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Kurzzusammenfassung

Die vorliegende Dissertation beschéftigt sich mit der Herstellung und Charakter i-
sierung von dinnen amorphen Metallschichten. Diese Materialklasse hat durch
das Fehlen von klassischen mikrostrukturellen Fehlern wie Versetzungen oder
etwa Korngrenzen Vorteile hinsichtlich der mechanischen Belastbarkeit oder
beispielsweise Korrosionsbestandigkeit. Die bindren Legierungen Ni-Zr und Cu-Ti
wurden grundlegend in ihren PhasenGeflige-Eigenschaftsbeziehungen inshe-
sondere in Abhangigkeit ihrer Zusammensetzung untersucht. Unter anderem
wurden die Oberflachenrauheit 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 darlber ist notwendig, wenn in
reproduzierbarer Weise Mikroréhren durch Aufrollen aus Dunnschichten dieses
Materials hergestellt werden sollen. Eine solche Technologie setzt Eigenspan-
nungsgradienten orthogonal zur Schichtebene voraus, so dass nach Ablésen vom
Substrat sich eine R6hrengeometrie durch elastische Relaxation ergibt.

In dieser Arbeit wurden die eigenspannungsgenerierenden Effe kte in Abhéngig-
keit des Gefiiges und der vorliegenden Phasen analysiert. Die gemessenen
konkreten Werte wurden genutzt um erste Rdhren gezielt herzustellen. Dabei
zeigte sich, dass bereits mit geringem technologischem Aufwand die Rdhren

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 val ues I i ke reSidualnsrésses.
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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1 Einleitung

Die unikalen Eigenschaften amorpher Werkstoffe bieten viele Mdoglichkeiten

gegenwartig verwendete kristalline Materialien gewinnbringend beziglich

Funktionalitdt und Haltbarkeit zu ersetzen. In den vergangenen Jahrzehnten
wurden hierfir in Industrie und Forschung Anstrengungen unternommen,

insbesondere amorphe Metalle in immer groReren Langenskalen herzustellen.
Mit bereits entwickelten komplexen Legierungen werden Struktur- und Kon-
struktionswerkstoffe bereitgestellt, welche in ihrem  mechanischen Eigen-
schaftsprofil wesentliche Vorteile gegeniber einem kristallinen Werkstoff ha ben
[1]. Daruber hinaus kdnnen auch die Korrosionseigenschaften amorpher Metalle
gunstig sein und damit eine erhthte Langzeitstabilitat von Bauteilen erzeugen.
Dies ist unter anderem auf die nahezu ideale Isotropie des Gefiiges und der
atomaren Struktur zurickzuftihren.

Diese und andere physikalische sowie chemische Eigenschaften sind z. T. auch
dann nutzbar, wenn amorphe Metalle als eine Diinnschicht vorliegen. So ist
beispielsweise die geringe Rauheit und hohe Streckgrenze im positiven Sinne zu
nutzen; damit kdnnen mechanische oder elektromechanische Bauteile gefertigt

werden, welche in einer Grolenordnung von wenigen Mikrometern herausr a-
gende Eigenschaften aufweisen [2]. Der Fortschritt hin zur realen Nutzung
derartiger Strukturen ist gegenwaértig so weit, dass erste Anwendungen maglich
sind (z. B. in Brennstoffzellen [3]) bzw. bald sein kénnen [4].

Eine noch jungere, in eine andere Richtung gehende Forschung, zielt auf die
Nutzung von Hohlzylindern ab, welche Uber verspannte Diinnschichten herstell-
bar sind. Die Idee solcher Mikroréhren wurde erstmalig im Jahr 1999 vertffent-
licht [5]. Dabei wurden halbleitende Materialien wie InAs und GaAs als epitakti-
sches System verwendet und gezielt elastische Spannungen in die einzelnen
planar abgeschiedenen Schichten eingebracht. Nach Abldsen der Schichtfolge
von ihrer Unterlage wurde der Spannungsgradient abgebaut und in elastische
Dehnung umgewandelt, was zu einer Rohrengeometrie fuhrte. Gegenwartig
wird eine ganze Reihe von verschiedenen Materialien auf diese Weise verwe n-
det, welche wiederum vielfaltige Funktionen erfillen kdnnen. So ist die Nutzung

im Bereich von Aktorik und Sensorik im Mikromaf3stab 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 gegenwartige Forschung
noch nicht gelangt. Hierfir fehlen noch systematische Untersuchungen und
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einige technologische Voraussetzungen, wie etwa Reproduzierbarkeit im grof3en
Malstab oder Langlebigkeit in korrosiven Medien. Nichtsdestotrotz wurde
gezeigt, welches Potenzial Mikroréhren dieser Art haben.

Das Ziel der vorliegenden Arbeit ist es, einen Beitrag zur Ausschépfung dieses
Potenzials zu leisten. Dazu soll die Summe an Vorteilen amorpher Metalle mit
dem Aufroll-Prozess verknipft und damit Synergie-Effekte erreicht werden.
Konkret sollen zwei bindre Legierungen, Ni-Zr und Cu-Ti, als diinne Schichten
prapariert und hinsichtlich der fir die Aufroll-Technologie relevanten Eigenschd-
ten untersucht werden. Dies beinhaltet eine weitreichende Charakterisierung
und fundierte Analyse des Gefiiges, der Phasen, der Schichteigenspannungen
usw. an den planaren Dinnschichten. Auch wird die Abhangigkeit der Eigen-
schaften von den Herstellungsbedingungen beleuchtet. Dies dient der Einord-
nung und Einschrankung auf Bedingungen, welche nutzbare Schichten mit
generell gunstigen Eigenschaften hervorbringen.

Dariuiber hinaus sollen die ermittelten Eigenschaften fiir die Herstellung aufgeroll-
ter Strukturen genutzt werden, welche als Demonstratoren fiir diese Materia I-
systeme fungieren konnten. Verschiedenste zukiunftige Anwendungen im
MEMS -Bereich (engl.: Micro-Electro-Mechanical-Systems, Mikroelektromechan i-
sche Systeme) sind auf Basis der amorphen metallischen Dunnschichten
vorstellbar, u.a. Federkontaktelemente, Widerstandsheiz-Elemente oder
mechanische Halterungen fir gesonderte Funktionsbauelemente. Der Fokus
dieser Arbeit liegt auf der Auswirkung der Eigenschaften planarer Dinnschichten
auf die Ausbildung von Mikroréhren.



2 Grundlagen

2.1 Amorphe Metalle

Amorphe Metalle (engl. metallic glasses) sind definiert als metastabile metalli-
sche Materialien, welche keine langreichweitige Atomanordnung besitzen®.
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 begriindet, da daraus eine nahezu ideale Isotropie der
Eigenschaften [2, 6, 7] und das Fehlen der kristallinen Baufehler [8] resultieren.
Davon konnen gerade die mechanischen Eigenschaften profitieren und so wird
bei dieser Werkstoffklasse eine sehr hohe Druckfestigkeit [9] und eine betracht-
liche Elastizitat [10] beobachtet. Des Weiteren zeichnen sich amorphe Metalle
durch eine geringe Oberflachenrauheit und hohe Korrosionsbestandigkeit aus
[11]. Dies ist gerade bei der Anwendung als diinne Filme in den verschiedensten
Bereichen interessant, da Ober- und Grenzflacheneigenschaften dominieren. Die
Vorteile ihrer magnetischen Eigenschaften fir die Nutzung als Hart- oder
Weichmagnete [12] ertffnen Mdoglichkeiten mit hohem Wirkungsgrad in der
Elektrotechnik (z. B. Transformatorbleche) oder Elektronik-Branche (z.B.
Datentrdgermedium). Es sind jedoch die einmaligen Eigenschaftskombinationen,
welche die Erforschung der glasartigen Metalle in den letzten Jahrzehnten stark
beforderten [6, 8, 10, 13]. Amorphe Metalle gehdren trotz der Entdeckung
bereits 1959 durch Duwez et. al. [14] zu einem der Innovationsschwerpunkte im
Bereich der Werkstoffentwicklung. Dies ist unter anderem mit der aufwéndigen
Herstellung zu begriinden. Das hier am haufigsten eingesetzte Verfahren ist die
Rascherstarrung (Schmelzspinnen, engl.: meltspinning), bei der der Phasenuber-
gang von flissig zu fest in einer sehr hohen Abkihlgeschwindigkeit von bis zu
10° K/s durchlaufen und somit eine Kristallisation kinetisch behindert wird. Die
Unordnung der Schmelze wird in den festen Zustand Ubertragen. Andere Wege
sind beispielsweise Verdisung, Verdampfen, Elektrodeposition, Bestrahlung von
Kristallinmaterial, mechanisches Legieren [15] oder auch Festkdrperreaktionen
[16]. Fur eine Ubersicht sei auf Greer [6] verwiesen.

'Der Begri ff Emetallisches Glas  wird i m Deut s
Werkstoffen verknipft, welche einen ausgepragten Glasiibergang haben. Dies ist nicht
notwendigerweise bei allen amorphen Metallen der Fall. Im Rahmen dieser Arbeit

werden beide Begriffe 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 . Hierfur muss das Legierungssystem bestimmte Voraussetzungen erfllen.
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 bind ren System von
Nickel und Niob, kann die Kristallisation, spontan oder aufgepragt, weiter
erschwert wer den. Die teils komplexen Elementarzellen der Gleichgewichtsph a-
sen konnen nur Uber lange Diffusionswege verschiedener beteiligter Spezies
erreicht werden, fur die wiederum eine hohe Aktivierungsenergie aufgebracht
werden muss. In diesem Fall spricht man von einer guten Glasbildungsfahigkeit
(GFA, engl.: glass forming ability). Bei Verwendung solcher Werkstoffe nahe der
Raumtemperatur Ubersteigt die bendtigte Kristallisationszeit deshalb die
erwartete Einsatzdauer von mehreren Monaten bis einigen Jahren.

Neben den aktuell untersuchten und eingesetzten komplexen Legierungen flr
metallische Glaser [18] ist es auch mdglich, bindre Systeme in einem amorphen
Zustand herzustellen. Bereits in friihen Studien (erste Vero6ffentlichung zu Au -Si
1960 [14]) wurden verschiedene zweikomponentige Metallkombinationen auf
ihre GFA hin untersucht. Diese Legierungen bieten die Moglichkeit, die Einflisse
der Herstellungsparameter bei den diversen Verfahren im Einzelnen und getrennt
voneinander zu untersuchen. Nachteilig ist in vielen Fallen jedoch die ver-
gleichsweise nur maRige thermodynamische Stabilitat. Insbesondere diinne
Schichten wurden hinsichtlich ihres Wachstumsverhaltens und physikalischen
Eigenschaften analysiert (TENi [19], Ni-Zr [20], Cu-Ti [21], Al-Mo [22], Zr-Cu, Zr-Ti
[23], Fe-Zr, CoZr [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 Stdchiometriebereich amorph stabilisierbar ist. Unter anderem aus
diesem Grund wird diese Legierung als Modellsystem fur die vorliegende Arbeit
verwendet und wird im Folge abschnitt nédher besprochen.

2.1.1 Legierungssystem Ni -Zr

Unter den bindren Legierungen weist das System aus Nickel und Zirconium eine
hohe Glasbildungsfahigkeit aus. Wie auch bei anderen Ubergangsmetall-
Systemen (Cu-Zr, Co-Zr, Ni-Ti) ist hier die Mischungsenthalpie stark negativ und
liegt bei -49kJ/mol [26]. Bei geniigend schneller Erstarrung (> 10°K/s) stellt sich
Uber einen sehr weiten Stochiom 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 fir den Glasbil-
dungsbereich ist.

I, 1M
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Deutlich erkennbar ist, dass der hohe lokalisierte Energieeintrag in den Festkor-
per beim lonenmischen, 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 Warmeabfuhr durch den Grundkoérper. Ahnlich verhélt es sich
beim mechanischen Legieren (MA, engl.: mechanical alloying) [28]. Die starke
Deformation von kristallinem Pulver in Kugelmiihlen oder Attritoren unter
Kahlung fuhrt zu Nanokristalliten, welche allerdings durch ihren hohen Grenzfla-
chenanteil und Defektgehalt gegeniber der amorphen Phase energetisch
benachteiligt sind und zerfallen. Die Festkérperamorphisierung (SSAR, end.:
solid state amorphisation reaction) stellt hier einen Sonderfall dar. Sie kann
ebenso bei dem MA wie auch nach Deposition diinner kristall iner Wechsellagen
der Elemente [29, 30] stattfinden. Uber selektive Diffusionsvorgéange wird der
metastabile Zustand der regellosen Atomanordnung eingestellt. Somit wird
deutlich, dass es sich nicht um eine thermodynamisch instabile Phase, sondern
um ein lokales Minimum der freien Enthalpie handelt. Begunstigt wird diese
Diffusion durch stark unterschiedliche Atomradien (aR > 15%), wie bei der
Legierung Ni-Zr [31], wodurch fir die kleinere Atomsorte, hier Nickel, der
vergleichsweise schnelle Diffusionsmechanismus Uber Zwischengitterplatze
gegeniber Platzwechselvorgédngen dominiert [32]. Dabei wurden von verschie-
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denen Autoren Ubereinstimmend [33-35] die Ni-Atome als die schneller diffundi e-
rende Spezies der beiden bestétigt. 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 grolRere Resistenz
gegen korrosive Medien im direkten Vergleich mit kristallinem Ni -Zr-Material.
Vornehmlich die Oberflachenoxidation des Ni-Zr [39, 40] wurde ausgewertet,
wobei sich eine selektive Oxidation des Zirconiums zu ZrO, herausstellte und
damit eine Nickelanreicherung direkt unter der Oberflache erfolgt e. AuRerdem
zeigten Analysen zum Magnetismus [41-43], dass mindestens 90At.-% Ni
enthalten sein missen, um bei Raumtemperatur ferromagnetisches Verhalten
beobachten zu kdnnen.

Damit liegt bereits Uber diese binare Legierung eine Reihe von Erkenntnissen
vor, die es ermdglicht, durch erganzende systematische Messungen im Rahmen
der vorliegenden Arbeit grundlegende Zusammenhange zwischen Struktur,
Geflige und physikalisch-chemischen Merkmalen herzustellen. Allerdings ist
noch wenig uber den Eigenspannungszustand von NiZr-Dinnschichten ist aus
der Literatur bekannt und wird deshalb in dieser Arbeit eine Schlisselrolle
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 beziglich des Systems Ni-Zr nicht weiter
vertieft.

2.1.2 Legierungssystem Cu -Ti

Die hohe elektrische Leitfahigkeit des Kupfers hat es zu einem der Hauptel e-
mente der Mikroelektronik -Branche gemacht. Der hohe Diffusions koeffizient von
Cu in Silicium [46], dem hier gebréuchlichsten Substratmaterial, macht es jedoch
notig, Diffusionsbarrieren wie z. B. Titan einzusetzen. Titan erfillt neben dieser
Funktion auch noch die der Haftvermittlung und erhéht somit die Qualitat und
Reproduzierbarkeit der Kupferelektroden und 2leiterbahnen. Zwar kdnnen hierfur
auch andere Elemente wie Cr [47] oder Ta[48] sowie Verbindungen (z. B. ALLO,)
genutzt werden [49], doch gerade Ti stellte sich als geeignetes Element heraus.
Dies ist auch aufgrund der einfachen Verarbeitbarkeit und der geringen Material-
kosten begriindet.
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Durch das starke wirtschaftliche Interesse wurde das Legierungssystem Cu -Ti
hinsichtlich vieler relevanter Faktoren, wie z. B. elektrischer Widerstand,
Langzeit-Temperaturstabilitit oder auch Gefligeausbildung, bereits hinreichend
erforscht [50-54]. Zu einem betrachtlichen Teil beschrankten sich die Arbeiten
jedoch auf Dunnschichtabfolgen. Eine wenige Nanometer dinne Ti-Schicht
wurde zumeist durch einen vergleichsweise dicken (bis zu einem Mikrometer)
Cu-Film bedeckt und die Funktionen klar voneinander getrennt untersucht (Tk
Barriereschicht und Cu-Leiterbahn).

Neben der Verwendung als elektrischen Leiter, besonders als Dinnschicht-
Elektrodenmaterial, sind als weiteres Einsatzgebiet Cu-Ti-Partikel als Fullmaterial
beim Hartléten bekannt [55], wo sie die Festigkeit des Lotes erhdhen.

M aterialwissenschaftlich gesehen kann das Ubergangsmetallsystem Cu-Ti auch
bereits als bindre Legierung einen metastabilen Zustand ausbilden. So lasst es
sich mit Hilfe von Dunnschichtverfahren [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 71At.-% Cu (MD-
Simulationen, [60]) und 322 81 At.-% Cu (Miedema-Ansatz, [61]). Mechanisches
Legieren ermoglichte 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-Dinnschichten zu
ca. 200 2 250 pgcm bestimmt. Dies ist im Vergleich zu kristallinen Reinelemen t-
schichten ein hoher Wert, doch kann er mit dem Unordnungszustand erklart
werden [56], namentlich mit der geringen mittleren freien Weglange 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 Oberflache aus, da das Titan als Oxid an
der Oberflache gebunden wird [65].

