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Kurzzusammenfassung: 
 
Die Hauptaufgabe d ieser Arbeit war es  m it H ilfe von t hermomechanischen Versuchen z um 
Verständnis de r m echanischen E igenschaften dü nner S chichten b ei t hermischer B elastung 
beizutragen. Z u diesem Z weck wurden A l Schichten m it unt erschiedlichen S chichtdicken, 
Korngrößen und  T exturen of tmalig t hermomechanisch z ykliert und i sotherme 
Relaxationsmessungen i n de r A bkühlphase dur chgeführt, und  die M ikrostruktur 
charakterisiert. 
Im e rsten Teil der Arbeit werden d ie Aufheiz- und Abkühlkurven von unterschiedlichen Al 
Schichtsystemen untersucht. Es wurden Schichtdicken bi s 2μm von fein- und g robkörnigen 
Al S chichten a uf S i S ubstraten, s owie epitaktischen A l S chichten au f α-Al2O3 Substraten 
analysiert. Die P roben z eigen dabei a ufgrund de r M ikrostruktur e in unt erschiedliches 
Verhalten i n de n S pannungs-Temperatur M essungen. D as grobkörnige polykristalline 
Schichtsystem zeigt eine Spannungs-Temperatur Hysterese, die gewöhnlich für unpassivierte 
Schichten erwartet wird. Das feinkörnige polykristalline und das epitaktische Schichtsystem 
hingegen weisen ein für S chichten m it Passivierungsschicht er wartetes Verhalten i n d er 
Spannungs-Temperatur H ysterese auf. Mit Hilfe t heoretischer Überlegungen l assen s ich di e 
Spannungs-Temperatur Hysteresekurven als Versetzungs- oder Diffusionstyp klassifizieren. 
Der z weite T eil d er A rbeit beschäftigt s ich mit  thermomechanischen Ermüdungsversuchen 
und de m Einfluss de r M ikrostruktur a uf di e A usbildung de r S chädigungsphänomene. 
Polykristalline S chichten weisen aufgrund i hrer a morphen G renzfläche 
Schädigungsphänomene auf, di e dur ch V ersetzungswechselwirkungen a n de r a morphen 
Grenzfläche er klärt w erden können. B ei de n pol ykristallinen S chichten i st a uch e in 
schichtdickenabhängiges V erhalten e rsichtlich. A b ei ner S chichtdicke ≥600nm zeigen sich 
dabei s chwere S chädigungen a n de r O berfläche na ch 10000  t hermischen Zyklen. An 
Schichten mit kleineren Schichtdicken sind hingegen noch keine Anzeichen einer Schädigung 
ersichtlich. Die Textur spielt eine große Rolle im Verhalten der thermomechanisch ermüdeten 
Schichten. Während epitaktische Schichten, weder an der Oberfläche noch in der Textur einen 
Einfluss a uf di e t hermomechanische E rmüdung aufweisen, z eigen di e pol ykristallinen 
Schichten e ine W echsel i hrer a nfänglichen (111) O rientierung i n R ichtung e iner ( 112) 
Orientierung. Die G itterrotation konnt e ni cht nur  na ch 10000 t hermischen Zyklen 
nachgewiesen werden, sondern bereits nach mehreren Einzelzyklen an Körnern einer 600nm 
dicken Schicht. 
Der d ritte T eil d er A rbeit b efasst s ich mit  is othermen Relaxationsmessungen w ährend de r 
Abkühlphase eines S pannungs-Temperaturzyklus. D abei konnt en A ktivierungsenergien und  
Aktivierungsvolumina e rmittelt w erden. E s z eigt s ich a us de n M essdaten, da ss bis z u ei ner 
Temperatur von 25 0°C e in hi nderniskontrolliertes G leiten de r dom inierende 
Relaxationsmechanismus is t. B ei 250°C kommt e s zu e iner Ä nderung d es 
Verformungsmechanismus. Oberhalb dieser Temperatur weisen d ie W erte auf einen 
diffusionskontrollierten Mechanismus hin. Aufgrund der bestimmten Aktivierungsenergie von 
ca. 0.3eV liegt entweder Grenzflächendiffusion oder ein Doppelkinkenmechanismus vor. 
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Abstract: 
 
