häufig beobachtete Wachs-

tumstextur (100) auf, welche auch bei Zugabe von bis zu 25 At.-% Cu stabil 

erhalten bleibt. Höhere Kupfergehalte resultieren in der Ausbildung einer 

amorphen Struktur. Deren Konzentrationsbereich (25 ² 78 At.-% Cu) ist entspre-

chend der weniger negativen Mischungsenthalpie im Vergleich zu Ni -Zr schma-

ler. 
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Als für die praktische Anwendung wichtige Eigenschaft wurde die Morphologie 

der Schichten untersucht und in das Strukturzonenmodell eingeordnet . Quer-

schnitte zeigen globulares (z. B. reines Ni, Cu), kolumnares (z. B. reines Ti, Zr) 

und faser-/fibrillenartiges Gefüge (z. B. Mischkristallschichten mit 90  At.-% Ti 

bzw. Zr und 10 At.-% Cu bzw. Ni). Insbesondere die monolithischen Gefüge der 

amorphen Werkstoffe beider Legierungssysteme sind im Interesse für die 

Formation zu Mikroröhren, da sie keine expliziten Defektbereiche enthalten . 

Begleitende TEM-Untersuchungen bestätigten die Gefügeanalyse mit REM und 

FIB. 

Auch wegen der möglichen Verwendung der Röhren als mikrofl uidische Bau-

elemente wurde die Oberflächenrauheit der Schichten gemessen. Es wurde 

festgestellt, dass selbst bei Schichtdicken von mehreren Hundert Nanometern 

die mittlere quadratische Rauheit der amorphen Metallschichten im Bereich von 

0,1 nm für Ni -Zr bzw. 0,2 nm für Cu-Ti liegt. Dies ist ein Bruchteil des Wertes im 

Vergleich zu den kristallinen Dünnschichten gleicher Abscheideparameter und 

Schichtdicke und zeigt das Potenzial dieser Art von Werkstoffen bei ihrer 

Verwendung als Dünnschicht auch in planarer Geometrie. 

Die elektrische Charakterisierung umfasste die Ermittlung des spezifischen 

elektrischen Widerstands. Abhängig von der chemischen Zusammensetzung 

wurden die Werte miteinander verglichen. Die Reinelementschichten weisen 

erwartungsgemäß eine gute Leitfähigkeit auf und es werden nahezu die 

Kompaktmaterialwerte  erreicht. Mischschichten haben eine erheblich verminder-

te Leitfähigkeit , wobei beide Legierungssysteme eine prinzipiell ähnliche 

Abhängigkeit von der jeweiligen Fremdatomkonzentration haben. Die Werte des 

spezifischen elektrischen Widerstands betragen bei Ni50Zr50 140 µɱcm und bei 

Cu50Ti50 200 µɱcm. Diese für metallische Werkstoffe vergleichsweise hohen 

Werte sind mit der Streuung der Leitungselektronen an Störstellen erklärbar. 

Zur Evaluierung der Eignung der hergestellten Dünnschichten für Mikroröhren 

(durch den Selbstaufrollmechanismus) wurde die Schichteigenspannung 

gemessen. Dazu wurden gleiche Schichtdicken (500 nm) von Filmen verschiede-

ner Zusammensetzung generiert und deren Eigenspannungen verglichen. Es 

zeigt sich bei dem Modellsystem Ni -Zr eine mäßige Druckspannung von reinem 

Zr (-400 MPa) über hohe Druckspannungen bei 5 At.-% Ni (-900 MPa), geringen 

Spannungen (-100 MPa) in einem mittleren Zusammensetzungsbereich, we lcher 

der amorphen Phase zugesprochen werden kann, bis zu einer nahezu span-

nungsfreien Schicht des reinen Ni. Damit sind große Spannungsdifferenzen allein 

über die Zusammensetzung generierbar. Die beteiligten spannungsbildenden 

Effekte wie atomic peening, Korngrenzenrelaxation und freezing sowie die 

spannungsabbauend wirkende Relaxation wurden in diesem Zusammenhang 
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diskutiert . Die Zusammensetzungsreihe des Cu-Ti-Systems zeigt einen ähnlichen 

Verlauf der intrinsischen Spannungen. Reines Titan ist nahezu spannungsfrei. Ein 

starker Anstieg der Druckspannungen mit zunehmendem Kupfergehalt (bis ca. 