Arbeiten an amorphen Cu-Ti-Dinnschichten [66, 67] zeigen einen grof3en
Einfluss der Abscheidebedingungen auf die gemessenen Eigenspannungen
sowie eine starke Abhangigkeit 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 fur dieses System untersuc hen (z. B. [66]); das Kathoden-
zerstaduben wurde bislang experimentell nicht erforscht. Hier leistet die vorlie-
gende Arbeit einen wichtige n Beitrag, indem Parametereinflisse dieses Verfah-
rens auf die Schichteigenschaften systematisch analysiert werden.

2.2 Verfahren zur Herstellu ng dinner Schichten

2.2.1 Uberblick

Als dunne Schichten werden Werkstoffe mit einer Langenausdehnung in
mindestens einer Richtung unter 10 um bezeichnet. Sie stellen eine Modifikation
des Grundwerkstoffes (Substrat) dar oder tragen ihre eigene unterlageunabhén-
gige Funktion. Fir die Herstellung der grof3en Vielfalt von verschiedenen
gegenwartig genutzten Dinnschichten sind in der Vergangenheit eine Reihe von
Verfahren entwickelt worden. Zu unterscheiden sind diese zunéchst 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 kostengtinstige und schnelle Variante, um
auch dickere Schichten zu generieren. Sie bietet somit eine hdchst wirtschaftl i-
che Mdglichkeit, auch grof3e und komplexe Bauteile mit einer guten Gleichmé-
Bigkeit der Schichtdicke (Konformitat) zu beschichten. Als Beispiel seien
Karosserieteile fir Automobile genannt [69]. Jedoch dirfen hier keine aul3eror-
dentlichen Anforderungen an die Reinheit, Schichtqualitat oder Rauheit gestellt
werden, da z. T. Additive in den Film eingebaut werden kdnnen.

Eine noch hohere Konformitét als bei der Galvanikwird bei der CVD erreicht. Hier
werden dem Reaktor mehrere Edukte in Gasform zugefihrt. Dort befindet sich
das Substrat, auf dessen Oberflache eine chemische Reaktion ablauft und die
Dunnschicht als Produkt entsteht. AnschlieRend werden die nicht verwerteten
Edukte sowie weitere Abfallp rodukte wieder aus dem Reaktorraum entfernt. Der
geschilderte Prozess kann dabei ununterbrochen oder sequenziell gefuhrt
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 einschlagige Fachliteratur verwie-
sen (z.B. [71]) werden.

Die PVD-Verfahren sind beziglich 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 Uber temperaturgetriebenes Verdampfen
mdglich, wobei der Warmeeintrag in das Target indirekt Gber den Tiegel 2 das
eigentliche thermische Verdampfen 2 oder direkt (beispielsweise mit einem
Elektronenstrahl) erfolgen kann. In beiden Fallen schmilzt zunéchst der Festkér-
per auf und der elektrisch neutrale hochreine Dampf des Materials entsteht Uber
den Dampfdruck in einer unter Hochvakuum stehenden Kammer.

Andere Arten der Verdampfung nutzen den direkten Ubergang aus dem Festkor-
per. Dies kann durch einen Lichtbogen oder auch durch intensive Laser-Impulse
erfolgen (siehe z.B. [73]). Dartber hinaus gibt es eine ganze Gruppe von
Methoden, welche sich mit dem Begriff Kathodenzerstauben (engl. sputtering)
Uberschreiben lasst. Die Einzelheiten dieser Verfahren werden im né&chsten
Abschnitt (2.2.2) erlautert.

Um die genannten Beschichtungsmethoden technologisch und wirtschaftlich
einordnen zu konnen, sind eine Reihe von Faktoren wichtig, insbesondere
Reinheitsforderungen, thermische Belastung des Substratmaterials, Kosten,
usw. Wie bereits erwdhnt, kdnnen mit elektrochemischer Abscheidung bei
geeigneter Verfahrensfiihrung bis zu mehrere Mikrometer dicke Schichten und
Schichtsysteme aufgebracht werden. D iese Filme stellt man mit keinem anderen
Verfahren so kostengiinstig und schnell her, nicht zuletzt weil keinerlei vakuu m-
technische Anlagen nétig sind. AuRerdem ist die thermische Belastung der zu
beschichtenden Substrate vernachlassigbar. Dies ist auch bei dem Grof3teil der
PVD-Verfahren der Fall, wahrend bei CVD mittlere bis hohe Reaktionstemperatu-
ren (mehrere Hundert Grad Celsius) nétig sind, um die Prozesszeiten gering zu
halten und den erwiinschten chemischen Prozess uberhaupt thermodynamisch
zu ermdglichen. Fir viele Einsatzfalle ist oft eine hohe Reinheit der Diinnschicht
erforderlich (> 99,9%). Mit Ausnahme der Galvanik lasst sich mit mehr oder
minder gro3em Aufwand ein hochreiner Film, d. h. mit dessen Sollzusammen-
setzung, mit allen Dunnschicht-Herstellungsverfahren fertigen. Die elektroch e-
mische Abscheidung nutzt eine Reihe von Additiven und arbeitet mit flissigen
Elektrolyten, die zu einem gewissen Teil beim Schichtaufbau als Unreinheiten
eingelagert werden. Um die Menge an ungewiinschten Bestandteilen bei den
PVD-Methoden so gering wie mdéglich zu halten, wird hier haufig im Hochvak u-
umbereich abgeschieden. Hierdurch werden Restgasatome in der Schicht auf ein
Minimum reduziert. Dieser technologisch und wirtschaftlich hohe Aufwand muss
durch eine grol3e Effizienz des Verfahrens oder Einzigartigkeit des Produkts
dessen Kosten rechtfertigen. Auch ist hier die Kontinuitat des Depositionspr o-
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zesses wahrend eines gesetzten Zeitraumes bzw. einer Produktionsmenge von
Belang. So wird das kostenintensive Sputtern in einem Durchlaufprozess zur
GroRflachen-Architekturglasbeschichtung wieder rentabel. Das weniger konsta n-
te thermische Verdampfen (verénderter Tiegelfullstand wahrend des Beschich-
tungsprozesses) ist im Bereich kleinerer Chargen im Vorteil, was durch den
geringen apparativen Aufwands begriindet ist. Die hochreinen Schichten des
Elektronenstrahl-Verdampfens sind fur die Mikroelektronik wegen der hohen
Anforderungen unverzichtbar und werden fur 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 standiger Diversifizierung und Optimierung der
Verfahren fuhrt.

2.2.2 Kathodenzerstauben

Da in dieser Arbeit Metallschichten durch Kathodenzerstauben hergestellt
wurden, soll dieses Verfahren hier ndher betrachtet werden.

Generell zindet eine Uber zwei geeignet geformte Elektroden angelegte

Hochspannung in dem dazwischen liegenden Raum eine Plasmaentladung.
Dabei sind Anode (Massepotenzial) und Kathode (zu zerstaubendes Material)
geometrisch derart gestaltet, dass optimale Bedingungen fir ein kaltes Plasma
gegeben sind [75]. Fir 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 Uber das

elektrische Feld in Richtung der Kathode beschleunigt. Aus deren Oberflache
schlagen die Prozessgasionen durch ihre kinetische Energie Atome und Gruppen
von Atomen (engl. cluster) heraus. Diese kondensieren auf der Substratoberfla-
che, welche vorzugsweise gegeniber dem Target angeordnet ist. Auf dem Flug

ereignen sich u. U. mehrere St6Re mit dem Prozessgas, so dass eine grol3e
Winkelverteilung der Richtung der kondensierenden Teilchen vorliegt. Aul3erdem
haben die herausgeschlagenen Teilchen oder Cluster im Mittel eine hohere
Energie (wenige 10eV [76, 77]) als bei reiner thermischer Verdampfung (ca.
0,1eV [73]), da die kinetische Komponente der lonenstéf3e hinzukommt. Mit

erhohtem Prozessgasdruck finden statistisch mehr Kollisionen statt [78], was
indirekt mit der mittleren freien Weglange / der Partikel zusammenhangt
(GL2.1). Diese ist eine haufig verwendete Grof3e, um das Verhalten und die
Energie der Gasteilchen abzuschatzen.
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[ =— 2.1
N : Teilchenanzahl bzw.2dichte; S : Wirkungsquerschnitt

Die ZusammenstoRe verringern die Teilchenenergie, verbreitern deren Rich-
tungsverteilung und auch die Wahrscheinlichkeit, dass diese Teilchen stofZioni-
siert werden. Um die Energie der auf dem Substrat ankommenden Spezies zu
beeinflussen, kann deshalb mit einem elektrischen Potenzial 2 abstof3end oder
anziehend 2 des Substrats gearbeitet werden (Bias-Sputtern). Eine Erhéhung der
Substrattemperatur ermdglicht zudem eine gré3ere Mobilitat der kondensierten

Teilchen, so dass hier noch Umordnungsprozesse ablaufen kénnen (Diffu-sion,
Reaktionen, Phasenbildung), welche mit ungeheiztem oder gar gekihltem
Substrat keine wesentliche Rolle spielen [73, 79].

Durch Eintrag von mehr Prozessgas und somit mehr zerstaubenden lonen wird
die Wachstumsrate der Schicht auf ein Mehrfaches erhoht. Gleiches kann mit
einer Verstarkung der lonisationsrate selbst durch ein geeignetes Magnetfeld im

Bereich des Plasmas erreicht werden (magnetfeldunterstitztes Kathodenzer-
stauben, engl.: magnetron sputtering). Hierdurch verlangert sich der Weg der
generierten Elektronen innerhalb des Plasmas, die dann weitere Neutralteilchen
ionisieren (erhohte lonisierungsrate). 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 kénnen, 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 Dinnschichten

Werkstoffe und Werkstoffverbunde koénnen unter mechanischer Spannung
stehen. Neben externen Belastungen kdnnen auch innerhalb des Materials
Griunde fur elastische Verzerrungen (Eigenspannungen) vorliegen. Diese werden,
entsprechend ihrer Wirkungsreichweite, in drei Arten unterteilt [81]:

I. mikrostrukturtibergreifend (tber Korngrenzen hinweg),
II. innerhalb eines Kristalliten,
lll. interatomar.

Es treten sowohl in Kompaktmaterialien als auch in Dunnschichten alle drei
Klassen gleichzeitig in verschiedener Intensitat auf. Nicht alle Eigenspannungen
sind dabei jedoch Uberhaupt fir den Anwendungsfall relevant. Insbesondere die
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makroskopisch messbaren Eigenspannungen (Klasse |) haben eine technische
Bedeutung 2 weil sie das ganze Bauelement betreffen 2 und sollen deshalb in
dieser Arbeit grundlegend in metallischen Dinnschichten untersucht werden.
Zunachst muss man sich vergegenwadrtigen, dass mechanische Spannungen
immer einen festen Korper bendtigen. 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 andert. Weder ein
Gasatom noch ein kondensierendes Teilchen mit vorhandener Oberflachenmobi-
litat kann Trager mechanischer Verzerrungen sein. Weiterhin liegen intrinsische
Spannungen in ihrem Absolutwert immer unter der FlieRgrenze des Materials.
Wird letztere oder die Haftfestigkeit zum Substrat Uberschritten, reduziert sich
die Eigenspannung mindestens bis zu diesem Betrag und steht dann mit ihnen
im Energie-Gleichgewicht. AuBerdem sind Makrospannungen in Diinnschichten
aufgrund der freien Oberflache stets auf die Schichtebene beschrankt, 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
eingefuhrt, welcher sich aus dem E -Modul ableitet (s. Abschnitt 3.3.1).

Die Grunde fur elastische Verzerrungen in dinnen Schichten sind vielfaltig. An
dieser Stelle sollen jedoch nur die durch Deposition aus der Dampfphase
hergestellten Filme betrachtet werden. Gerade in der sehr frihen Phase der
Schichtbildung auf dem Substrat gibt es eine groRe Zahl von Einflussfaktoren auf
die Spannung des Materials. Beispielhaft genannt seien hier Oberflachen- bzw.
Grenzflachenspannungen zum Substrat, Koagulation von entstandenen Inseln
oder konkrete Schicht-Substrat-Beziehungen wie Epitaxie und Quasi-Epitaxie
[85]. Daruiber hinaus bestimmen die Depositionsmethode und die vorliegenden
Abscheidebedingungen indirekt oder unmittelbar die Spannungsentwicklung
wahrend des Schichtwachstums. Neben den Materialien selbst sind die Energie
der kondensierenden Spezies sowie die Substrattemperatur von entscheidender
Bedeutung. Bereits in den 1970er Jahren stellten Thornton et al. [86, 87] einen
Zusammenhang zwischen Substrattemperatur, Teilchenenergie und Morphologie
metallischer Schichten her. Diese zunadchst empirischen Untersuchungen
mundeten dann generalisiert in ein Strukturzonenmodell (SZM), welches auf
einen ersten Entwurf von Movchan und Demchishin [88] aufbaut (Abb. 2).
Letzteres enthalt nur die Temperatur als Variable.
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Es gilt Ubergreifend fir alle metallischen Schichten, die durch Kathodenzerstau-
ben abscheidbar sind und stellt ansatzweise die Komplexitat der ablaufenden
Vorgange wahrend 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 | ist die Beweglichkeit der kondensierenden Spezies so
gering, dass nahezu keine Oberflachendiffusion stattfinden kann. Es entstehen
hierdurch nadelige Strukturen mit wenigen Nanometern Breite, zumeist Kristall i-
te. Die Porositat zwischen ebendiesen Strukturen kann somit nicht vollstandig
geschlossen werden, wie 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
Platze ein, erhoht sich die mittlere Dichte der Korngrenzenbereiche. Die Atome
fehlen demzufolge in den Kiristalliten und es treten damit z.T. betrachtliche
Zugspannungen in der Schichteb ene auf . Di eser Ef f @kt wi rd
ping (Rei 0ver s@Xberexctmet, dededsiole: der Kornmgrenzen-
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 Oberflachenminimierung. Sind Rauheiten in einem frihen
Stadium der Schicht vorhanden, wie das Schema in Abb. 4 skizziert, kann eine
Koaleszenz zweier benachbarter Obeaflachen zu einer gemeinsamen Grenzflache
eine elastische Verzerrung hervorrufen. Es entsteht somit ein energetisches

Gleichgewicht zwis chen der verringerten Oberflachenenergie und der mechani-
schen Spannung in der Schicht. Sind die Relaxationsvorgdnge wahrend des
Schichtaufbaus gering, bleiben diese Zugspannungen als messbhare makroskop-
sche Spannung in dem Film erhalten.
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Verlangern sich die maximal moglichen Diffusionswege der gerade auf der
Oberflache aufgetroffenen Atome, konnen Leerstellen und Nanoporositat noch
aufgeflllt werden. Damit entsteht ein dichter Film mit noch sehr geringer
KorngréRe (Zone T). Fur ein Wachstum der Kristallite wahrend des Schichtau-
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 wesentl i che Rol | e. Das sogenannt e

engl.: peening) [93] tritt auf, wenn die kinetische Energie der vom Target
herausgeschlagenen Teilchen so grof3 ist, dass diese schon in der Schicht
befindliche Atome von ihrem Platz verdrangen und weiter in die Schicht hinein-
treiben (s. Abb. 5). Solche erzwungenen und gerichteten Platzwechselvorgange
laufen vorzugsweise dort ab, wo die zwischenatomaren Bindungskrafte hera b-
gesetzt sind und ausreichend freies Volumen vorhanden ist, namlich an Kormn-
grenzen. Je mehr solcher gestdrten Bereiche vorliegen und je eher diese in
Richtung der ankommenden Spezies orientiert sind, desto groRRer ist der Effekt
des Peening. Aus diesem Grund sind bei gesputterten Schichten, we Iche der
Zone T zugeordnet werden, haufig auch hohe elastische Druckspannungen zu
verzeichnen. Im Gegensatz zum Zipping ist die Verdichtung der Schicht hier von
aul3en erzwungen und bewirkt dadurch ein anderes Vorzeichen der Spannung.
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Dieses Peening dominiert auch die Zone Il des SZM (Abb. 2), bei der eine stark
vermehrte Oberflachenmobilitdt mit einer KornvergréfRerung einhergeht . Die
Teilchen haben somit Zeit, auch entferntere thermodynamisch glnstige Gitte r-
platze einzunehmen. Ist die Substrattemperatur nahe der Schmelztemperatur
des Schichtmaterials gewahlt, relaxiert der Werkstoff dynamisch noch wahrend
der Abscheidung und es bildet sich ein grobkorniges, globulares, eigenspan-
nungsarmes oder -freies Geflige aus.

Uber 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 Oberflachendiffusion und
£Def i ni t maoheten Ndckbarn noch RestSchwingungsenergie besitzen.
Diese wird | okal an das Gitter abgegeben und
(Freezing Model; engl.: freeze, Frieren). Das fuhrt in unmittelbarer Umgebung zu
einer Kontraktion, was wiederum in einer Zugspannung der Gesamtschicht
resultiert (Modell nach [95]) (s. Abb. 6).
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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 prasent,
wenn auch erst bei hdheren homologen Temperaturen signifikant. Fir das
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vollstdndige Relaxieren werden die nétigen Aktivierungsenergien bei Raumtem-
peratur nicht erreicht.