The main aspect of this work was to gain further understanding of the mechanical properties 
of th in f ilms using thermomechanical experiments. Al th in f ilms with d ifferent th icknesses, 
grain s izes an d t extures were thermomechanically cycled an d i sothermal r elaxation 
experiments dur ing c ool down were p erformed. D uring t he t hermomechanical cycling the 
microstructure is characterised. 
In the first part of this thesis stress-temperature curves from different Al thin film system are 
investigated to study their heating up and cooling down behaviour. Different film thickness up 
to 2μm of fine and coarse grained Al films on Si substrates and epitaxial Al films on α-Al2O3 
substrates were investigated. A s a  r esult of  their d ifferent mic rostructures a d ifferent 
behaviour of t he recorded s tress-temperature cu rves i s o bservable. C oarse grained 
polycrystalline A l f ilms s hown a  s tress-temperature h ysteresis t ypical for f ilms w ithout a  
passivation layer. I n c ontrast, t he fine g rained an d ep itaxial A l f ilms show t he ex pected 
behaviour for films with a  passivation layer. With the help of  theoretical considerations the 
stress-temperature curves can be classified as dislocation- or diffusion-types. 
The second part concentrates on the thermomechanical fatigue experiments and the influence 
of t he m icrostructure o n the formation of  da mage phe nomena. A s a  consequence of t he 
amorphous i nterface with th e polycrystalline A l f ilms, the d amage p henomena can b e 
explained by dislocation interactions at the amorphous interface. Polycrystalline Al films also 
show a film thickness dependent behaviour. Al films with thicknesses ≥600nm exhibit severe 
deformation of  t heir s urfaces a fter 10000 t hermal c ycles. A l f ilms with t hicknesses be low 
600nm showed no reactions at their surfaces due to the thermal treatment. The initial texture 
plays an important role in the thermomechanical fatigue behaviour. While epitaxial films have 
no r eactions due t o t he thermal tr eatment at surface o r in texture, a different be haviour is 
observed with polycrystalline Al films. The polycrystalline Al films show a rotation of their 
initial (111) orientation towards a (112) orientation. The lattice rotation is not only observable 
after 10000 thermal cycles. It was possible to detect the lattice rotation of the polycrystalline 
Al film with a thickness of 600nm at single grains after several thermal cycles. 
The final section is concerned with the isothermal relaxation experiments during cool down at 
a s tress-temperature c ycle. It w as p ossible to  o btain a ctivation e nergies and a ctivation 
volumes of  pol ycrystalline a nd e pitaxial f ilms. From t he co llected data t he dominant 
relaxation mechanism up to 250°C is an obstacle controlled glide of  dislocations. At 250°C 
there is a ch ange in the deformation mechanism observed. The calculated activation energies 
for t he r elaxation m echanism a bove 250°C  of a bout 0.3e V were f ound t o be  controlled b y 
interface diffusion or a double kink mechanism. 
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1. Einleitung und Motivation 
 

Seit der E ntwicklung von mikroelektronischen Komponenten, z .B. T ransistoren, 

Kondensatoren, M ikroprozessoren, S ensoren, besteht di e Forderung na ch ne uen, 

schnelleren und l eistungsfähigeren M odellen. Das Bestreben n ach g rößerer 

Leistungsfähigkeit f ührte i n de n l etzten z wei J ahrzehnten z u e iner z unehmenden 

Verkleinerung de r e ingesetzten S trukturen. Mit de n a bnehmenden D imensionen de r 

Strukturelemente und L eiterbahnen ergab s ich ab er au ch d ie Frage nach d eren 

mechanischen Eigenschaften. Reagieren diese Strukturelemente, die im Größenbereich von 

einigen nm bis zu mehreren μm liegen, noch nach den schon lange bekannten Gesetzen der 

Massivmaterialien, ode r e rgeben s ich be dingt dur ch i hre A bmessungen völ lig a ndere 

mechanische Eigenschaften.  