10 At.-% Cu: -950 MPa) und der anschließende Abfall (mit höheren Cu-

Konzentrationen) auf nahezu null ist ebenso zu beobachten wie es bei Ni-Zr mit 

steigendem Ni-Gehalt der Fall ist. Auch zeigen sich leichte Zugspannungen von 

bis zu 300 MPa bei hohen Konzentrationen der jeweils kleineren Atomsorte (Ni, 

Cu). Kupfer ist wie Nickel durch (dynamische) Relaxation spannungsfrei. Ein 

solch breit aufgestellter Vergleich der int rinsischen Verzerrungen macht deutlich, 

dass genügend verschiedene Eigenspannungen in die Schichten eingeprägt 

werden können um erste Tests zur Herstellung von Mikroröhren vorzunehmen.  

Eine weitere kritische Größe und mechanischer Materialkennwert ist der  

E-Modul. Auswertungen von Nanoindentationskurven zeigen für das System  

Ni-Zr einen zu erwartenden Wert von 100  GPa bei 20 At.-% Ni bis 200  GPa bei 

reinem Nickel entsprechend einer einfachen Mischungsregel der beteiligten 

Elemente. Ein erhöhter gemessener Modul bei zirconiumreichen Schichten wird 

auf oberflächennahes ZrO2 zurückgeführt. Für das Legierungssystem Cu-Ti 

ergaben sich E-Modulwerte, welche deutlich über den zu erwartenden liegen. 

Als Grund wurde eine Kontaktflächenvergrößerung durch den pile-up-Effekt 

nachgewiesen. Vergleichende Messungen mit anderen Verfahren bestärken 

diese Begründung, so dass diesen Effekt berücksichtigend realistische Werte für 

den gesamten Zusammensetzungsbereich des Cu-Ti ermittelt werden konnte n. 

Durch Kombination von zwei Ni-Zr-Dünnschichten mit verschiedener Eigenspan-

nung, wurden Doppellagen generiert, welche prinzipiell ein £selbsttÿtiges¯ 

Aufrollen durch den Bi-Metall -Effekt ermöglichen sollten. Tatsächlich erg ibt sich 

ein ähnlicher Röhrendurchmesser, wie er aufgrund der Spannungsdifferenz  und 

den jeweiligen E-Moduln berechnet werden kann.  Somit ist eine Eignung 

amorpher Metalle für Mikroröhren durch Nutzung der Technologie der verspan n-

ten Dünnschichten nachgewiesen.  

Zusätzlich wurden FEM-Simulationen zu Doppel-Schicht-Systemen vorgenom-

men, um die Spannungsverhältnisse nach Lösen des Schichtverbunds vom 

Substrat prinzipiell und quantitativ zu beurteilen. Es zeigte sich eine generelle 

Übereinstimmung mit theoretischen Vorbetrachtungen und macht deutlich, dass 

die Haftung zwischen den Schichten eine notwendige und kritische Größe 

darstellt. An der gemeinsamen Grenzfläche treten die betragsmäßig größten 

Spannungsgradienten auf.  

 

Weiterführende Arbeiten sollten unter anderem die  vertiefende Aufklärung der 

eigenspannungsgenierenden Effekte in amorphen metallischen Dünnschichten 
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beinhalten. Auch der Einfluss der Kristallstruktur bei geringen Cu- bzw. Ni-

Gehalten ist hier zu eruieren. Außerdem ist die lokale Atomanordnung bei 

verschiedenen Herstellungsbedingungen und Zusammensetzung noch genauer 

zu untersuchen. Hier könnten sich weiterführende Erkenntnisse gerade im 

Hinblick auf die Leitfähigkeit des Materials ergeben. Beispielsweise ist nicht 

ausreichend geklärt, warum der spezifische elekt rische Widerstand im Ni -Zr-

System ab 70 At.-% Ni signifikant abfällt, obwohl mit XRD noch eine amorphe 

Phase nachgewiesen wurde. 

Die Variation der technologischen Einflüsse während der Schichtherstellung 

wurde in dieser Arbeit nicht beleuchtet und könnte e benso zu einem breiteren 

Verständnis der Gefüge-Eigenschafts-Beziehungen führen. 