Rand- und auch material- sowie systemspezifische Effekte sowie auch fir die
Praxis relevante Schichtunreinheiten kdnnen durchaus einen gravierenden
Einfluss auf die Auspragung der Schichtspannung haben. Diese werden an
dieser Stelle aufgrund der Vielfalt und Spezifitat aber nicht weiter betrachtet.

2.4 Mikroréhren aus selbstaufrollende n Diinns chichte n

Extreme Eigenspannungszustande der in einem Bauteil eingesetzten Werkstoffe
sind in vielen Fallen unerwiinscht, da sie haufig die Lebensdauer bzw. die
Belastbarkeit herabsetzen konnen. Allerdings kdnnen diese gerade in Dunn-
schichten gezielt genutzt werden . Uber 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 kdénnen
[98]. Eine Kombination von amorpher Struktur mit fortschreitender Integration

und GroRenreduktion wirkt sich dartber hinaus positiv auf die mechanischen
Eigenschaften aus; konkret sind hier Streckgrenze und Zahigkeit genannt [99].
Diesbeziglich wurden bereits unabhangig von einer konkreten Anwendung
verschiedene Materialkombinationen auf verschiedenen Wegen hergestellt und

untersucht [7, 100, 101]. Unter anderem wurden Sdaulen (engl.: pillar) aus
Mehrlagen-Dinnschichtsystemen, bestehend aus kristallinen und amorphen
Schichten, mit Hilfe der Fokussierter-lonenstrahl-Technik (engl.: focused ion
beam, FIB) erzeugt und das mechanische Verhalten des Verbundsystems (u. a.
Scherbandbewegung an den Grenzflaichen) mittels Mikro -Druckversuchen
analysiert [101]. Es zeigten sich interessante groRenabhangige 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
Verstandnis des mechanischen und physikalischen Verhaltens der amorphen
Metalle bei sehr kleinen L&ngenskalen bei und sind fiir eine Weiterentwicklung
von aktuellen MEMS -Produkten von besonderem Interesse.

Auch ein solches vielversprechendes Materialverhalten konnte fir die Technolo-
gie der selbstaufrollenden Schichten zu Mikroréhren von Nutzen sein. Dabei ist
dies ein relativ neuartiger Ansatz fir integrierte multifunktionale Systeme und
stot in die Dreidimensionalitdt von solchen Systemen vor. Vorgeschlagen von
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Prinz et al. [103], wurde er mafdgeblich durch Schmidt et. al. weiter entwickelt
[104]. Es wird das Selbstaufrollen geeignet hergestellter Dinnschichtbereiche
durch gezielt erzeugte Schichtspannungsgradienten ausgenutzt. Hierzu wurden
bisher vornehmlich halbleitende [105-107], oxidische oder einkomponentige
metallische Materialien eingesetzt [108, 109]. Die so entstehenden Rd&hrchen
kénnen die unterschiedlichsten Aufgaben bei sogenannten Lab-On-A-Chip-
Applikationen Ubernehmen. Vorstellbar sind beispielsweise Anwendungen als
feinste Kapillaren mit Sensorfunktion bei Gas- oder Flussigkeitstransport [110],
als Behalter fur lebende Zellen [111] sowie als elektrische bzw. optische
Bauelemente wie Kondensatoren [112] oder Lichtleiter [113].

Eine mogliche Technik zur Herstellung dieser Rollen wird im Folgenden erlautert.
Es wird zunachst eine Opferschicht (zumeist Fotolack) auf das Substrat aufge-
bracht und lithografisch strukturiert. Unter flachem Winkel von etwa 20° zur
Quelle erfolgt danach die Beschichtung, haufig durch Elektronenstrahlverdamp-
fung. So wird z. T. das Substrat in den Graben mitbeschichtet, wéhrend durch
die Abschattung an der Opferschichtkante auch unbeschichtete Bereiche
entstehen. Diese bilden bei dem nachfolgenden Ablosen bzw. Atzen durch
opferschichtselektive Losungs- bzw. Atzmittel den zeitlich ersten A ngriffspunkt.
Das fortschreitende Losen vom Substrat lasst die elastisch v orgespannte Schicht
bis zum direkt beschichteten Substratabschnitt ( £ Anker ) in s
nach GroéRe des Spannungsgradienten und der Art der Strukturierung werden
einzelne oder mehrere Windungen mit definierbarem Durchmesser erzeugt
[114]. Die notige Verspannung wurde bisher qualitativ eingestellt und der
resultierende Rohrendurchmesser zusatzlich Uber die Schichtdicke modifiziert.
Die realisierten Durchmesser sind im Bereich von wenigen 10 nm bis mehreren
10um 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 Einpragung einer Dehnungsdifferenz in der
planaren Geometrie (im Realfall durch verschiedene Eigenspannungenrealisier-
bar) wird die elastische Energie fur die Aufwicklung bereitgestellt. Dabei wird
eine perfekte Haftung an der gemeinsamen Grenzflache und ohne Anpassungs-
verzerrungen an derselben vorausgesetzt.

Es werden weiterhin keine Wechselwirkungen (z. B. Reibkrafte, Haftung)
zwischen den entstehenden Wicklungen oder Einflisse von Schichtinhomogeni-
taten bericksichtigt. Somit ist der errechnete Durc hmesser eher als Abschéat-

c h

aufrol
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zung des minimal erreichbaren Durchmessers D zu sehen und nicht als eine
echte technologische GroRe.

d@3(1+m) 1 mn)dn: * g
D= 5 2.2
3e(1+m)
wobei:
d=d, o 2.3
d, , d,: Schichtdicken der Einzelschichten
m :i 2.4
d2
n= 5 2.5
E2
E,, E,: E-Moduln der Einzelschichten
S, 9
e= g- e=2 _1 2.6
'E, F

€: Dehnung des Materials an der Grenzflache infolge der jeweiligen Verspan-

nung S; bzw. S, der Einzelschichten

Zur Ermittlung des Rollendurchmessers ist neben den Schichtdicken insofern
auch die Kenntnis von E-Moduln und konkret vorliegender Dehnung 2 im rein
elastischen Fall tiber die integrale Schichtspannung ermittelbar 2 notwendig.
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3 Details der eingesetzten
Verfahren

3.1 Herstellung der Diinnschichten

In diesem Abschnitt wird erlautert, wie das Abscheiden der in dieser Arbeit
untersuchten Dinnschichten 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-Kathodenzerstduben

Die Herstellung der Metallschichten wurde mit einem flexibel einsetzbaren
Verfahren der PVD in der Anlage CREAMET® 350 CI6 der Firma CreaVac
(Dresden) durchgefiihrt. Uber zwei einzeln steuerbare magnetfeldunterstiitzte
Gleichstrom-Sputterquellen  (DC-Magnetronsputtern), welche jeweils mit
Reinelement-Targets betrieben werden, konnte die gesamte Breite der chem i-
schen Zusammensetzung der jeweiligen bindren Legierung realisiert werden.
Prinzipiell sind jedoch auch vorlegierte Materialien einsetzbar und somit mehr-
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 moglichst geringer Dicke (ca. 1,5mm) verwendet, da diese die
Magnetfe Idlinien schlieBen und damit den unterstiitzenden Effekt des Magnet-
feldes auf die Flugbahn der Elektronen im Plasma (Abschnitt 2.2.2) minimieren
oder gar aufheben.

Die zwei Zer st yuber gu e [Kurteln Leskes (Permmsylvania, d e r
USA) sind in einer Vakuumkammer installiert, wobei die Regulierung der
Leistung der Sputterquellen selbst hauptsachlich Gber die Anpassung der
Stromstérke erfolgt, welche tber das entstandene Plasma gefuhrt wird, weniger
uber die Anderung der angelegten Spannung. So wird nicht die Energie der
zerstaubten Teilchen bei verschiedenen Leistungen verandert, sondern lediglich
deren Anzahl und damit dann die Abscheiderate (s.a. Abschnitt 2.2.2).
AulRerdem sind verschiedene Prozessdriicke sowie Substratrotation und
2heizung einstellbar und bieten damit weitere variierbare Prozessparameter der
Abscheidung. Der vorliegende Substrat-Target-Abstand von 13cm gewéhrleistet
zudem eine homogene Beschichtung Uber die Flache eines 100mm-Wafers und
liegt in einem Ublichen Bereich auch fir kommerzielle Systeme.
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3.1.2 Optimierung der Abscheideparameter

Zur Einstellung der einzelnen Parameter der Schichtdeposition wurden zunachst
grundlegende Versuchsreihen gefahren. Dabei wurde jeweils nur ein Stellglied
des Prozesses variiert, die anderen wurden konstant gehalten. So wurde bei
Driicken von 0,2Pa bis 5,0Pa und Abscheideraten von 0,05nm/s bis 2,00nm/s
(Uber 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 Ablésungen der Schicht
vom Substrat zeigten. Die verschiedenen Temperaturkoeffizienten von Schicht
und Substrat (s. Tabelle 1) lassen zu groRRe thermisch induzierte Spannungen
beim Abkuhlen entstehen, so dass die FlieRgrenze des Schichtmaterials
Uberschritten wird. Dies schlief3t eine weitergehende Analyse aus und daher
wurden alle weiteren Abscheidungen bei Raumtemperatur (202 22°C) vorge-
nommen.

Tabelle 1: Thermische Ausdehnungskoeffizienten
der verwendeten E lemente

linearer thermischer

Element Ausdehnungskoeffizient U[119]
Si 2,56x10'° 1/K
Ni 13,3x10'® 1/K
Zr 5,78x10'° 1/K
Cu 16,5x10'° 1/K
Ti 8,35x10'® 1/K

Um eine Vergleichbarkeit der zu untersuchenden Diinnschichten zu gewébhrleis-
ten, wurde eine konstante Abscheiderate zugrunde gelegt. Da fur jedes Element
eine andere Sputterausbeute existiert, muss die Leistung der einzelnen Quellen
dementsprechend angepasst werden. So muss beispielsweise fir Titan etwa die
dreifache Leistung eingekoppelt werden wie fir Kupfer, um eine gleiche
Wachstumsgeschwindigkeit zu erreichen. Hier ergeben sich prozesstechnische
Grenzen der maximalen GesamtAbscheiderate und so wurde diese fir das Ni-Zr-
System auf 0,54 nm/s und fur das Cu-Ti-System auf 0,41 nm/s festgelegt. Auch
bedeutend kleinere Gesamtraten (Summe beider Quellen) bis zu 0,05nm/s
lieRen sich gut realisieren, waren aufgrund der Probenfille jedoch schlicht zu
zeitaufwandig.

Der Kammerdruck wéhrend der Deposition wurde fir beide Legierungen auf
0,2 Pa gesetzt. Vorversuche zeigten eine bessere Schichtqualitat hinsichtlich der
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Porositat und Schicht-Substrat-Haftung gegeniiber erhéhtem 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
nachsten Abschnitten aufgefuhrten Verfahren.

Es soll angemerkt werden, dass andere Abscheideparameter als die gewdahlten
natirlich auch andere Geflige und Eigenschaften der Diinnschichten mit sich
bringen. Dennoch bieten die auch hinsichtlich der verfigbaren Anlagen optimier-
ten Schichten die Mdglichkeit, den je weils kompletten Zusammensetzungsb e-
reich abzudecken und die gemessenen physikalischen und strukturellen Eigen-
schaften allein mit dieser konkreten Zusammensetzung zu erklaren. Ein Einfluss
der eigentlichen Abscheidung sollte deshalb fir den Vergleich der Schichten
untereinander vernachlassigbar sein

3.2 Charakterisierung von Zusammensetzung und
Struktur

In diesem Unterkapitel wird die grundlegende Untersuchung der abgeschiede-
nen Schichten dargelegt, wie sie fir nahezu alle Proben durchgefiihrt wurde.
Diese Charékterisierung diente auch der Kontrolle der Abscheidebedingungen.

3.2.1 Rontgenfluoreszenzanalyse

Die Legierungszusammensetzung sowie die Schichtdicke der Diinnschichten
wurden mit dem Verfahren der Réntgenfluoreszenzanalyse (RFA) ermittelt. Bei
dieser Analyse wird die Probe mit polychromatischer Rontgenstrahlung angeregt
und die emittiert en Rontgenquanten werden detektiert. Aus den charakteristi-
schen Linien jedes Elements lassen sich die in der Probe vorhandenen Elemente
gquantitativ messen. Gleichzeitig kann nach Vorgabe eines konkreten Schichtsta-
pel-Musters die Schichtdicke Uber die Schwéachung der Rdntgenstrahlung
errechnet werden [120].

Es wurde fir diese Messung das FischerScope XUV773 mit einer Rhodium-
Anode verwendet. Nach einer Reihe Voruntersuchungen wurde eine Primar-
spannung von 50kV bei einer Blende (Messfleck) von 1 mm Durchmesser und
einer 10um dicken Ni-Schwéchungsfolie als Optimum fur 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 ausgewéhlte Proben beider
Legierungssysteme hergestellt und erganzend mit der Rutherford-Rickstreu-
Spektrometrie (engl.: Rutherford Backscattering Spectrometry, RBS) in ihrer
Zusammensetzung analysiert. Die Dicke der Schichten wurde mit einem
kalibrierten Tastschnitt-Geréat (AlphaStep500, TENCOR Instruments) bestimmt.
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So konnten Standards generiert und die Messungen damit auf einem kalibrie rten
System vorgenommen werden.

Die Genauigkeit der Rontgenfluoreszenzanalyse hangt generell von der zu
messenden Probe ab. So kdnnen uberlappende charakteristische Rontgenlinien
von Schicht- und Substratmaterial zu einem erheblichen systematischen Fehler
fuhren. Dies war bei den in dieser Arbeit durchgefiihrten Messungen jedoch
nicht der Fall, so dass dieser Fehler insbesondere nach einer Kalibration vernad-
lassigt werden kann. Mit den vorliegend en Messbedingungen und Schichtsys-
temen konnte eine Standardabweichung der Reproduzierbarkeit bei 25 Einzd-
messungen 0,5At.-% bzw. 3 nm erreicht werden.

3.2.2 Rontgendiffraktometrie

Rontgendiffraktometrische Methoden sind bei der Beurteilung der Amorphisier-
barkeit von metallischen Schichten eine gute Mdglichkeit, um die eventuell
vorhandenen kristallinen Phasen zu detektieren und zu bestimmen. Das Mess-
prinzip beruht auf der Beugung von monochromatischem Rontgenlicht an den
Netzebenenscharen der Kristallite in der Probe. Uber die Bragg-Gleichung
(Gl 3.1) lassen sich die gemessenen Intensitatsmaxima im Diffraktogramm den
Netzebenen der méglichen Phasen zuordnen.

n/ =2dsin( ¢ 3.1

N : natirliche Zahl, / : Wellenlange der Rontgenstrahlung, d : Netzebenenab-
stand, @ : 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-
Kh -Strahlung durchgefiihrt (Scanbereich 2 : 302 130°). Jedoch kdnnen eventuell
vorliegende Texturen (Vorhandensein von Vorzugsorientierungen), welche bei
Metallschichten nicht uniblich sind, nicht bericksichtigt werden und das

Ergebnis verféalschen. 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 texturunabhangigen Methode des

streifenden Einfalls (engl.: grazing incidence; Gl) vorgenommen. Dabei wird der
einfallende Rontgenstrahl unter sehr kleinem Winkel (hier konkret 2°) auf die
Probe geleitet und wahrend der Messu ng konstant gehalten. Hierdurch liegt das
Interaktionsvolumen zu einem grof3en Teil in dem Material der Diinnschicht und

ei

nem Phi
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liefert deshalb eine verbesserte Zahlstatistik. Es wurde mit dem Phil
MRD (Cu-Kh -Strahlung) tber einen Winkelbereich (2 ) von 202 80° fur Ni-Zr und
202 120° fur Cu-Ti gemessen.

Die Auswertung der Diffraktogramme erfolgte mit der systemeigenen Software
X®Pert HighScore Pl us.

Das Messsignal einer kristallinen Phase hangt von der Summe der in dieser
Orientierung vorhandenen Netzebenenscharen ab. Nur vereinzelt vorhandene
und sehr kleine Korner (ca. 5nm mittlerer Korndurchmesser) lassen sich prak-
tisch nicht erfassen und stellen somit die Auflosungsgrenze des Verfahrens bzw.
des Geréates 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 (Rontgen-Amorphizitat). Nichtkristalline Stoffe zeigen keine
Beugungsreflexe, da keine Netzebenen vorhanden sind und damit eine
Bragg-sche Beugung nicht auftreten kann.