In f rühen Studien [1-9] wurde sehr schnell klar, dass Schichten, die als Strukturelemente 

und Leiterbahnen e ingesetzt w erden, a ndere mechanische Eigenschaften h aben al s d as 

gleichartige M assivmaterial. D ie z unehmende Verkleinerung der Komponenten zeigte 

dabei die Grenzen dieser auf, da  die Funktionssicherheit der Schichten und Bauelemente 

nicht m ehr ge währleistet w erden k ann. E s kommt z ur A blösung von S chichten, 

Rissbildungen, M aterialauswürfen an unt erschiedlichsten S tellen und zu l okalen 

plastischen Deformationen [7, 9-22]. Alle diese möglichen Effekte sind Ursachen, welche 

zu einem Versagen eines Bauteils führen.  

Der Auslöser für alle Schädigungen ist die mechanische Spannung, die in diesen Schichten 

wirkt [7, 10-14, 16-18, 23, 24]. Sie zu vermeiden wäre der einfachste Weg die auftretenden 

Phänomene zu unterbinden, aber aufgrund der Herstellbedingungen und dem Betrieb der 

Komponenten, lässt sich d ie mechanische Spannungsentwicklung in e iner S chicht ni cht 

verhindern. A llein ein o ftmaliger Temperaturwechsel w ährend d es Betriebes lässt sich 

nicht unterbinden, und di eser führt aufgrund de r unt erschiedlichen t hermischen 

Ausdehnung zwischen einem Substrat und e inem andersartigen Schichtmaterial bereits zu 

hohen m echanischen Spannungen i n de r Schicht [6, 9, 1 0, 2 0, 21, 24 -26]. 

Ausschlaggebend für die Schädigung ist dann, wie das Schichtmaterial auf die Belastung 

reagiert. Günstig wäre eine homogene plastische Verformung über das ganze Volumen, um 

die auftretende Spannung abzubauen. Jedoch gibt es bedingt durch den inneren Aufbau der 

Schichten i mmer w ieder S törungen, welche dazu f ühren da ss, die S pannungen nu r l okal 
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plastisch a bgebaut w erden. D iese l okalen plastischen Verformungen führen zu de n 

bekannten Schädigungen einer Schicht (Poren- und Hügelbildung) [8, 14, 18, 19, 26 -32]. 

Um di e S chädigung e iner S chicht a ufgrund einer B elastung z u ve rmeiden, m uss de r 

Mechanismus de r S pannungsentwicklung un d de r da raus f olgenden pl astischen 

Verformung verstanden werden. 

Untersuchungen [7, 10 -14, 16 -18, 23, 24]  an dünne n S chichten z eigten, dass d iese 

gegenüber dem gleichartigen Massivmaterial einige Besonderheiten aufweisen. Besonders 

die ausgesprochen hohen Fließspannungen, die bei dünnen Schichten auftreten, übertreffen 

jene des Massivmaterials um ein Vielfaches. Da diese hohen Spannungen auch in reinen 

Materialien und e inkristallinen Schichten vorgefunden werden, ergibt sich daraus ein rein 

dimensionaler E ffekt, d er nur  von de r kl einsten G röße ( Schichtdicke oder K orngröße) 

abhängig i st [10-13, 20,  21, 33] . A uch be i höh eren Temperaturen w erden i n S chichten 

noch be trächtliche S pannungen a ngetroffen, w elche eigentlich durch D iffusionsprozesse 

völlig a bgebaut sein sollten. E s h at s ich g ezeigt, d ass d as V erhalten v on S chichten 

gegenüber v erschiedenartigen B elastungen mit de n für Massivmaterialien b ekannten 

Gesetzen nicht ausreichend erklärt w erden k ann. V or al lem i n d em B ereich d er reinen 

thermomechanischen Ermüdung gibt es noch ungenügend Daten [6, 8, 9, 10-13, 15, 25, 26, 

30, 31, 34-40], welche die ablaufenden Prozesse erklären können. 

Das Z iel d ieser A rbeit i st es  zum V erständnis d er m echanischen E igenschaften v on 

Schichten mit Hilfe von thermischen Versuchen beizutragen. Durch oftmalige thermische 

Behandlungen de r S chichten s ollen V erformungsvorgänge be obachtet werden und m it 

Hilfe von theoretischen Modellen erklärt werden. Die Daten aus Relaxationsexperimenten 

sollen Aufschluss über die beteiligten Verformungsmechanismen geben. 