Der Nachweis der Praktikabilität der Nutzung amorpher Metallschichten als 

Mikroröhre muss mit mikrosystemtechnologischen Verfahren noch erbracht 

werden.  
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Anhang  

A. Transmissionselektronenmikroskopie ( TEM) 

Zur Morphologieaufklärung sind ergänzend zu den in Abschnitt 4.1.1 vorgestell-

ten Arbeiten auch TEM-Untersuchungen vorgenommen worden.  

 

 

 

TEM-Hellfeldaufnahme einer Ni-Zr-

Gradientenschicht; Schichtfolge: (Si-

Substrat) ² Zr (100 nm) ² NiZr (zuneh-

mender Ni-Gehalt, 300 nm) ² Ni 

(100 nm) ² (Pt-Schutzriegel) 

(TEM-)EDX-Linenprofil entlang eines 

Querschnitts von Oberfläche bis 

Substrat 
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B. Röntgenreflektometrieanalyse ( XRR) 

Röntgenreflektometrie  von Dünnschichten kann unter anderem zur Bestimmung 

der Dichte, Schichtdicke und Rauheit der Filme und Grenzflächen herangezogen 

werden. Die XRR-Analyse an Cu-Ti-Schichten (Schichtdicke: 100 nm, Cu46Ti54) 

sollte hier vorrangig zur Dichteermittlung dienen.  Nur über (softwareseitiges) 

Einfügen einer kupferreichen (4,5 nm) und einer titanreichen (7,0 nm) Zwischen-

schicht konnte eine zufriedenstellende Anpassung zwischen simulierten und 

gemessenen Daten erreicht werden.  Es ergibt sich eine (mittlere) Dichte der   

Cu-Ti-Schicht von 6,4 g/cm³. Ein leicht veränderter Fit ergibt 6,6 g/cm³. Die 

theoretisch aus der Mischung der Elemente berechnete Dichte beträgt 

6,54 g/cm³. Somit ist von einer zweckmäßigen Messung und realistischen 

Simulation auszugehen. 

 

 

 

Röntgenreflektometriemessung ( rot) einer 100 nm dicken Cu46Ti54-Schicht mit 

einer dazugehörigen simulierten Reflexion (schwarz), bei der die unten stehen-

den Parameter angenommen werden 

 

  

Dichte / g/cm³ Dicke / nm Rauheit / nm

Si 2,33 600000 0,3

SiO2 3,25 2,9 0,5

Cu-Ti 8,13 4,5 1,0

Cu-Ti 4,58 7,0 2,0

Cu-Ti 6,42 85,3 0,9

Cu-Ti-C-O 4,15 2,5 1,1
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C. Laserakustische Geschwindigkeitsmessungen  

Dieses Verfahren kann u. a. zur Ermittlung von elastischen Konstanten von 

Werkstoffen eingesetzt werden . Es soll hier zum Vergleich des E-Moduls von 

Cu-Ti-Schichten zu den in Abschnitt 0 dargestellten mit Nanoindentation geme s-

senen Werten dienen. Bei Laserpulsmessungen muss die Dichte, Poissonzahl 

und Dicke der Schicht als bekannt vorgegeben werden ( :˄ 0,34;  

:́ 6,6 g/cm³). Es ergibt sich für zwei Schichten gleicher Zusammensetzung 

(Cu46Ti54), jedoch verschiedener Dicke (100 bzw. 504 nm) ein E-Modul von 

122 GPa. 

 
Geschwindigkeits -Frequenz-Abhängigkeit der über einen Laserpuls eingetrage-

nen Ultraschall-Welle zweier Cu-Ti-Schichten auf Si-Substrat (berechnete 

Dispersionskurven; Rohdaten nicht gezeigt) 
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D. Nanoindentation  

Die Notwendigkeit der 16 -fachen Wiederholung von Nanoindentationsversuchen 

wird mit Rauschen des Tiefensignals begründet (s. Abschnitt 3.3.4). Exem-

plarisch sei eine Indentationskurve mit 2  mN Prüflast auf einer Cu-Ti-Dünnschicht 

mithilfe des  UNAT2-SEM gezeigt. 
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