3.2.3 Rasterelektronenmikr oskopie / Focused-lon-Beam-Technik

Die visuelle Inspektion gehort zu den ersten und auch wichtigsten Untersuchu n-
gen einer unbekannten Probe. Die Oberflachen der hergestellten Dunnschichten
von 500nm Schichtdicke lassen sich durch die geringen Strukturgréf3en nur
sinnvoll mithilfe eines Rasterelektronenmikroskops (REM) abbilden. Daflr wurde
ein Zeiss ULTRAplus Mikroskop mit geheizter Feldemissionskathode verwendet.
Bei geringer Beschleunigungsspannung (5kV), kleiner Objektivblende (30um)
und geringem Arbeitsabstand (< 5 mm) konnte ein spezieller In-Lens-Detektor
mit dessen domi nanter Topographiekanten-Kontrastierung ausgenutzt werden.
Die Morphologie der Diinnschicht vom Substrat bis zur Oberflache lasst sich
Uber einen Querschliff bzw. 2schnitt beurteilen. So kénnen die Wachstumsstru k-
turen der Schichten beurteilt und die physikalischen Eigenschaften mit der
Morphologie verknipft werden. Besonders fir diese Aufgabe bietet sich die
Fokussierter-lonenstrahl-Technik (engl.: focused ion beam, FIB) an. Das verwen-
dete Gerét ist ein Zeiss 1540XB, bei der eine Elektronen- und eine lonen-Saule in
einem Geréat vereint sind. Mithilfe eines gerichteten Strahls beschleunigter Ga’-
lonen 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 Sekundarelektronen-Detektor genutzt.
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3.3 Bestimmung physikalischer Eigenschaften

Eine Reihe von Eigenschaften der vorliegenden Dunnschichtsysteme ist fur die
Praparation von Mikroréhren von Bedeutung. Wichtige Parameter werden mit
den folgenden Verfahren ermittelt.

3.3.1 Substratkrimmungsmethode

Zunachst muss geklart werden, ob die intrinsischen Spannungen der planaren
Schichten Sgg,ene ausreichen, um das Aufrollen zu einer Réhre voranzutreiben.
Solche Spannungen kdnnen u.a. mit rontgendiffraktometrischen Methoden

(Sinz()/)—Methode, [81, 120]) sehr genau bestimmt werd en. Die dafiir nétigen

Kristallite sind jedoch in den vorliegenden Materialsystemen nicht immer
vorhanden bzw. erwiinscht. So fiel die Verfahrenswahl auf eine integrale
Messung der langreichweitigen Spannung 1. Art (Unterkapitel 2.3) 2 die Feststel-
lung der Substratkrimmung R infolge der Schichtaufbringung. Stoney [84] klarte
bereits 1909 den mathematischen Zusammenhang zwischen Schicht- und
Substrateigenschaften sowie dem daraus zu erwartenden Krimmungsradius.
Die nach ihm benannte Gleichung (Gl. 3.2) ist unter der Dinnschichtannahme

(dSchicht < <dSubstrat) und der Voraussetzung einer homogenen Schicht auch fir
lange rechteckige Substratformen gultig [121].

> 2
— 1 @ ESubstrat gSubstrat E 3.2
R

S ==
Schicht e Ej
6 el' nSubstrat Schicht

S sehicht - Schichteigenspannung, ESubstrat: E-Modul des Substrats,
Nsbstat - POISsonzahl des Substrats, dSubSm : Substratdicke,

dSchicht : Schichtdicke, R : Krimmungsradius
E

Substrat

1-n Substrat

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

Aus Effektivitatsgriinden wurden nicht komplette Wafer , sondern 59x7mm?
Streifen von Si(100)-Einkristallscheiben mit einer Dicke von ca. 275um genutzt.
Teils wurde thermisch oxidiertes Silicium verwendet, da die Haftung der
Metallschichten auf Si ohne SiO, nicht immer gegeben war. Dies hat jedoch
keinerlei Auswirkung auf das Messergebnis, wie Strehle bereits zeigte [123].

Als Messgerat kam das FLX2410 der Firma Tencor Instruments zum Einsatz,
welches mit einem beweglichen Schlitten ein en Laserstrahl tiber die Probe fuhrt
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und mithilfe eines positionssensitiven Detektors den reflektierten Strahl erfasst.
Aus dessen Auslenkung und den geometrischen Messparametern, wie die
Scanlange, der Abstand zur Probe und die Abweichung der Position des reflek-
tierten Strahls zur Referenzposition auf dem Detektor, kann der Krimmungsradi-
us der Probe ermittelt werden . Die Messung muss zunachst auf dem unbe-
schichteten Substrat erfolgen, da bereits diese s herstellungsbedingt tber eine
nicht ebene Oberflache verfliigt. Nach Aufbringung der Schicht mittels Magne -
tronsputtern wird erneut gemessen und die Differenz der Auslenkung gebildet.
Der resultierende Krimmungsradius ist allein durch die Schichtspannung
hervorgerufen und kann Uber GI.3.2 zur Spannungsberechnung herangezogen
werden.

Die Gerategenauigkeit der Krimmungsmessung wird mit R=10000m angege-
ben, was im vorliegenden Fall etwa = 0,5MPa Schichtspannung bedeutet.
Handhabungsbedingt ergibt sich jedoch ein weiterer zufalliger Fehler von
+ 5MPa, welcher statistisch im Rahmen von Vorversuchen ermittelt wurde.

3.3.2 Messung des elektrischen Widerstands

Der geplante Einsatz der metallischen Mikroréhren als MEMS macht eine
Untersuchung des elektrischen Verhaltens der planaren Schichten nétig. Die
einfachste und auch wesentliche GroR3e stellt dabei der spezifische elektrische
Widerstand des Materials dar und wird deshalb parallel zu den mechanischen
Kennwerten gemessen. Des Weiteren ist er ein Hinweis fir die Amorphizitat d er
Legierungen. Dafir wird die Methode nach van der Pauw [124] genutzt, wobei
vier Wolframspitzen auf die Probe aufgesetzt werden und der Spannungsabfall
nach Einpragung eines definierten Stromes Uber 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-
stande bestimmt. Diese werden lber GIl. 3.3 zu einem spezifischen Widerstand

der Dunnschicht 7 zusammengefasst.

— ﬂ Rasco + Rec.on 3.3

r. =
¢ In2 2

d : Schichtdicke; RugcpiRecpa: gemessener Schichtwiderstand, wenn der

Strom an Elektroden A und B bzw. B und C eingepréagt wird und die Spannung an
C und D bzw. D und A abgegriffen wird

Dabei ist ein isolierendes Substrat vonndten, was bei thermisch oxidierten
Silicium-Wafern gewahrleistet ist. Der relative Fehler der Widerstandsmessung
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mit den verwendeten Geraten wurde zu 10 ® bestimmt [51]. Entscheidend fir
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 R6hre aufgewickelt werden, kann eine
hohe Oberflachenqualitat hilfreich sein. Eine geringe Rauheit flhrt zu einer
groReren Kontaktflache zwischen den einzelnen Wicklungen und tragt damit zur
Stabilitét der Rolle bei. Ein Wert der mittleren Rauheit ist fir eine Abschéatzung
der Oberflachengiite 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 Probenoberflache mit
einer sehr feinen Spitze (meist Silicium), welche an einem Hebel mit geringer
Federkonstante angebracht ist. Auf der Rickseite des Hebels erfolgt laser-
interferometrisch die Messung seiner Auslenkung und damit indirekt der
aktuellen Topographie der Probe.

Jeweils drei Messfelder zu je 1 pm? pro Probe wurden im Non-Contact-Mode
vermessen und die Hoheninformation statistisch ausg ewertet. Dabei ste llte sich
eine Messunsicherheit der gemessenen mittleren Rauheit von = 0,05nm heraus.

3.3.4 Nanoindentation

Wie bereits im Unterkapitel 2.4 erwahnt, sind die mechanischen Eigenschaften
der abgeschiedenen Dinnschichten von besonderem Belang. Bei dem Aufrollen
der Filme ist speziell der Elastizitatsmodul eine wichtige Grol3e, um den Prozess
und die entstehende Roéhre in ihren Eigenschaften zu verstehen.

Die elastischen Eigenschaften einer Dinnschicht ohne wes entlichen Einfluss
des Substrats zu bestimmen, ist auch heute noch eine Herausforderung fir die
Werkstoffcharakterisierung. Im Rahmen dieser Arbeit wird die Ermittlung des
E-Moduls mit dem Verfahren der Eindringpriifung (Indentation) vorgenommen.
Dazu wird wéhrend des Versuches kontinuierlich die Eindringkraft und -tiefe
aufgezeichnet bzw. Uber diese die Messung geregelt. Handelt es sich um
Eindringkréfte unterhalb des Mikrolastbereiches (Eindringtiefe kleiner als 0,2pum;
DIN EN ISO 14577-1), spricht man von Nanoindentation. Die ermittelten Grof3en
sind in Abb. 7 grafisch verdeutlicht. Dabei wird die Kontaktsteifigkeit S aus der
Entlastungskurve wie folgt ermittelt:

_dF
dh

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

flache A verknlpft [125].

S_TE'\/_ 3.5

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

elastischen Konstanten des Eindringkorpers (Indenter) zu E, berechenbar.

‘ iiﬁ 3.6

N, : Poissonzahl des Indenters, E: E-Modul des Indenters, 7, : Poissonzahl des

zu prufenden Materials

Bei Kenntnis der Indentereigenschaften, der Poissonzahl des Testmaterials
sowie der exakten Geometrie des Eindringkorpers lasst sich somit aus der
Entlastungskurve eines Nanoindentationsversuches der E-Modul des Materials

feststellen.
Fmaxﬁ .........................................................................................................................
Belastung
e i
& i
& Entlastung !
X i
1
----- "S dF
dh
h(] hmax

Verschiebung, h
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Daruber hinaus kann mithilfe der Beziehung

X 3.7

die Harte H des Testmaterials beschrieben werden. Im Rahmen dieser Arbeit
wird diese jedoch nicht gesondert bestimmt.

Fur das Messverfahren sind in den letzten Jahrzehnten eine Vielzahl von
Modifikationen und Faustregeln erstellt worden. Als Beispiel sei die Korrektur der

tatsachlichen Geometrie des Indenters gegenlber einem rotationssymmetr i-
schen Kdrper g e fnfa e Kli26].)Bef dlianert Bchighten ergeben
sich zudem zusétzliche Einschrankungen fir die Nutzung der Nanoindentation.
So sollte die maximale Eindringtiefe mdoglichst nicht 1/10 der Schichtdicke

Uberschreiten [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 ungunstigerem
Verhaltnis 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 durchgefiihr-
ten Experimente genutzt. Dieser ist eine sehr flache dreiseitige Pyramide
(Flankenoffnungswinkel ca. 65°) und bietet aufgrund der raschen Kontaktflachen-
zunahme mit steigender Eindringtiefe eine Mdoglichkeit genigend grofRe Ein-
dringkréafte auch bei aul3erst geringen Tiefen zu registrieren. Die Spitzenverrun-
dung des aus Diamant bestehenden Indenters muss berticksichtigt werden . Sie
wird mit einer aus Kalibriermessungen ermittelten Flachenfunktion beschrieben
und in die mathematische Auswertung der Last -Eindringtiefe-Kurven einbezogen.
Fur 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

enthalt daher nur den zufélligen Fehler. Die Wahl der Eindringkraft von 1 mN
garantiert eine Eindringtiefe von hdchstens 1/5 der Schichtdicke, also maximal
100nm, auch bei sich verdndernder Harte 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 durchgefiihrten
Messungen.

Durch einen notigen Geratewechsel wurde das zweite untersuchte Legierung s-
system (Cu-Ti) mit veranderter Hardware untersucht. Es wurde hier ein Gerét der
Firma ASMEC GmbH (Radeberg, Deutschland) verwendet, welches fir den
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Einsatz im REM fir in situ Versuche konzipiert ist: UNAT-SEM2 (ndhere Informa-
tionen s. ASMEC Website [129]). Die Hochstwerte des Signalrauschens (syste-
matischer Fehler) sind mit 0,5uN bzw. 0,5nm angegeben. Auch diese Fehler-
grenzen stellen im Vergleich zu den angestrebten 1mN Maximallast und ca.
100nm Eindringtiefe theoretisch nur eine vernachlassigbare Grof3e dar. Bei
realen Experimenten mit dem System an Dinnschichtproben zeigte sich jedoch
ein bedeutend hdheres Rauschniveau der Wegmessung von etwa 5 nm (An-
hang D). Als Grund kann eine nicht ausreichende Entkopplung von &ufR3eren
Schwingungsquellen genannt werden. Eine Verdoppelung der Maximalkraft auf
2mN war nétig, um mit dem besseren Signal/RauschVerhaltnis aufgrund der
grolReren Absolutwerte verlassliche E-Moduln zu ermitteln.

Die in dieser Arbeit angegebenen Fehlergrenzen des EModuls von Cu-Ti-
Dunnschichten wurden direkt der Auswertesoftware entnommen und beinhalten
neben dem zufalligen 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 grof3er als die Standardabweichungendes E-Moduls des Ni-
Zr-Systems, bei dem allein die Messunsicherheit beriicksichtigt wurde.
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4 Ergebnisse und Diskussion

Die binare Legierung aus Nickel und Zirconium stellt das Modellsystem und
damit die Basis fir 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 Uber dieses
System. Die gemessenen Eigenschaften der Dinnschichten werden daher
zunachst in Abhangigkeit der Zusammensetzung dargestellt und diskutiert.

Im Anschluss zeigt die Ergebnisdarstellung der Messung relevanter Grof3en 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

Rontgenfeinstruktur

Nach Herstellung von Ni-Zr-Legierungsschichten (ber den gesamten Zusam-
mensetzungsbereich (reines Nickel bis reines Zirconium) wurden die Proben auf
ihre Schichtdicke und Element-gehalte kontrolliert. Die Praparationsbedingungen
sind im Detail in Abschnitt 3.1.2 dargelegt. Im Anschluss erfolgte die rontgendi f-
fraktometrische Untersuchung, um vorhandene kristallographische Phasen zu
identifizieren. Wie Abb. 8 schon im Uberblick zeigt, ist in einem weiten mittleren

Bereich der Zusammensetzung kein Beugungsreflex vorhanden, was auf einen
amorphen Werkstoff schlieten | ysstwi

amorphe Materialien tblich, im Diffraktogramm von 16 2 93 At.-% Ni dominant.
Reines Zirconium bildet erwartungsgemafl das hexagonal dichtest gepackte
(hex) Gitter der UPhase 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 stitzt diese Idee [130]. Eine
erhohte Loslichkeit von Ni in krz-Zr gegentber der in hex-Zr [131] spricht
ebenfalls dafiir, dass diese Phase auch bei Raumtemperatur stabilisierbar ist.
Eine Ubereinstimmung der gemessenen Reflexe mit der ¥-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 Ubergangs-
bereich mit einer Breite von ca. vier Atomprozent Nickel (142 18 At.-% Ni)
festzustellen, in dem kristalline und amorphe Phase koexistieren. Letztere ist bis

eD afbeéeri
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zu 93At.-% Ni unter diesen Herstellbedingungen nachweisbar; hier ist dann
jedoch kein Ubergangsbereich zu der kfz-Struktur des Ni zu erkennen. Bereits die

ersten KristallRef | exe ébersteigen den £Heégel

Vielfaches an Intensitat. Mit steigendem Ni -Gehalt wachst auch die Maximalin-
tensitat der Reflexe, was auf gré3ere und weniger ge storte Kristallite hinweist,
bis bei reinem Nickel die kfz-Struktur an den Soll-Positionen (in 2 ) abgelesen
werden kann. Es lasst sich aul3erdem eine Gitteraufweitung dieser Phase durch
die Ni-Substitution durch Zr anhand des (220)-Reflexes bei 2 &78° ablesen
(NigsZrs bis Niyqo), was damit begrindbar ist, dass das Zr-Atom mehr als doppelt
so grof3 wie das Ni-Atom ist [31].
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: T ] e Zr (hex)
. Zr (krz)
Ni,Zry 9.
: g (200)
(002) Fl (211)
: I : 220
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Ein ahnliches Verhalten, wenn auch nicht in Abstdnden von Netzebenen, kann in
dem Konzentrationsbereich der amorphen Phase (162 93 At.-% Ni) beobachtet
werden 2 in Form einer Verschiebung des amorphen Halos im Diffraktogramm.
Dieser £Hégel  wird als Mau f éls nadhsten

Atom-Nachbarn verstanden. In der Literatur wird hier die Wellenzahl Qp als

YRAGNI {G23NF YYS RENI Sakdzazy :
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Charakteristikum fir Atomabstande angegeben [15], welche sich Uber GIl. 4.1
ermitteln lasst.

sin(q)
/
g : halber Beugungswinkel; / : Wellenlange der Rontgenstrahlung

Qp =4p 4.1

Im direkten Vergleich mit Werten fur Qp anderer Herstellungsverfahren fir Ni-Zr-

Legierungen ergeben sich keine signifikanten Unterschiede, wie in Abb. 9 zu
sehen ist. Insofern erscheint die atomare Struktur der amorphen Ni-Zr-
Legierungen unabhangig von deren Praparation.
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Es ergibt sich aus Abb. 8 im Vergleich zum mechanischen Legieren [28] ein
erweiterter Konzentrationsbereich fur amorph abgeschiedene Filme. Er ist eher
vergleichbar mit Werten, wie sie fir Amorphisierung mittels lonenbeschuss
erreicht werden (202 92 At.-% Ni [134]; Abb. 1).