Aufgrund de r be reits vor handenen U ntersuchungen a n Al uminiumschichten w urde eb en 

diese als S chichtmaterial v erwendet, u nd a uf S ilizium- und S aphir-Substraten 

abgeschieden. M it H ilfe unt erschiedlicher Schichtdicken, und de r dur ch di e S ubstrate 

bedingten Unterschiede i n d er Textur, konnte ein Einfluss der M ikrostruktur auf d ie 

thermomechanische Ermüdung beobachtet werden. Durch theoretische Überlegungen kann 

nachgewiesen werden, dass di e K ontrolle de r T extur von dünne n Schichten e ine 

Möglichkeit b ietet, th ermomechanische Ermüdung z u unt erbinden. D urch i sotherme 

Relaxationsmessungen w ährend de r Abkühlphase w ar es  au ch m öglich d ie 

Aktivierungsvolumina und A ktivierungsenergien zu e rmitteln. D ie Werte d er 
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Aktivierungsvolumina zeigen eine Abhängigkeit von der Temperatur, der Schichtdicke und 

dem Schichtsystem. Die Aktivierungsenergien der polykristallinen Schichten zeigen einen 

Diffusionsprozess der unter einer Grenztemperatur zum Erliegen kommt, unabhängig von 

Schichtsystem und Schichtdicke.
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2. Literaturüberblick 
 

Mechanische Eigenschaften von Schichten auf verschiedenen Substraten sind in den l etzten 

20 Jahren das Ziel wissenschaftlicher Untersuchungen gewesen. Markant für dünne Schichten 

ist di e hohe  F ließspannung v erglichen mit dem Massivmaterial. W ährend Schädigungen im 

Massivmaterial sehr gut verstanden werden, gibt es bei dünnen Schichten noch viele offene 

Fragen über das Schädigungsverhalten bei unterschiedlichen Belastungsarten. 

Die Entwicklung der Schichtspannung während eines thermischen Zyklus von unpassivierten 

Al Schichten auf Silizium und S aphir (α-Al2O3) wurde bereits eingehend studiert. Sinha und 

Sheng [ 6] b eobachteten al s er ste ein Ansteigen der F ließspannung be i R aumtemperatur m it 

abnehmender S chichtdicke. V iele a ndere U ntersuchungen z eigten, d ass i n S chichten di e 

Zugfließspannung bei Raumtemperatur nach thermischen Belastungen invers proportional mit 

der S chichtdicke e inhergeht [ 10-13, 41, 42 ]. V enkatraman t rennte b ei s einen E xperimenten 

den Einfluss von Schichtdicke und Korngröße auf die Schichtspannung, indem er Korngröße 

und Dicke der Al Schichten variierte [10-13]. Er zeigte, dass eine abnehmende Schichtdicke 

und e ine kl einer werdende K orngröße una bhängig vone inander z u höhe ren 

Zugfließspannungen b ei R aumtemperatur führen. V iele S tudien ha ben di e S pannungs-

Temperatur H ysterese von Al Schichten auf S i Substraten bestätigt. Auch die Sättigung der 

Hysterese nach dem zweiten thermischen Zyklus wurde in  v ielen S tudien gezeigt [6, 9, 14, 

15, 41, 42]. Dieses Verhalten verdeutlicht, dass sich die Mikrostruktur im ersten Zyklus durch 

Mechanismen w ie Kornwachstum, E rholung un d R ekristallisation stabilisiert. J eder w eitere 

thermische Zyklus is t id entisch mit d em z weiten th ermischen Zyklus. J edoch z eigen d iese 

Studien nur das Verhalten von Schichten während der ersten paar Zyklen. 

 

2.1. Spannungen in dünnen Schichten 
 

Wird M aterial i n F orm ei ner d ünnen S chicht au f ei nem andersartigen S ubstratmaterial 

abgeschieden, geschieht di es i n de r R egel ni cht s pannungsfrei. Mögliche Ursachen der 

Spannungen sind zum einen die Gitterfehlpassung zwischen Substrat und  Schicht, und z um 

anderen die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten zwischen dem Substrat 

und de r da rauf a bgeschiedenen S chicht. D ie auftretende Fehlpassung w ird von de m 
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Schichtmaterial el astisch u nd p lastisch au sgeglichen. D araus r esultierende S pannungen 

werden im Allgemeinen als intrinsische und extrinsische Spannungen bezeichnet. 

Die vorherrschende Schichtspannung σf ist b ei e inem p olykristallinen, is otropen 

Schichtmaterial ä quibiaxial, d.h. j ene i n de r S chichtebene l iegenden 

Hauptspannungskomponenten σxx und σyy sind gleich g roß. A lle anderen au ftretenden 

Spannungskomponenten werden als vernachlässigbar klein angenommen. 

 

y yx xf σσσ ==       (2.1) 

0==== x zy zx yz z σσσσ      (2.2) 

 

Die elastische Schichtspannung lässt sich aus: 

 

εσ ⋅= ff M        (2.3) 

 

berechnen. Dabei ist 

 

f

f
f

E
M

ν−
=

1  ;      (2.4) 

 

ε ist hier die äquibiaxiale D ehnung und M f steht f ür de n B iaxialen M odul, E f für de n E -

Modul, und νf für die Poissonzahl der Schicht. 

Werte für die e lastischen Konstanten von S ilizium, Saphir und A luminium s ind in Tab. 2.1 

aufgelistet. 
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Tabelle 2.1: Elastische Konstanten von Al, Al2O3 und Si [16, 17, 43]. 

Material E-Modul Poissonzahl Biaxialer Modul 
Thermischer 

Ausdehnungskoeffizient 

 [GPa] [-] [GPa] [1/K] 

Aluminium 

(polykristallin) 
70 0.33 104.5 23 x 10-6 

Silizium (001) 130 0.28 180.5 ~3.5 x 10-6 

Saphir (0001) 470 0.18 573 ~7 x 10-6 

 

2.1.1. Intrinsische Spannung 

 

Als i ntrinsische S pannung w ird j ene b ezeichnet, di e s ich w ährend de s Aufwachsprozesses 

entwickelt. Sie wird auch als Wachstumsspannung bezeichnet und i st eine direkte Folge der 

Abscheidebedingungen. M it i hr i n Zusammenhang s tehen di e S ubstrat- und 

Schichteigenschaften. Einen großen Einfluss auf diese Spannung haben im Wesentlichen die 

Parameter der Abscheidung, z.B. Temperatur und Druck, sowie eine eventuell an das Substrat 

angelegte Biasspannung. Die i ntrinsische Spannung i st ve rbunden mit Gitterfehlern, w elche 

während d es S chichtwachstums i n di e K ristallite e ingebaut w erden, und m it de n 

Wechselwirkungen der Kristallite untereinander [44]. 

Zu den intrinsischen Spannungen zählt auch jene, die durch unterschiedliche Gitterparameter 

der M aterialien er zeugt w ird. W ird eine S chicht ep itaktisch au f ein k ristallines S ubstrat 

abgeschieden, s o w ird di e G itterfehlpassung dur ch M isfitversetzungen a bgebaut. D ie 

entstehende Dehnung der Schicht entspricht dabei genau der Fehlanpassung an das Substrat 

 

s

fs

a
aa −

=ε        (2.5) 

 

wobei a s der Gitterabstand de s S ubstrates und a f jener de r S chicht i st. Die E ntstehung von  

intrinsischen Spannungen und ihre Ursachen sind in der Literatur [18, 23] bereits grundlegend 

beschrieben. 
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2.1.2. Extrinsische Spannung 

 

Jede Dehnungsdifferenz zwischen Schicht und S ubstrat wird auf die Schicht übertragen und 

führt dadurch zur Verspannung. Jene immer auftretende Ursache für eine Dehnungsdifferenz 

betrifft da s unt erschiedliche t hermische A usdehnungsverhalten von S chicht und S ubstrat. 