Morphologie

Informationen Uber die Morphologie der Dunnschichten wurden aus Oberfl&-
chenabbildungen und auch mit FIB-praparierten Querschnittsaufnahmen
gewonnen. So zeigt Abb. 10 eine Auswahl von typischen Schichtgefigen. Reine
Zr-Filme und auch diese mit krz-Struktur weisen ein fein -kolumnares Geflige auf
(a, b), wobei die Breite der Saulen im Bereich von 102 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 hoheren Ni-Gehalten (>93At.-%) stellt sich erneut ein
saulenformiges Geflige ein (d), jedoch mit etwas deutlicher sichtbaren Kristalli-
ten. Auch quer zur Saulenachse sind Kontraste erkennbar, welche mdglicher-
weise auf Zwillingsbildung hinweisen. Reines Nickel hat wiederum ein globulares
Geflige und weist Korndurchmesser bis etwa zur Gréf3e der halben Schichtdicke,
also ca. 250nm, auf (e), wobei kleinere Kristallite eher substratnah erkennbar
sind (s. a. TEM-Abbildung im Anhang A).
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Damit ist Nickel unter den gegebenen Bedingungen zwischen Zone Il und Ill des
Strukturzonenmodells nach Thornton [86, 89] einzuordnen. Die héhere homologe
Temperatur, bedingt durch die verschiedenen Schmelztemperaturen (Ni: 1723K;
Zr: 2123K [135]), fuhrt zu einer anderen inneren Filmstruktur als bei reinem
Zirconium. Dieses ist zwischen Zone T und Il einzuordnen. Auch bedingt durch
das gréRRere Atomvolumen ist die Oberflachendiffusion der 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 Saulenstruktur
der Ni-reichen Schichten (>93At.-% Ni) ist mit der verringerten Diffusivitat der
Atome infolge Gitterverspannungen im Austauschm ischkristall zu erklaren.

Im Falle der amorphen Phase ist die Morphologie mit dem Fehlen von energe-
tisch bevorzugten Platzen an der Oberflache begrindet. Sich bildende lokale
Inhomogenitaten sind thermody namisch so labil, dass die kinetische Parti-
kelenergie bei dem verwendeten Prozessdruck diese Inhomogenitaten dyna-
misch noch wéhrend des Schichtwachstums egalisiert. Untersuchungen an
Schichten, die bei 5Pa hergestellt wurden, bestatigen eine solche These. Unter
diesen Bedingungen ist gerade diePar t i kel energi e redu-zi ert u
chende  Wirkung i st da nmAbl. llaemsichtiichemibtsithn ger t .
dadurch ein pordses Geflige aus stangelartigen Gebilden welche durch kleine
Bereiche voneinander getrennt sind, die eine geringere Dichte aufweisen. Das
Rontgendiffraktogramm einer solchen Schicht unterscheidet sich nicht von dem
einer dichten und strukturlosen unter geringerem Prozessdruck abgeschiedenen
Variante gleicher Zusammensetzung. Morphologisch fugt sich auch diese Schicht
in das Strukturzonenmodell ein und ist dort der Zone | zugeordnet.

I o a®t SNEE SAOK RSNJI JWANGAIK S NR @S NA OK K
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4.1.2 Physikalische Eigenschaften

Rauheit

Mikrostrukturbedingt &ndert sich auc h die mittlere quadratische Oberflachenrau-
heit R, der abgeschiedenen Filme. Wahrend 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 sch die einzigartige
Eigenschaft glasartiger Werkstoffe 2 selbst bei vergleichsweise dicken Schichten
von 500nm 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 (R, = 0,15). Gerade
bei einem Einsatz dieser Art von Dunnschichten als Mikroréhre kann man beim
Aufrollvorgang einen sehr guten grof3flachigen Kontakt zwischen den Wicklu n-
gen erwarten. Anzumerken ist jedoch, dass die hier gemessenen Werte nur fir
den gewahlten Parametersatz dieser Magnetron-Ko-Sputter-Abscheidung gelten.
Andere Herstellverfahren lassen abweichende Eigenschaften hervortreten.
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Intrinsische Spannungen

Damit dieses Legierungssystem uberhaupt fur die Technik des Selbstaufrollens
verwendet werden kann, missen intrinsische Spannungen nachweisbar sein.
Die Ergebnisse der aus diesem Grund durchgefiihrten Substratkrimmungsme s-
sungen Uber den gesamten Zusammensetzungsbereich sind in Abb. 13 darge-
stellt.
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Es zeigen sich deutliche Unterschiede Uber einen grof3en Spannungsbereich von
-900 MPa Druckspannung bis 100MPa Zugspannung. Die fur Metallschichten
dieser Dicke vergleichsweise hohen Druckspannungen fir 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 kénnte (s. Abb. 10). Der geringe Prozessdruck und
die daraus resultierende grof3e freie Weglange der Gasteilchen in der Vakuum-
kammer filhren zu einer Beibehaltung der kinetischen Energie der gesputterten

Targetatome und riickgestreuten Ar-lonen. Dass die Druckspannung zu reinem
Zirconium hin abnimmt, wird durch die Relaxation durch Diffusionsprozesse
begrindet. Letztere sind begulnstigt, je geringer die Gitterverspannung durch Ni -
Atome ist. Somit ergibt sich eine Fehlstellenreduzierung im Kornvolumen und
verstarkt im Korngrenzenbereich (ZippingMechanismus) [92], was insgesamt zu
einer Verdichtung des Materials und deshalb zu einer Zugspannungskomponente
fuhrt. 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 riicken, wenn es zu strukturellen Anderungen nach der
Beschichtung kommen kann.

Die Abnahme vom 2 betragsmafiig 2 maximalen Wert der Druckspannung bei
etwa vier Atomprozent Nickel hin zu gréBeren Ni-Gehalten (etwa 18At.-% Ni)
wird mit einem zunehmenden Anteil amorpher Phase in der Schicht erklart.
Diese zeigt Uber einen breiten Zusammensetzungsbereich bis ca. 92 At.-% Ni
nahezu konstante Spannungswerte von -130MPa. Bei der strukturarmen
Morphologie hat kein einzelner Effekt einen signifikanten Einfluss auf die
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Spannungsverhaltnisse, 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 Oberflache auch wahrend
des Wachstums reduziert [136, 137]. Dieser Sachverhalt kehrt sich mit Kristalli-
sation des Nickel und der damit einhergehenden Morphologiednderung um. Die
Ni-Atome mit ihrer hdheren Mobilitat bei Raumtemperatur (gegeniber Zr) fordern
pimardas Koalieren der Syulenstruktur
der auf der Schichtoberflaiche ankommenden Teilchen ist dagegen abge-
schwacht, da Nickel auch eine bedeutend kleinere Atommasse hat als Zirconium
(Ni: 59u; Zr: 91u [138]). Somit Uberwiegen zugspannungsgenerierende Mecha-
nismen in dem Konzentrationsbereich von 922 96 At.-% Ni. Noch hohere Gehalte
von Ni haben eine starke dynamische Relaxation zur Folge, was zu einer
Aufhebung der elastischen Verzerrungen innerhalb der Schichten fuhrt. Auch ist
insgesamt das Volumen von inneren Grenzflachenbereichen im Material geringer
und somit schon ein energeti sch gunstiger bzw. stabilerer Zustand erreicht.

Elektrischer Widerstand

Solche vergleichsweise wenig von Punktdefekten und inneren Grenzflachen
gestorten kristallinen Dunnschichten sind fir 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 KompaktmateriatWerte (Ni: 5,9uncm, Zr: 41umem [119]). Bereits
geringe Beimengungen von 5At.-% von Ni zu Zr resultieren in einer Verringerung
der freien Weglange der Elektronen im Mischkristall und damit in einem erhd h-
ten Schichtwiderstand. Ahnliches gilt auch fir den amorphen Phasenbereich.
Durch die ganzlich fehlende Periodizitat eines Gitters werden die Leitungselekt-
ronen vielfach gestreut und ein vergleichswe ise hoher spezifischer Widerstand
von ca. 140punem stellt sich ein. Dieser Wert ist jedoch noch in jedem Fall
angemessen fur die Anwendung als Elektroden-material, wenn auch nicht als
Hochleistungselektroden mit Strukturbreiten von wenigen Nanometern.

nach

der
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Die beobachtete Verbesserung der Leitfahigkeit der Dinnschichten mit Nickel -
Konzentrationen von mehr als 70At.-% hangt mutmaflich mit der Existenz von
Ni-Nanokristalliten zusammen, welche in der amorphen Matrix eingebettet sind.
Die rontgendiffraktometrischen Untersuchungen konnten diese nicht detekti e-
ren, da sie wahrscheinlich unter der kritischen GroRe liegen. Ahnliche Zusam-
menhange fur Ni-Zr wurden bereits diskutiert [139]. Dort liegen die Werte
systematisch etwa 30 pgqcm [140] bzw. etwa 60 pqcm [139] hoher als in der
vorliegenden Arbeit, jedoch ist eine Abweichung dieser Grof3enordnung durch
die jeweils verschiedenen Herstellverfahren, Abscheidebedingungen, Abs olut-
Schichtdicken und Messverfahren zu erklaren.

Letztlich lasst 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 abzuschatzen. Er ist zur
Berechnung des erreichbaren Rollen-Durchmessers notig (Gl.2.2), womit
zukinftig im Vorfeld auch eine zielorientierte lithographische Strukturierung
erfolgen kann. Mithilfe von Nanoindentationsversuchen lasst sich diese Dinn-
schicht-Eigenschaft ermitteln. Abb. 15 zeigt die Abhangigkeit des elastischen
Moduls allein von der Schichtzusammensetzung. Festkdrpertheoretisch 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 20At.-% an und erreicht den Kompaktmaterialwert des Ni (200 GPa
[135]) bei der Reinelementschicht. Schwankungen, gerade um 90 At.-%, werden
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mit Dichteinhomogenitaten bei dem Wechsel der Morphologie von struktu r-
los/amorph zu kolumnar/kristallin in Verbindung gebracht. Sind beispielsweise
innere Mikroporen im Material vorhanden, erfahrt der Eindringkdrper eine
veranderte elastische Antwort und es kommt zu Abweichungen ( haufig zu
kleineren E-Modul-Werten) zwischen Messungen an unterschiedlichen Stellen
der Probe.
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Unterhalb von 20At.-% 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 ZrSchicht. Dies ist nicht mit dem Dinnschicht -
Geflige zu erklaren. Es wird dagegen vermutet, dass ein hoher Zr-Gehalt zu einer
starkeren Oxidationsneigung an der Oberflache der Schicht flhrt. 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 wirde bei der starken Oberflachensen-
sitivitdit 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 fiinf Nanometer einer Probe ist
ein hervorragendes Mittel, um Uber vielfaches sequenzielles Sputtern und
Messen tiefenabhéngige Elementkonzentrationen festzustellen [142]. Die
gemessenen Tiefenprofile zeigen deutlich (z. B. Abb. 16), dass sich ein erhdhter
Sauerstoffgehalt in der Schicht nahe der freien Oberflache einstellt und gleichzei-
tig von den beiden beteiligten Metallen nur Zirconium nachweisbar ist. Die
Konzentrationsverhéltnisse sprechen fir eine Bildung des thermodynamisch
favorisierten Zirconiumdioxids [40]. Ist dies der Fall, kann auch der erhdhte
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E-Modul der Indentationsmessungen erklart werden. Mit 145 GPa (Kompaktma-
terial, [143]) hat ZrO, einen wesentlich hoheren E-Modul als das metallische Zr
und begriindet somit die Zunahme anstelle einer Abnahme des gemessenen
Wertes an Schichten mit kleineren Ni-Gehalten.
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Zusammenfassung

Das System Ni-Zr ist eine geeignete Legierung fur die Verwendung als Dinn-
schichtmaterial zur Herstellung von Mikrorbhren. Es bietet durch das Zusam-
menspiel der vorliegenden strukturellen und physikalischen Eigenschaften die
Mdoglichkeit, auch amorphe Metalle in solchen MEMS zu untersuchen und
einzusetzen (Abschnitt 4.3.3). Zudem ist das binare 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-Dinnschichten oder
Rascherstarrung beobachtet [38].
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4.2 Legierungssystem Cu -Ti

Mithilfe der im letzten Unterkapitel gewonnenen Erkenntnisse Uber das Ni -Zr-
System als amorph herstellbare Legierung kann eine Reihe von Charakteristika
der Cu-Ti-Dunnschichten anhand der chemischen Ahnlichkeit abgeschétzt
werden. Es handelt sich ebenfalls um ein bindres System mit begrenzter
Loslichkeit und einer Reihe von intermetallischen Phasen und Eutektika [144].
Auf der technologischen Seite flossen bereits bei der Préaparation der Proben
Erfahrungen hinsichtlich der einzustellenden Abscheideparameter aus dem
Modellsystem Ni -Zr ein.

4.2.1 Morphologie und Struktur

Rontgenfeinstruktur

Zuerst wurden mittels XRD uber den gesamten Cu-Ti-
Zusammensetzungsbereich die existierenden Phasen ermittelt. Erneut wurde
mit der Anordnung eines streifend einfallenden Primérrontgenstrahls gemessen
(Abb. 17). Dabei ist schon deutlich zu erkennen, dass &hnlich 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
Intensitaten eines Pulverdiffraktogramms vorliegen, ist a priori nicht erklarbar.
Um diese Unklarheit weiter zu verfolgen, wurden Experimente mit Bragg -
Brentano-Geometrie durchgefiihrt. Diese Anordnung macht mdgliche Texturei n-
flisse 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-
Intensitatsverhaltnisse gegentber den tabellierten Werten [145]. Es sind die
Reflexe der Basalebene (00l) des hexagonalen Kristalls verstarkt vertreten,
wéhrend die anderen Netzebenenscharen nur vermindert oder gar nicht im
Diffraktogramm zu erkennen sind. Dies fuhrt auch ohne gesonderte Texturme s-
sung mittels XRD zu der Annahme, dass diese TiKristallite eine Vorzugsrichtung
(Textur) besitzen. Ahnliches 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 Diunnschicht hergestellt werden. Eine Minimierung von Grenz - und
Oberflachenenergien wahrend des Schichtaufbaus hat ein schnelleres Wachs-
tum von bestimmten Kristallrichtungen zur Folge und bewirkt die Ausbildung von
texturierten Schichten. Der konkret vorliegende Anteil der gerichtet gewachs e-
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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 Erklarungsansatz wéare die maximale
Ldslichkeit der jeweiligen hexagonalen Phasen. So ist im thermodynamischen
Gleichgewicht Cu in Ti zu 1,4At.-% [144], aber Ni in Zr nur zu 0,2At.-% [130,
147] l6slich. Diese Werte sind jedoch nur fur das thermodynamische Gleichge-
wicht und bei nahezu 1100 K giltig. Eine Abscheidung, wie in der vorliegenden
Arbeit, ist ein hdchst dynamischer Prozess (s. Abschnitt 2.2.2), so dass diese
Grenzen der Stabilitatsbereiche Verschiebungen unterliegen. Verénderte
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Loslichkeitsbereiche kénnen deshalb die hex-Phase bei verschiedenen Fremd
atomkonzentrationen instabil werden lassen.

Ab einem Gehalt von ca. 25At.-% Cu verschwinden die Ti-Reflexe vollstandig
und die binare Legierung wird amorph. Analog zum Modellsystem verschiebt

sich der diffuse Hlgel mit zunehmendem Gehalt des Elements mit kleinere m
Atomvolumen zu grof3eren Winkeln hin. Der mittlere Atomabstand wird somit
geringer, bis ab etwa 78At.-% Cu sich dessen Beugungsmuster zeigt und
zunehmend schéarfer wird. Letzteres spricht fur grof3er werdende Kristallite der

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

Damit besteht ein kleinerer amorphisierbarer Konzentrationsbereich gegentber
Ni-Zr, obwohl nahezu gleiche Abscheidebedingungen gewéahlt wurden, was u. a.
mit der Mischungsenthalpie zusammenhéangt. Die erreichten Werte decken sich
relativ gut mit denen aus der Literatur (282 75At.-% Cu [148]; 302 67 At.-% Cu
[66]).

Das groRRere Signalrauschen bei der GiMessung gegenitiber dem bei BB-
Anordnung ist auf die verwendeten Gerate zuriick zu fihren. AuBerdem tritt bei
den Rontgenuntersuchungen mit der BB -Geometrie bei Kupferkonzentrationen
von 802 90 At.-% ein Reflex bei 2 =43° auf. Dieser ist weder mit einer interm e-
tallischen Phase noch einem (Misch-)Oxid erklarbar und muss deshalb als
ungeklartes Artefakt angesehen werden.

Morphologie

Die Morphologie der abgeschiedenen Dinnschichten hédngt neben den Abschei-
debedingungen auch stark von der Atomanordnung (kristallin 2 amorph) ab, so
dass die Gefligeanalyse den logisch néchsten Schritt darstellt. Die mit FIB
praparierten Querschnittsaufnahmen der Filme sind in Abb. 19 zu sehen.

Reines Ti zeigt kolumnare bzw. kegelférmige Kristallite, wobei deren Grof3e mit
wachsender Schicht zunimmt. Gunstige Kristalllagen fur Wachstum werden
erweitert, wahrend andere mit steigender Schichtdicke eliminiert werden .
Letztlich sind wenige groRBere Korner mit einer lateralen Ausdehnung von
ca. 100nm an der Oberflache zu erkennen 2 mutmalilich diejenigen, welche die
(001)Textur ausmachen. Das Hinzufligen von Cu als Legierungselement fuhrt zu
kleineren nadelférmigen Kristalliten nahe der Auflésungsgrenze des verwende-
ten REM. Ein Grund hierfir kann die geringere Mobilitdt der Spezies im Misc h-
kristall sein, was Abschattungseffekte [149] verursacht. Diese Morphologie
entspricht der des Ni-Zr bei &quivalenter Zusammensetzung. Gleiches gilt fur die
Strukturlosigkeit der amorphen Phase beider Systeme. Es sind in beiden Féallen
keine Kontraste erkennbar und somit kein erkennbares Gefiige vorhanden. Hier
sei noch einmal angemerkt, dass die vorliegende Morphologie stark herstel-
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lungsbedingt ist. Verschiedene Autoren haben bei Dinnschichten der gleichen
Zusammensetzung andere Wachstumsstrukturen festgestellt und zusatzlich
dickenabhéangig sich &ndernde Moden beobachtet [21, 68, 137]. Dies zeigt die
Komplexitat der verschiedenen Verfahren der Préparation und deren Einflisse
auf die einzelnen Prozesse der Schichtbildung.