Nach d er S chichtabscheidung gibt e s beim A bkühlen au f R aumtemperatur b ereits d ie s o 

genannte t hermische D ehnung. S ie e ntsteht dur ch di e unt erschiedlichen t hermischen 

Ausdehnungskoeffizienten von Schicht (αf) und Substrat (αs) und berechnet sich zu: 

 

( ) Tsf ∆⋅−= ααε       (2.6) 

 

Dies gilt auch während j eglicher Temperaturänderung ΔT die der Schicht-Substrat Verbund 

erfährt. 

Wenn sich d ie S chicht el astisch v erformt, kann m an das H ooksche Gesetz anwenden. 

Dadurch kann die durchschnittliche Schichtspannung σf in einer S chicht be rechnet w erden, 

die aufgrund der Einschränkung durch ein Substrat entsteht: 

 

TM ff ∆⋅∆⋅= ασ       (2.7) 

 

Wird di e F ließspannung de r S chicht übe rschritten t ritt pl astische D eformation a uf und 

Gleichung 2.7 gilt nicht mehr. 

Wird die i ntrinsische S pannung v ernachlässigt, i st de r S chicht-Substrat V erbund bei de r 

Abscheidetemperatur frei von thermischer Spannung und damit ohne jegliche Krümmung. In 

dem Fall dass αf > αs (wie für eine Al Schicht auf einem Si Substrat), wird eine Zugspannung 

induziert, wenn dass System von de r Abscheidetemperatur abgekühlt wird und dass Substrat 

sich e lastisch bi egt ( Abb. 2.1). A ndererseits w ird e ine D ruckspannung i n de r S chicht 

induziert, w enn da s S ystem a ufgeheizt w ird und di e T emperatur di e Abscheidetemperatur 

überschreitet. Aufgrund dessen erfolgt eine Krümmung des Substrates in die entgegengesetzte 

Richtung. 
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Abb. 2.1: Prinzip der Krümmung einer Probe aufgrund unterschiedlicher Längenänderungen 

von S chicht und S ubstrat. Ist d ie Längenänderung d es S ubstrats b ei ei ner 

Temperaturänderung ΔT größer als die der Schicht entstehen in der Schicht Zugspannungen. 

 

2.1.3. Schicht-Substrat Verbund 

 

Dünne Schichten werden im Allgemeinen auf einem Substrat abgeschieden. In dieser Arbeit 

sind die Substratmaterialien Saphir und Silizium. Man stelle s ich vor, dass die Schicht vom 

Substrat getrennt ist, und das Substrat im Vergleich zur Schicht dick ist. Für den Fall dass die 

Schicht s pannungsfrei i st und da s S ubstrat vollständig b edeckt, w ird d as S ystem, wenn es  

zusammengesetzt wird in einem spannungsfreien Zustand verbleiben. Erfährt die Schicht eine 

Änderung ihrer lateralen Abmessungen relativ zum Substrat, dann müssen Kräfte aufgebracht 

werden um  di e A bmessungen a n d er G renzfläche einzuhalten, w enn di e S chicht a uf da s 

Substrat aufgebracht ist. 

Würde die Schicht s ich relativ zum Substrat ausdehnen, müssen Druckkräfte in de r Schicht 

aufgebracht w erden, um di e S chicht a n da s S ubstrat a nzupassen. Jene dur ch di e 

Schichtspannung hervorgerufenen Kräfte müssen durch entgegengesetzte Kräfte im Substrat 

ausgeglichen w erden. D iese au ßermittig an greifenden K räfte i m S ubstrat v erursachen ei n 

Biegemoment, da s z u e iner B iegung de s S ubstrates f ührt. D ie K rümmung k de s S ubstrates 

verursacht durch das auftretende Biegemoment M lässt sich berechnen: 
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Dies ergibt: 

 

2

61

s

ff

s

s

h
h

E
k

⋅⋅−
=

σν
      (2.9) 

 

Die S chichtspannung f ührt z ur elastischen Biegung d es S chicht-Substrat V erbundes um  

auftretende M omente z u k ompensieren. S toney [ 24] e ntwickelte 190 9 e ine F ormel um  

aufgrund dieser Biegung die biaxiale Spannung in der Schicht zu berechnen. Stoneys Formel 

lautet: 