Ab 85At.-% Cu erscheinen fein verteilt globulare Nanokristallite, die Gber die
gesamte Schichtdicke gleichméRig vorliegen. Die im Roéntgendiffraktogramm zu
erkennenden Beugungsreflexe bereits ab 78 At.-% Cu konnen keine Entspre-
chung in den Querschnittsaufnahmen finden, sehr wahrscheinlich aufgrund der
geringen Grof3e der eingebetteten Nanokristallite mit mittleren Durchmessern
von bis zu 10nm .

Eine abnehmende Gitterstorung bzw. 2verzerrung durch den reduzierten
Titangehalt und der dadurch sinkenden Behinderung der Cu-Selbstdiffusion
resultiert in immer gréer werdenden Kupferkdérnern, welche eine laterale
Ausdehnungen von 12 2um bei reinem Kupfer erreichen kénnen. Die Schicht-
dicke wirkt nicht mehr primér limitierend. Die geringe Stapelfehlerenergie des
Kupfers [150] lasst eine Vielzahl von Wachstumszwillingen entstehen, welche als
starker Hell-Dunkel-Kontrast erkennbar werden.
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4.2.2 Physikalische Eigenschaften

Rauheit

Analog zu den DlUnnschichten aus Ni-Zr spiegelt sich die Mikrostruktur innerhalb
der Kupfer-Titan-Filme in der Oberflachenbeschaffenheit wider. So sind ebenso
die Reinelementschichten mit dem Grobkorngefiige signifikant rauer als die
Legierungsschichten (Abb. 20). Jedoch anders als im untersuchten Modellsy s-
tem werden hier Rauheitswerte von R ,>5nm erreicht. Dies ist fiir die Nutzung
als aufgerollte Schichten vermutlich nicht forderlich und sollte dementsprechend
vermieden werden. Eine Anpassung der Abscheideparameter oder die Wabhl
anderer Sputterquellen bzw. einer anderen Substrat-Target-Anordnung kann hier
andere Werte hervorbringen und die gleichen Werkstoffe verwendbar machen.
Bei Schichten mit feinkristallinem Geflige sinkt die gemessene mittlere quadra-
tische Rauheit bis auf 2nm, was absolut gesehen aber immer noch grof3er ist als
bei Ni-Zr-Schichten gleicher Schichtdicke (Abb. 12). Erst innerhalb des Konzentra-
tionsbereiches der amorphen Phase (252 78 At.-% Cu) werden ahnliche Werte
erreicht. Mit den durchgefiihrten AFM -Messungen wurde eine mittlere Rauheit
von 0,1nm festgestellt. Bei noch sensitiveren Messverfahren, wie beispielswe i-
se der Rastertunnelmikroskopie (engl.: scanning tunneling microscopy, STM),
konnten sich noch geringere Werte messen lassen, da das verwendete AFM bei
derart ebenen Oberflachen an die Nachweisgrenze gelangt.
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Intrinsische Spannungen

Die Messung der makroskopischen Eigenspannungen mithilfe der Substrat-
krimmungsmethode zeigt eine &hnliche Abhéangigkeit von der chemischen

Zusammensetzung, wie sie fur das Ni-Zr beobachtet wurde (Abb. 13). Wéahrend
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 10At.-% Cu zu beobachten, wo nahezu -1 GPa erreicht
werden, unabhangig 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 Morphologie&nderung zu
Stangelkristalliten wird als Grund fir 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
Stangelkristallite und der damit entstehenden Zugspannungskomponente

dagegen gehemmt. Mit erhohter Substrattemperatur (etwa + 100°C) und damit
erhdhter Adatombeweglichkeit (s. a. SZM in Abb. 2) kbnnten sich beide Effekte
gegeneinander aufheben, weil auch das zipping prinzipiell einen gréfl3eren
Einfluss auf die Schichtspannungen hat, wenn der Film eine hohe Defektdichte,

insbesondere Korngrenzen, aufweist.
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Mit Auftreten der amorphen Phase bei Kupferkonzentrationen ab 12 2 15At.-%
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 tUber den gesamten amorphen Konzentrationsbereich gesehen
werden. Eigenspannungsmessungen von aufgedampften Cu-Ti-Dinnschichten
zeigten dagegen z.T. hohe Zugspannungen gerade bei Schichtdicken oberhalb
von 1002 300 nm, in Abhangigkeit der Substrattemperatur [66-68, 136]. Gleiches
wurde auch fur andere amorphe bindre Legierungen festgestellt (z. B. Zr-Co
[152], Ni-Ti [153]). In allen Fallen wurde die Korngrenzenrelaxation (zipping) als
Grund angegeben, wenn ein kolumnares Gefiige vorliegt. Falls, wie im hier
untersuchten Fall, keine konkrete Mikrostruktur erkennbar war, wurde das

freezing als Grund fir die Zugspannungen angenommen. Der dabei erfolgende
Ubergang aus der Gasphase in den Feststoff Uiber eine glasartige Schicht
(werkstoffunabhéngig) ist dabei nur unterhalb der Glastemperatur der jeweils
untersuchten amorphen Legierung moglich. Erfolgt das Verdampfen bei einer
daruber liegenden Substrattemperatur (etwa 400°C bei Cu-Ti [154]), weist die
Schicht aufgrund der bleibenden Viskoelastizitat keine messbaren makroskopi-
schen Spannungen auf [66]. Die Eigenspannungscharakteristik von amorphen
metallischen Dunnschichten, welche mit Sputtern hergestellt wurden , ist eher
durch die Partikelenergie bestimmt und nicht schichtdickenabhangig (Abb. 22).
So wurde generell das lonenbombardement als Grund fur Druckspannungen
festgestellt [137]. Je nach den konkreten Bedingungen koénnen diese auch
(betragsmafiig) hohe Werte bis zu -2GPa annehmen (TaCr, [155]). An den im
Rahmen dieser Arbeit hergestellten Schichten wurden dagegen lediglich
-300 MPa bei 30 At.-% Cu bzw. -50 MPa bei 75At.-% Cu festgestellt.
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Mit einsetzender Kristallisation ab ca. 80At.-% Cu (Abb. 18) nimmt diese
Druckspannung wegen grofRerem peening-Effekt erneut auf -300MPa zu. Der
Wechsel von Druck- auf Zugspannungen in der Schicht im Konzentrationsbereich
von 85290At.-% Cu ist vermutlich auf einen Mechanismuswechsel wegen
erhdhter Atommobilitat zuriickzufihren. Wie in Unterkapitel 2.3 erlautert, ist fur
das zipping eine grol3ere Diffusivitat erforderlich. Durch die héhere homologe
Temperatur des Kupfers ist die mittlere Atombeweglich keit gegeniiber Schichten
mit geringerem Kupfergehalt tendenziell erhoht. Gleichzeitig wird dagegen
Druckspannung erzeugendes peening reduziert. So wird bei etwa 90 At.-% Cu
trotz des geringen Prozessdrucks infolge einer nachtraglichen Korngrenzenver-
dichtung (zipping) eine Zugeigenspannung von nahezu 300MPa induziert.
Erreichen die Dunnschichten durch die noch hoheren Kupfergehalte die Zone llI
des Strukturzonenmodells (Abb. 2) nimmt die Schichtspannung absolut gesehen
ab. Aufgrund starker dynamischer Relaxation und Rekristallisation schon
wéhrend des Wachstumsprozesses bilden sich immer weniger Spannungsfelder
mit steigendem Kupfergehalt aus, bis reines Kupfer schlieRlich unter dem
gegebenen Parametersatz vollig spannungsfrei vorliegt.

Elektrischer Widerstand

Eine elektrische Charakterisierung des Dinnschichtmaterials wurde vorgenom-
men, um eine gezielte Anwendung als MEMS zu ermoglichen. Wie in
Abschnitt 2.1.2 dargelegt, ist die hervorragende Leitfahigkeit des Kupfers ein
Grund fir die Wahl dieses Legierungssystems.
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Mit den hier durchgefihrten Messungen konnte der Kompaktmaterialwert des
spezifischen elektrischen Widerstands r des reinen Kupfers (1,7uKem [156])

nicht ganz erreicht werden (1,9 pyKcm, Abb. 23). Noch verbleibende Defekte,
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insbesondere Korngrenzen, verringern die Leitfahigkeit in der Dinnschicht. Es
wurden ahnliche Werte von ca. 2 pKem flr gesputterte [157], elektroplattierte
[158] und mit CVD hergestellte [159] Kupferfilme berichtet.

Bereits geringe Titankonzentrationen verringern die elektrische Leitfahigkeit
signifikant. So wurde bei 5At.-% Ti ein r von 50uKcm und bei 10At.-% Ti

100uKem gemessen. Uber den Konzentrationsbereich der amorphen Phase
verandert 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 pKcm bei 30 At.-% Cu feststellbar, was gegenuber
den 140uKcm des amorphen Ni-Zr eine nochmalige deutliche Steigerung ist.
Eine Verwendung dieser amorphen Phase als Elektrodenmaterial muss daher
zwingende andere Griinde haben (etwa erhfhte mechanische Stabilitat), um die
gegenuber kristallinem Material drastisch geringere Leitfahigkeit zu kompensie-
ren.

Eine kleiner werdende Konzentration des Kupfers unter 20 At.-% in der Legie-
rung und ein zunehmender kristalliner Anteil in der Dunnschicht fuhren analog
zur kupferreichen Seite zu einem Abfall des spezifischen elektrischen Wider-
stands. Der Kompaktmaterialwert fur reines Titan (43uKcm, [160]) wird mit den
hier verwendeten Herstellungsbedingungen jedoch nicht erreicht (gemessen:
69 uKcm). Die Griinde hierfiir sind analog denen fiir reines Kupfer.

E-Modul

Mithilfe von Nanoindentationsexperimente n konnte der elastische Modul der Cu-
Ti-Schichten bestimmt werden. Die Messungen wurden in Anlehnung an die
Prozedur bei NiZr 16 Mal pro Probe wiederholt, so dass von einer ausreichend
aussagekraftigen Statistik gesprochen werden kann. Der Grund fir die Messung
mit der doppelten Maximallast (2 mN), wurde bereits in Abschnitt 3.3.4 erlautert.
Die ermittelten E-Moduln sind in Abb. 24 in Abhangigkeit 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 fir Kupfer (128 GPa [119]) und Titan (L02GPa [119]) nur wenig.
Auch der tendenzielle Anstieg des E-Moduls stimmt weitestgehend mit diesen
Werten in qualitativer Weise uberein, zumindest ab einem Cu-Gehalt von
30At.-%. Der geringe, aber doch festzustellende Zuwachs des Moduls von
30At.-% Cu hin zu reinem Titan kann in Analogie zum Ni-Zr-System auf die
Wirkung einer Oxidbildung zurtickgefuihrt 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 TiO,-Bildung aus, erscheint ein
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hoherer gemessener E-Modul der Cu-Ti-Schichten plausibel, da TiO, einen
bedeutend hoheren Modul aufweist (2 482 282 GPa[119]) als beide beteiligten
Metalle. Zudem ist in der Literatur von einer diffusionsbedingten Ti-Anreicherung
an Grenzflachen von Cu-Ti-Diinnschichten berichtet worden (z. B. [65]). Dies
lieRBe dickere Oxidschichten entstehen und damit einen hoheren E-Modul mittels
Nanoindentation erklaren.
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Eine quantitative Bewertung der gemessenen E -Modul-Werte fihrt zu dem

Schluss, dass diese unabhéngig von der Zusammensetzung etwa 40 GPa
oberhalb der zu erwartenden Moduln liegen. So ist der gemessene Wert von

reinem Titan (155GPa) 40GPa und der von Kupfer (175GPa) 35GPa groRer als
der jeweilige Kompaktmaterialwert. Dies ist aus materialkundlicher Sicht nicht

erklarbar. Obwohl es Bedingungen fur Werkstoffe gibt, bei denen der E -Modul
grolRer als der des defektfreien Kristalls ist (z. B. in einigen speziellen Nanoréhren
[161]), wird im Allgemeine n dieser Wert durch Fehler in der Kristallstruktur sowie
im Geflige herabgesetzt. Der hierdurch vergrof3erte mittlere Atomabstand

bewirkt eine geringere Wechselwirkung zwischen den Atomen und fihrt zu

einem kleineren E-Modul des Werkstoffs.

Die bedeutend gréR3eren Werte muissen 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 dufl3eren Kanten
der Eindruckflache in der Ebene der Probenoberflache iegen (Oliver-Pharr-Ansatz
[162]). In Abb. 25 ist ein solcher Eindruck in grin dargestellt. Abweichend davon
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sind bei realen elastisch-plastischen Eindringversuchen jedoch Aufwdlbung
(engl.: pile-up) oder Einsinken (engl.: sinkin) der angrenzenden Probenbereiche
mdglich [163, 164].
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Je nach auftretendem Effekt wird damit die reale projizierte Kontaktflache A

zwischen Indenter und Probe vergroRRert (pile-up) bzw. verkleinert (sink-in). Bleibt
diese Flachenveranderung bei der Auswertung unberlcksichtigt, fuhrt dies It.
Gl. 3.5 und GI. 3.6 zu vermeintlich gréBeren bzw. kleineren E-Modul-Werten. Die
bei den Cu-Ti-Proben gemessenen zu hohen Werte lassen einen starken
Aufwolbungseffekt vermuten . Zur Verifizierung dieser These wurden AFM-
Abbildungen von reprasentativen Eindriicken an Cu,Tis,-Schichten vorgenom-
men. Wie Abb. 26 veranschaulicht, kommt es zu einer erheblichen Aufwélbung
seitlich des Eindrucks durch plastische Verformung und Verschiebung des
Materials nach auf3en bei einer Priflast von 100 mN.
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Die fur die Ermittlung des E-Moduls durchgeflihrten Messungen bei einer
Maximalpriflast von 2 mN zeigen dagegen einen vermeintlich geringeren pile-up-
Effekt. Es ist daher zunachst 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 unregelmafig gestaltet und machen den Einfluss topografischer
Rauheiten auf die Auswertung der Nanoindentation deutlich. Linienprofile durch
einen verbleibenden Eindruck zeigen zudem die Schwierigkeit der pile-up-
Berechnung auf (Abb. 28).
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In Anlehnung an die von Beegan et al. [165] bzw. Cabibbo et al. [166] vorge-
schlagenen Formeln lasst sich die reale projizierte Flache eines Nanoindenta
tionseindrucks anhand solcher Profillinien berechnen. Es handel sich dabei um

die Zunahme der idealen (projizierten) Kontaktflache A,  (Oliver-Pharr) um ein

Kreissegment Akrseg. Die entsprechenden Zusammenhange sind mit den in

Abb. 29 erklarten KenngréRen nachstehend hergeleitet:

B? +4s?
2m
B = ﬁ 4.3
Avseg =RZarccos %L -% 8 Rs st(R s 4.4
Ao :gB2 4.5
A'eal = AO—P -BAkrseg 4.6

lo®@® S5FNEGSEf dzyd RSN EEBWSONY @D R S
2Nl y3S Ct NOKSY fddza NAIS NHENBK: SO KRAQRN IR IYINUR 5
RNESAGSYBRNRESZHANKLINEEAT A SNI S C{OMGRRINEE
. SN 2 g RCGMHIS NR

Die GroRen fiir h,, m (Strecke AB) und S (Strecke BC bzw. BD) kénnen
direkt aus den Profillinien (Abb. 28) abgelesen und damit die Kreissegmentflache
bestimmt werden. Die konkreten Werte fir den vermessenen Eindruck sind in
Tabelle 2 dargelegt.
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Tabelle 2: GroRRen fiir Berechnung der pile -
up-Korrektur

Parameter Wert / nm

h, 93
m 470
S 30 bzw. 60

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

Korrekturfaktor K (FlachenvergréRerungsfaktor) von 1,26 bzw. 1,52.

pile-up

_A
Kpile—up = el 4.7
Aideal

Es zeigt sich, dass der Erfassung der geometrischen Parameter des verbleiben-
den Eindrucks eine groRe Bedeutung zukommt. Es tritt in diesem Fall eine
signifikante Flachenzunahme auf, welche aufgrund der reinen visuellen Inspekti-
on nicht erwartet werden konnte. Generell kann fur reine Metalle die Vergrofl3e-
rung der projizierten Kontaktflache bis zu 40% betragen [167]. Um den maximal
mdglichen Einfluss auf die berechneten E-Moduln darzustellen, wurde als

Maximaleinschatzung eine eineinhalbfache Kontaktflache K =15 infolge

pile-up
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 302 35GPa ersichtlich. Diese sind auch im
Einklang mit gemessenen Werten eine m anderen, hier nicht ndher erlauterten
Messverfahren (s. Anhang C). Trotz dieser Uberhdhten Annahme der Flachenzu-
nahme Ubertreffen die Steifigkeiten der Diinnschichten deren Kompaktmaterial-
werte. Folglich sind weitere Einflussfakto ren auf die E-Modul-Ermittlung zu
vermuten. Als ein hier nicht weiter vertiefter Hinweis diesbeziglich sei der
Einfluss des Substrats genannt. Gerade bei den einkomponentigen Metallschic h-
ten, deren Harte nicht durch Mischkristallbildung o. &. erhoht ist, wird bei
gleicher Priflast eher eine Eindringtiefe oberhalb des Kriteriums 1/5 d; erreicht.

4.3 Aufgerolite Schichtverbunde

Die relevanten mechanischen Eigenschaften der Dinnschichten wurden in den
vorigen Abschnitten dargelegt, so dass eine gezielte Versuchsplanung in Bezug
auf ein Aufrollen ermdglicht wird. Die durchgefuhrten Experimente zur Erstellung
der 3D-Architektur haben jedoch allesamt Testcharakter und sind allein dazu
geeignet, eine Verwendbarkeit als R6hrenmaterial einzuschatzen.
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4.3.1 Modell des verspannten Doppel lagen -Schichtverbundes

Zur Einordnung der durchgefuhrten Untersuchungen und deren Ergebnisse soll
zunachst noch einmal das Zwei-Schicht-Modell detailliert erlautert werden. Es
wird generell vom ebenen Spannungszustand ausgegangen, was bedeutet, dass
keine Normalspannungen in Richtung der Ebenennormalen sowie generell keine
Scherspannungen auftreten [72]. Aul3erdem wird angenommen, dass die biaxiale
Schichtspannung Uber die gesamte Schichtdicke (jeder Einzelschicht) einen
konstanten Wert annimmt , solange Kontakt zum Substrat besteht.

Sy |, =CONSL. 4.8

So werden keine Relaxationen an Oberflache oder Grenzflache zum Substrat
bzw. zwischen den Einzelschichten betrachtet, da keine konkreten Erkenntnisse
darliber vorliegen. Diese Angleichungen vor dem Abldsen 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 fur De position auf steifen Substraten, wie
Silicium oder SiO,. Wird, wie im vorliegenden Fall, auf getrocknetem unvernetz-
tem Fotolack als Opferschicht abgeschieden, kann schon wéhrend des Schicht-
wachstums eine teilweise Entspannung der Schicht erfolgen. Dies ist mit den
geringen Werten von E-Modul (<1GPa) und Streckgrenze (wenige MPa) dieser
Unterlage zu erklaren. Die mit der Substratkrimmungsmethode ermittelten
Eigenspannungswerte der Einzelschichten auf Si bzw. SiO, sind daher nicht
direkt Ubertragbar und werden zu einem nicht bekannten Anteil abgebaut.

Zur Veranschaulichung der Spannungsverhéltnisse nach dem Loésen 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
festkbrpermechanischen Prinzipien der Statik erstellt. Dabei wurde als Voraus-
setzung eine ideale Grenzflache zwischen beiden Schichten des Verbunds (Deck-
und Unterschicht) angenommen, was einer perfekten Haftung aufeinander
entspricht, so dass

uGF,Unterschicht = uGF,Deckschicht . 4.9

mit U, : raumliches 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
I6st. In den folgenden Féllen wurde weiterhin von einer gleichen Dicke fir beide
Filme ausgegangen.

d = dDeckschicht 400nm 4.10

Unterschicht

Die eingepragte Spannung wurde als Initialspannung der Deckschicht definiert,
was einem homogenen biaxialen Spannungszustand entspricht. Der Ubersicht-
lichkeit halber wurde die Unterschicht spannungsfrei belassen. Mit dem Start der

Simulation wurde eine elastische Relaxation auf Basis der Energieminimierung
ermdglicht 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.

EUnterschicht = EDeckschicht QOOGPG 411

Die Verlaufe der ebenen Spannungskomponente S entlang der Normalen-

XX Yy
richtung des Schichtverbunds sind in Abb. 30 dargestellt. Es wird Verschiedenes
deutlich, was zunachst 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 Halfte auf die
Unterschicht tUbertragen und ruft dort, bedingt durch den gleichen E -Modul und
gleiche Schichtdicke, Zugspannungen gleicher GroRe hervor. Der betragsmalig
hdchste Spannungsgradient besteht demzufolge direkt an der Grenzflache und
darf im realen Schichtsystem die GrenzflachenHaftfestigkeit nicht Ubersteigen,
wenn keine Delamination erfolgen soll.
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Andererseits zeigt sich, dass nicht nur Druckspannungen abgebaut, sondern
auch Zugspannungen aufgebaut werden. Dies ist mit dem Potenzialmodell
(Lennard-Jones-Modell) der Atome zu erklaren [168], welches einen
naherungsweise parabelférmigen Verlauf der potenziellen Energie um die
Ruhelage der Atome herum angibt. Mit groRerer Verschiebung der Teilchen aus
ihrer Gleichgewichtslage hinaus, wie es bei elastischer Verformung der Fall ist,
steigt die Energiezunahme Uberproportional an. Kleinere Verschiebungen rufen
nach dem Potenzgesetz nur eine vergleichsweise kleine Erhthung der Energie
hervor. Aus diesem Grund werden geringe Zugspannungen an den freien
Oberflachen erzeugt, da dies energetisch gunstiger ist, als hohe
Druckspannungen an der Grenzflache aufrech zu erhalten.

Ein zweiter Fall, der im Rahmen der Simulationen betrachtet wurde, war die
Variation des EModuls. Hierzu ist es zur Veranschaulichung ausreichend, nur

eine der beiden Dinnschichten zu modifizieren. Die Deckschicht und die
Anfangsspannung wurden konstant gehalten.

EDeckschicht = 1OOG Pa 412

Sy, = 800MPa 413
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Die resultierenden Spannungssituationen sind in Abb. 31 dargestellt.
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Es wird ersichtlich, dass sich die verbleibenden Schichtspannungen in der
Deckschicht nur wenig veréandern, wenn der Modul der Unterschicht im Bereich
502 150GPa variiert wird. Eine Abweichung ist bei geringeren Moduln zu
beobachten. Hier nimmt der Eigenspannungsgradient in beiden Dinnschichten
bei gleichzeitiger Reduzierung der Grenzflachenspannung ab. Beides ist mit der
kleineren Krimmung des Schichtverbunds bei gréRerer ebener (biaxialer)

Dehnung zu erklaren. Dies ist auch mit der Darstellung der biaxialen Dehnung
entlang der Oberflachennormalenrichtung belegbar (Abb. 32).
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Zusammenfassend fur die Simulationsergebnisse lasst sich festhalten, dass die
lokalen (ebenen) Spannungs- und Dehnungsverhaltnisse in einem Zwei-Schicht-
Verbund prinzipiell nur von dessen Geometrie- und Randbedingungen abhangen.
Die dabei auftretenden, hier auch quantitativ dargestellten Beanspruchungen des
Werkstoffs sind dartber hinaus auch von den Materialeigenschaften bestimmt.

Ein besonderes Augenmerk im Hinblick auf die Umsetzung von spannungs-
induziertem Selbstaufrollen planarer Dinnschichten zu Mikror6hren muss auf die
gemeinsame Grenzflache gelegt werden, wenn es sich um ein Zwei -Schicht-
System handelt. An dieser Stelle treten die hiéchsten Spannungsgradienten auf
und bei dem Bauelement ist entlang dieser Grenzflache eine hohe Defektdichte
zu erwarten. Ein bestehender Spannungsgradient wird nicht vollstandig 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. AufRerdem ist anzumerken,
dass es sich bei den durchgefiihrten 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 Anderungen
beispielsweise bei der Herstellung der Dunnschichten einen deutlich verschi e-
denen Belastungszustand hervorrufen kénnen.
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4.3.2 Doppelschicht system Ni -Zr

Als Modellsystem fiir metallische Mikrorohren 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 Mikrordhre eingesetzt zu werden, muss jedoch eine Reihe von
Morphologievoraussetzungen gegeben sein. So zeigte sich beispielsweise, dass
reines kristallines Zirconium nicht geeignet ist, da es spréde intergranular reifdt
und keine geringen Biegeradien mdglich sind (Abb. 33). Es hat bei dem gegebe-
nen Parametersatz der Abscheidebedingungen (0,47nm/s Abscheiderate bei 2 Pa
Prozessdruck) eine nur mafige Haftung auf dem Si-Einkristall-Substrat und l6st

sich aufgrund der intrinsischen Druckspannungen lokal und unkontrolliert von
diesem ab. Der Spannungsgradient Ubersteigt die Haftfestigkeit (s. a. Ab-
schnitt 4.3.1)

b T = 1
| 6 00d%. NHzZOK BIA W &EBIO KAy KOIK | © £ I{ Ddeyh D KYIR A A1S¢
| + Ddzgl A B4 dz0 & G NI

Ahnlich verhalt 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 fir ein
Aufrollen nach Ablésen vom Substrat (Eigenspannungen, s. Abb. 13). Ein solcher
Schichtverbund aus Ni (100nm) und Zr (100nm) wurde auf einem ganzflachig mit
unvernetztem Fotolack (AR-P 3510, ALLRESIST GmbH préparierten SirWafer-
Stickchen abgeschieden. AnschlieBend erfolgte ein manuelles Anritzen der
Metallschicht mit einem Skalpell im Fischgrtenmuster, so dass dem im
nachsten Schritt zugefuhrten Aceton Angriffspunkte gegeben wurde. Unter
Einwirkung dieses Losungsmittels wird die teilpolymerisierte Schicht (Fotolack)
verflissigt und abtransportiert. Die verspannten Schichten kdnnen somit
elastisch relaxieren, da der Schicht-Substratverbund aufgehoben ist. Mit
gegeneinander ausgerichteten Rohren gleichartiger Geometrie ist nicht zu
rechnen, da es sich um eine eher regellose Strukturierung handelt. Im vorliegen-
den Beispiel krimmt sich das Zweischichtsystem abwaérts, d. h. zur Substrat-
oberflache hin. Das druckverspannte, als zweiter Film aufgebrachte Zirconium
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(Deckschicht) verformt den Verbund gegenitiber dem nahezu unverspannten
Nickel (Unterschicht) in Richtung Substrat. Eine REM-Aufnahme eines Probenbe-
reiches mit teilweise abgeldster 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-Substratoberflache dar. Damit muss von
einem nicht ausreichenden Abtransport der Opferschicht mit diese r manuellen
Methode ausgegangen werden und es daraus resultiert eine unregelméaRige
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 abh&ngigen Problem.

Die Korngrenzenbereiche dieser Filme scheinen stark gestort zu sein; es wird
transkristalline Rissausbreitung bzw. Bruch bei kleinen Biegeradien (Abb. 34
rechts).

Kehrt man die Schichtfolge um, d. h. ist der Zr-Film substratnah und Ni bildet die

Oberflache, sollte sich auch die Krimmung dieses Doppelschichtsystems nach
Ablosen in die entgegengesetzte Richtung entwickeln. Dies wurde in einem
zweiten Versuch bestatigt, wobei die Einzelschichten auf die 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 zufallige Struktur aus zwei Roéhren, welche sich in entgegen
gesetzte Richtungen aufeinander zu aufgewickelt haben.
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Auch hier sind noch Fotolackreste auf den R6hren auszumachen, welche ein
storungsfreies Aufrollen behindern (Abb. 35 | i nk s, Be zei. dtota
dieser Widrigkeiten zeigt sich, dass auch eng beieinander liegende Wicklungen
madglich sind (Abb. 35 rechts). Auch der Durchmesser einiger Mikroréhren ist fiir
Lab-On-A-Chip-Anwendungen vielversprechend klein (wenige Mikrometer), was
ebenso fur ein wenig behindertes Relaxieren der elastischen Spannungen in
diesem Doppelschichtsystem spricht. Eine quantitative Auswertung der Durc h-
messer in Bezug auf die verwendeten Schichtdicken It. Gl. 2.2 kann hier nicht
vorgenommen werden, da die manuelle Strukturierung zu wenig definierte
Anfangsbedingungen fur 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 Mdglichen hinsichtlich der Rollfahigkeit zu bewerten.

AuRerdem 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 Dricken abgeschie-
den wurden. Zusatzlich zu den Erkenntnissen aus Abschnitt 4.1.1 und speziell
Abb. 11 wird klar, dass die veranderte Morphologie auch ein vollig anderes
mechanisches Verhalten hervorruft. So wird bei dem kolumnaren Geflige der bei

5Pa hergestellten Schicht ein sprédes Versagen aufgrund schwacher Bindungs-
krafte zwischen den einzelnenk ol umnar en B e Sallerc beplbachted
(auf Dichteschwankungen zurickgefuihrt, Abb. 36). Der Film zerbricht bei
Beanspruchung, welche hier das Kratzen mit einer Skalpell-Spitze darstellt, ohne
sichtbare plastische Verformung.

ung
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EFL
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Wird eine Schicht mit monolithischem Material prapariert, wie es fir amorphe
Metalle charakteristisch ist, stellen sich auch die in der Literatur beschriebenen
Verformungsmechanismen fir diese Materialklasse [102] dar. Wie Abb. 37
exemplarisch zeigt, wird die plastische Deformation Uber Ausbildung von
Scherbéndern realisiert. Obwohl beide Proben komplett in der amorphen Phase
(Nachweis Uber Rontgendiffraktometrie) vorliegen, bietet sich ein stark unter-
schiedliches Bild, wenn die Dunnschicht tGiber die Elastizitat hinaus verformt wird.
Das hat Konsequenzen fur den Einsatz in MEMS und deren Zuverlassigkeit. So
kann das kolumnare Gefiige durch sprodes Materialverhalten zu einem Spontan-
ausfall des Bauelements fihren, wahrend der monolithische Werkstoff eher z&h
reagiert.

| 000D +SNF2NNdkyBaNI2Y Sy 2f A0KAEOKE
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Eine solche monolithische Schicht wurde auch in Experimenten mit einem
Doppelschicht-Verbund aus NiZrss / NisyZrs, verwendet, wobei die Einzelschicht-
dicken jeweils von 202200nm variiert wurden. Es besteht hier ein grof3er
Eigenspannungsunterschied von ca. 800MPa, wie Abb. 38 deutlich macht.
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Da prinzipiell intrinsische Spannungen von Dunnschichten unter anderem auch
von der Filmdicke abh&ngig sein kdnnen, 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-
abhéangigkeit der Eigenspannungvorliegt (Abb. 39).
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Die unter starker Druckspannung stehende Schicht der Zusammensetzung
NisZres wurde als untere Schicht verwendet, um eine Triebkraft zum Aufrollen
weg vom Substrat einzubringen. Die amorphe Phase der Legierung Nig,Zrs, stellt
auf diese Weise die Innenseite der Rohre 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 fur die Ni / Zr 2
Schichten der Reinelemente verwendet wurden (Abschnitt 4.3.2). Auch die
Praparation der Mikroréhren, namlich die Auflésung der Opferschicht, wurde
analog vorgenommen. Der chemische Angriff des Aceton erfolgt e unmittelbar
nach Kontakt mit der Probe und die Formation der Rohren fand sehr rasch
innerhalb weniger Sekunden statt. Da es sich in diesem Stadium um ganzflachig
mit Lack versehene Substrate handelt, wirde sich die Dunnschicht komplett
ablosen. Dies kann gewollt sein, so dass ein ungeordnes Konglomerat aus
Rohren und deren Bruchstiicken als Werkstoff genutzt wird, beispielsweise als
Elektrodenmaterial mit groBer Oberflaiche [169]. In den hier durchgefihrten
Experimenten sollten die Mikrordhren einzeln auf dem Substrat haften bleiben,
um eine weiterfihrende Ana lyse zu ermdglichen. Daflr wurde nach Sichtprifung
der Lésungsvorgang durch Spilen mit Ethanol und anschlieBend 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)
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Diese Eigenschaft wiesen alle auf die beschriebene Weise hergestellten
Mikroréhren auf. Eine Ausnahme bildeten diejenigen Schichtsysteme, bei denen
der Film der amorphen Phase (Ni,Zrs,) dinner war als der kristalline mit den
hohen Druckspannungen (NiZrg). Hier konnten keine Rollen realisiert werden.
Der Abloseprozess vom Substrat fuhrte lediglich zu einem Aufwelle n und
unregelmafigen Verformen des Metallverbunds, ohne zylindrische Strukturen
anzunehmen. Es wird vermutet, dass die grol3e elastische Verzerrungsenergie
der Unterschicht (NizZrys) von der vergleichsweise diinnen Deckschicht (NisgZrs,)
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nicht rein elastisch kompensiert werden kann und plastisches FlieRen einsetzt.

Die Streckgrenze des amorphen Metalls wird Uberschritten und damit werden
Zugspannungsrisse generiert, welche den fur das Aufrollen nétigen Spannung s-
gradienten abbauen. Folglich dehnt sich der Schichtverbund nur aufgrund der
intrinsischen Druckspannungen gleichmalRig aus und verbleibt in weitgehend
planarer Geometrie.

Waren aber R6hren durch das Selbstaufrollen entstanden, wurden von denen mit
der FIB-Technik Querschnitte angefertigt und die Réhrendurchmesser verme s-
sen. Dazu muss angemerkt werden, dass lediglich die Strukturen mit dem

augenscheinlich kleinsten Durchmesser nach visueller Inspektion fir die FIB-
Praparation ausgewahlt wurden. Ein solches Vorgehen ist begriindet, da der am
geringsten behinderte Aufrollprozess den kleinsten Rohren(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

mdgliche elastische Verzerrungsenergie in die Verformung der Diinnschichten
umgewandelt, es muss zuséatzlich noch der verbliebene Fotolack mit aufgerollt
werden. Dies fuhrt tendenziell zu grolReren Rohrendurchmessern. Bei zu
entwickelnder optimierter Prozessfiilhrung missen solche Probleme ausgerdumt
werden.

Allein die Heterogenitdt der Lange der Rollpfade aufgrund der irregularen
manuellen Strukturierung der Dinnschichten filhrt zu verschieden dicken
Rohren. Auf der einen Seite nimmt die Zahl der Wicklungen durch einen langeren
Weg und damit auch die Wanddicke der Réhre zu, zum anderen wachst auch die
Wahrscheinlichkeit, Fehler beim Aufrollen einzubauen.

Die gemessenen Durchmesser sind als Innendurchmesser ermittelt worden und

stellen wegen o. g. Griinde eine eher qualitative Aussage dar.

Tabelle 3: Innendurchmesser von Mikroréhren in Abhangigkeit der Einze |-
schichtdicken von NigZrgg / Nig0Zrg,

Probe A B C D E F G
Schichtdicke NisZrg in nm 20 20 50 50 20 50 50
Schichtdicke NigyZrs, in nm 20 50 50 50 100 200 200

Durchmesser der R6hre inpm 5 14 11 9 22 50 60

Es ist deutlich eine Abhangigkeit des Réhrendurchmessers von den deponierten
Schichtdicken zu erkennen. Es wird ein Bereich von 5pum bis 60 um mit den in
diesen Experimenten hergestellten Doppellagen erreicht. Des Weiteren ist
ersichtlich, dass auch gleichartig hergestellte Proben verschiedene Grdolien der
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Rohre hervorbringen kénnen, was wiederum die erlauterten 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 konnen

(Tabelle 4), ergibt sich das in Abb. 41 dargestellte Bild.

Dazu werden die bendtigten GrofRen fur die Berechnung hier noch einmal

beziffert.

e= g- e__§2 g S NigZig RiigyZz
1
E2 El ENiEZr95 ENistoso

_ 900MPa 100MPa

= 6,008 ]
100GPa 115GPa
dl = dNi5Zr95
d2 = dNiSOZrSO
d= dNiszrgs NisoZi50

4.14

4.15

4.16

wobei d, =40nm; d; =70nm ; d., =100nm ; d. =120nm ; d. 5 =250nm

m = 5% 4.17
NigoZr5
wobei M,., =1, m; =0,4; m. =0,2;m.;=0,25
Ey 100GPa
n= o = 6,87 4.18
vz, 115GPa
Damit ergibt sich
é' 2 é 2 l 6
dA-Ge3(1+mAG) "(1 . dq)o’gnAe- —+— 9
é My =+
Do = > 4.19
3e(1+m, ;)
Tabelle 4: Berechneter D urchmesser von Mikroréhren in Abhangig keit der
Einzelschichtdicken von NigZrgs / Ni 50Zrg,
Probe A B C D E F G
Durchmesser D der Rohre in um 7 5 17 17 37 70 70
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Hier ist festzustellen, dass samtliche gemessene Durchmesser unterhalb den
berechneten liegen. Nichtsdestotrotz stimmen beide ermittelten Werte gut
Uberein. Die Grunde fir die geringflgigen Differenzen kénnen vielfaltiger Natur
sein. Zunachst ist auf der Berechnungsseite in jeder eingesetzten Grolie eine
Unsicherheit hinterlegt. Dabei sind die Schichtdicken mit geringen Streuungen
versehen, da es sich um eine direkte Messung handelt. Anders verhélt es sich
mit den einzelnen E-Moduln und intrinsischen Spannungen, wo Entlastungskur-
ven eines Eindringversuches polynomiell angenéahert (s. Abschnitt 3.3.4 und 0)
bzw. eine Uber 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
Mikroroéhre auf dem préparierten Substrat als gréf3te Fehlerquelle angesehen, da
hier die Subjektivitdt des Experimentators eine wesentliche Rolle spielt. Die in
den vorliegenden Experimenten manuell erzeugten Mikroréhren 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 um gemessen wurden
(Rechnung 70um). Das ergibt eine Unsicherheit von 20% bei augenscheinlich
auf gleiche Weise vorgenommenen Messungen. Die Unterschiede der Réhren-
durchmesser selbst auf gleich behandelten Proben werden dariber hinaus auf
Uiber 100% ge schéatzt.
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Ungeachtet der Fehlerquellen, die in dem friihen 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 R6hrengeometrie festzustellen.
Insbesondere die Vorhersagbarkeit der Rohreninnendurchmesser stellt einen
wesentlichen Beitrag zur Realisierung von Mikroréhren als On-Chip-Bauelement
dar. Somit eignen sich auch (teil-)Jamorphe metallische Schichtsysteme zur
Fertigung von solchen Mikroréhren.
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5 Zusammenfassung und
Ausblick

Im Rahmen dieser Arbeit wurden die Herstellung und Eigenschaften von Ni-Zr-
und Cu-Ti-Dinnschichten im Hinblick auf eine Verwendung in Mikroréhren
untersucht. Im Fokus stand dabei die Charakterisierung der strukturellen,
elektrischen und mechanischen Attribute der Dinnfilme. Darlber hinaus wurden
Mehrschichtsysteme gesucht und realisiert, die die Herstellung von Mikroréhren

durch Selbstaufrollen ermdglichen.

Es wurde jeweils der gesamte Zusammensetzungsbereich der bindren Legieru n-
gen mittels Magnetr on-Ko-Sputtern hergestellt. Dazu bedurfte es einer Optimi e-
rung der einzelnen Prozessparameter wie Prozessdruck und Abscheiderate, da
mdglichst gleichartige Herstellungsbedingungen bei sich verandernder 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 ausschliel3lich von der Zusammensetzung selbst abh&n-
gen. So wurde der Prozessdruck bei 0,2Pa 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 (Porositat) oder waren mit der Vakuuman-
lage bzw. Sputterquellen nicht erreichbar (Leistungsgrenzen oder geometrische
Bedingungen).

Eine Kontrolle der deponierten Zusammensetzung und Schichtdicke wurde
mittels Rontgenfluoreszenzanalyse an jeder Probe vorgenommen. Anschlie3end
erfolgte eine Phasenanalyse mit Rontgendiffraktometrie . Die Reinelemente von
Nickel und Zirconium lagen in der thermodynamisch stabilen Phase (kfz bzw.
hex) vor. Ein weiter Konzentrationsbereich (162 93At.-% 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 ausdriicken, mit
denen von anderen Herstellungsmethoden vergleichbar. Bei geringen Ni-
Gehalten (22 16 At.-%) tritt die krz-Hochtemperaturphase des Zr auf.

Die reinen Elemente Kupfer und Titan zeigen jeweils die erwarteten Raum -
temperaturphasen. Dartber hinaus weist Ti eine haufig beobachtete Wachs-
tumstextur (100) auf, welche auch bei Zugabe von bis zu 25At.-% Cu stabil
erhalten bleibt. Hohere Kupfergehalte resultieren in der Ausbildung einer
amorphen Struktur. Deren Konzentrationsbereich (252 78 At.-% Cu) ist entspre-
chend der weniger negativen Mischungsenthalpie im Vergleich zu Ni-Zr schma-
ler.
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Als fur 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-ffibrillenartiges Geflige (z. B. Mischkristallschichten mit 90 At.-% Ti
bzw. Zr und 10 At.-% Cu bzw. Ni). Insbesondere die monolithischen Geflige der
amorphen Werkstoffe beider Legierungssysteme sind im Interesse fur die
Formation zu Mikroréhren, da sie keine expliziten Defektbereiche enthalten.
Begleitende TEM-Untersuchungen bestéatigten die Gefligeanalyse mit REM und
FIB.

Auch wegen der moglichen Verwendung der Réhren als mikrofl uidische Bau-
elemente wurde die Oberflachenrauheit 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 fur Ni-Zr bzw. 0,2nm fur Cu-Ti liegt. Dies ist ein Bruchteil des Wertes im
Vergleich zu den kristallinen Dunnschichten gleicher Abscheideparameter und
Schichtdicke und zeigt das Potenzial dieser Art von Werkstoffen bei ihrer
Verwendung als Dinnschicht auch in planarer Geometrie.

Die elektrische Charakterisierung umfasste die Ermittlung des spezifischen
elektrischen Widerstands. Abh&ngig von der chemischen Zusammensetzung
wurden die Werte miteinander verglichen. Die Reinelementschichten weisen
erwartungsgemall eine gute Leitfahigkeit auf und es werden nahezu die
Kompaktmaterialwerte erreicht. Mischschichten haben eine erheblich verminder-
te Leitfahigkeit, wobei beide Legierungssysteme eine prinzipiell &hnliche
Abhangigkeit von der jeweiligen Fremdatomkonzentration haben. Die Werte des
spezifischen elektrischen Widerstands betragen bei NigZrs, 140 unem und bei
CugTis, 200unem. Diese fur metallische Werkstoffe vergleichsweise hohen
Werte sind mit der Streuung der Leitungselektronen an Storstellen erklarbar.

Zur Evaluierung der Eignung der hergestellten Dinnschichten fir Mikroréhren
(durch den Selbstaufrollmechanismus) wurde die Schichteigenspannung
gemessen. Dazu wurden gleiche Schichtdicken (500nm) von Filmen verschiede-
ner Zusammensetzung generiert und deren Eigenspannungen verglichen. Es
zeigt sich bei dem Modellsystem Ni -Zr eine maRige Druckspannung von reinem
Zr ((400MPa) uber hohe Druckspannungen bei 5At.-% Ni (-900 MPa), geringen
Spannungen (100 MPa) in einem mittleren Zusammensetzungsbereich, we Icher
der amorphen Phase zugesprochen werden kann, bis zu einer nahezu span-
nungsfreien Schicht des reinen Ni. Damit sind grof3e Spannungsdifferenzen allein
Uber 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 ahnlichen
Verlauf der intrinsischen Spannungen. Reines Titan ist nahezu spannungsfrei. Ein
starker Anstieg der Druckspannungen mit zunehmendem Kupfergehalt (bis ca.
10At.-% Cu: -950MPa) und der anschlieBende Abfall (mit hoéheren Cu-
Konzentrationen) auf nahezu null ist ebenso zu beobachten wie es bei NiZr mit
steigendem Ni-Gehalt der Fall ist. Auch zeigen sich leichte Zugspannungen von
bis zu 300MPa bei hohen Konzentrationen der jeweils kleineren Atomsorte (Ni,
Cu). Kupfer ist wie Nickel durch (dynamische) Relaxation spannungsfrei. Ein
solch breit aufgestellter Vergleich der intrinsischen Verzerrungen macht deutlich,
dass genligend verschiedene Eigenspannungen in die Schichten eingepragt
werden kénnen um erste Tests zur Herstellung von Mikroréhren vorzunehmen.
Eine weitere kritische Gro6Re und mechanischer Materialkennwert ist der
E-Modul. Auswertungen von Nanoindentationskurven zeigen fiir das System
Ni-Zr einen zu erwartenden Wert von 100 GPa bei 20At.-% Ni bis 200 GPa bei
reinem Nickel entsprechend einer einfachen Mischungsregel der beteiligten
Elemente. Ein erhdhter gemessener Modul bei zirconiumreichen Schichten wird
auf oberflachennahes ZrO, zuritickgefuhrt. Fur das Legierungssystem Cu-Ti
ergaben sich E-Modulwerte, welche deutlich tber den zu erwartenden liegen.
Als Grund wurde eine Kontaktflachenvergrof3erung durch den pile-up-Effekt
nachgewiesen. Vergleichende Messungen mit anderen Verfahren bestarken
diese Begrindung, so dass diesen Effekt berticksichtigend realistische Werte fir
den gesamten Zusammensetzungsbereich des Cu-Ti ermittelt werden konnte n.
Durch Kombination von zwei Ni-Zr-Dinnschichten mit verschiedener Eigenspan-
nung, wur den Doppell agen generiert, wel che [
Aufrollen durch den Bi-Metall-Effekt ermdglichen sollten. Tatsachlich ergibt sich
ein ahnlicher R6hrendurchmesser, wie er aufgrund der Spannungsdifferenz und
den jeweiligen E-Moduln berechnet werden kann. Somit ist eine Eignung
amorpher Metalle fir Mikroréhren durch Nutzung der Technologie der verspan n-
ten Dunnschichten nachgewiesen.

Zusétzlich wurden FEM-Simulationen zu Doppel-Schicht-Systemen vorgenom-
men, um die Spannungsverhdltnisse nach Losen des Schichtverbunds vom
Substrat prinzipiell und quantitativ zu beurteilen. Es zeigte sich eine generelle
Ubereinstimmung mit theoretischen Vorbetrachtungen und macht deutlich, dass
die Haftung zwischen den Schichten eine notwendige und kritische Grof3e
darstellt. An der gemeinsamen Grenzflache treten die betragsmafiig grofdten
Spannungsgradienten auf.

Weiterfihrende Arbeiten sollten unter anderem die vertiefende Aufklarung der
eigenspannungsgenierenden Effekte in amorphen metallischen Dinnschichten
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beinhalten. Auch der Einfluss der Kristallstruktur bei geringen Cu- bzw. Ni-
Gehalten ist hier zu eruieren. Aul3erdem ist die lokale Atomanordnung bei
verschiedenen Herstellungsbedingungen und Zusammensetzung noch genauer
zu untersuchen. Hier konnten sich weiterfihrende Erkenntnisse gerade im
Hinblick auf die Leitfahigkeit des Materials ergeben. Beispielsweise ist nicht
ausreichend geklart, warum der spezifische elektrische Widerstand im Ni-Zr-
System ab 70 At.-% Ni signifikant abfallt, obwohl mit XRD noch eine amorphe
Phase nachgewiesen wurde.

Die Variation der technologischen Einflisse wéahrend der Schichtherstellung
wurde in dieser Arbeit nicht beleuchtet und kdénnte e benso zu einem breiteren
Verstandnis der Geflige-Eigenschafts-Beziehungen flhren.

Der Nachweis der Praktikabilitat der Nutzung amorpher Metallschichten als
Mikrordhre muss mit mikrosystemtechnologischen Verfahren noch erbracht

werden.
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Anhang

A. Transmissionselektronenmikroskopie ( TEM)

Zur Morphologieaufklarung sind erganzend zu den in Abschnitt 4.1.1 vorgestell-
ten Arbeiten auch TEM-Untersuchungen vorgenommen worden.

100 nn
——

TEM-Hellfeldaufnahme  einer  Ni-Zr-

Gradientenschicht; Schichtfolge: (Si-
Substrat) 2 Zr (100nm) 2 NiZr (zuneh-
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(100nm) 2 (Pt-Schutzriegel)
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1
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B. RoOntgenreflektometrieanalyse (  XRR)

Rontgenreflektometrie von Dinnschichten kann unter anderem zur Bestimmung
der Dichte, Schichtdicke und Rauheit der Filme und Grenzflachen herangezogen
werden. Die XRR-Analyse an Cu-Ti-Schichten (Schichtdicke: 100nm, Cu,gTis,)
sollte hier vorrangig zur Dichteermittlung dienen. Nur Uber (softwareseitiges)
Einfugen einer kupferreichen (4,5nm) und einer titanreichen (7,0nm) Zwischen-
schicht konnte eine zufriedenstellende Anpassung zwischen simulierten und
gemessenen Daten erreicht werden. Es ergibt sich eine (mittlere) Dichte der
Cu-Ti-Schicht von 6,4g/cm3. Ein leicht veranderter Fit ergibt 6,6 g/cm3. Die
theoretisch aus der Mischung der
6,54g/cm3. Somit ist von einer zweckmaligen Messung und realistischen

Simulation auszugehen.
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1,E+01

Intensitit / bel. Einheiten

1,E+00

1,E-01

Rontgenreflektometriemessung (rot) einer 100nm dicken Cu,Tis,-Schicht mit
einer dazugehdrigen simulierten Reflexion (schwarz), bei der die unten stehen-

Elemente berechnete Dichte betragt
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H il
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den Parameter angenommen werden
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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 O dargestellten mit Nanoindentation geme s-
senen Werten dienen. Bei Laserpulsmessungen muss die Dichte, Poissonzahl
und Dicke der Schicht als bekannt vorgegeben werden (A 0,34,
"1 6,6g/cm?3). Es ergibt sich fir zwei Schichten gleicher Zusammensetzung
(CuyTis,), jedoch verschiedener Dicke (100 bzw. 504nm) ein E-Modul von
122 GPa

5200
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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 begriindet (s. Abschnitt 3.3.4). Exem-
plarisch sei eine Indentationskurve mit 2 mN Pruflast auf einer Cu-Ti-Dinnschicht
mithilfe des UNAT2-SEM gezeigt.
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