 

Rh
hM

f

ss
f

1
6

2

⋅
⋅
⋅

=σ       (2.10) 

 

Ms und hs sind der Biaxiale Modul und die Dicke des Substrates, hf ist die Schichtdicke und R 

ist de r R adius de r Krümmung. D er V orteil d ieser Formel is t, d ass n ur die elastischen 

Konstanten de s S ubstrates be kannt s ein m üssen. V on de r S chicht hi ngegen i st nur  di e 

Schichtdicke not wendig, um di e S pannung di eser aus der Krümmung de s S chicht-Substrat 

Verbundes zu berechnen. 

Ist ei ne Probe g ekrümmt, wie i n A bb. 2.1 veranschaulicht, so i st d ies ein Z eichen f ür eine 

Zugspannung in der Schicht, da die Schicht durch „Ziehen“ an das Substrat angepasst wird. 

Bei ei ner gegenteiligen K rümmung d es V erbundes he rrscht i n de r S chicht eine 

Druckspannung vor. 
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2.2. Thermomechanisches Verhalten 
 

Aufgrund de r unt erschiedlichen t hermischen A usdehnungskoeffizienten von S chicht un d 

Substrat ( siehe T abelle 2.1), kommt e s d urch e ine T emperaturänderung z u e iner 

beträchtlichen Spannungsentwicklung in einer Schicht (siehe Gl. 2.7). Aufbauend auf dieser 

Tatsache hat sich das thermische Zyklieren von dünnen Schichten zu einem der wichtigsten 

Verfahren für d ie Untersuchung m echanischer Eigenschaften d ünner S chichten en twickelt. 

Die i n s itu S pannungsmessung erfolgt dabei m eist ü ber ei ne l aseroptische 

Spannungsmessung, di e a uf de m P rinzip de r S ubstratkrümmungsmethode ba siert ( siehe 

Kapitel 3.2.1). Aufgrund der Beobachtung der Spannungsevolution ist es möglich Aussagen 

über di e Fließspannung und da s V erformungsverhalten i n A bhängigkeit der T emperatur z u 

tätigen. D ie P roben w erden m it e iner kons tanten H eizrate ( meist ~ 10°C/min) bi s z u e iner 

Maximaltemperatur e rhitzt, dor t kur z g ehalten und da nach m it de rselben R ate w ieder 

abgekühlt. 

 

 
Abb. 2.2: Spannungs-Temperatur Kurve e iner po lykristallinen 600nm Al  Schicht auf einem 

(001) Si Substrat. 
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Abbildung 2.2 zeigt eine t ypische S pannungs-Temperaturhysterese f ür eine 600nm dicke 

polykristalline A l Schicht au f ei nem (001) S i Substrat. B ei de r t iefsten Temperatur ( 50°C) 

herrschen Zugspannungen in der Schicht. Durch das Aufheizen kommt es zu einem linearen 

Abfall der Spannung entlang der thermoelastischen Gerade, welche durch Gl. 2.7 beschrieben 

wird. Ab jenen Punkt wo die Messkurve von der thermoelastischen Gerade abweicht, kommt 

es zu einer nichtelastischen Verformung der Schicht. Diese plastische Verformung kann durch 

verschiedene M echanismen, wie z .B. Korngrenzenrelaxation, K ornwachstum, 

Versetzungsgleiten verursacht w erden. G leichzeitig k ommt e s e benfalls d urch th ermische 

Aktivierung zu Kriechprozessen in der Schicht. Mit zunehmender Temperatur nimmt auch die 

Kriechgeschwindigkeit zu, und i rgendwann kommt e s z u e iner K ompensation de r 

thermoelastischen D ehnung a ufgrund de r a ktivierten M echanismen. D ieser P unkt i st m eist 

gekennzeichnet dur ch e in D ruckspannungsmaximum i n de r A ufheizphase. N ach di esem 

Punkt kom mt e s z u e inem P lateau ode r e iner l eichten A bnahme d er D ruckspannungen 

während de s weiteren Aufheizens a ufgrund d er i mmer höh eren A ktivität de r i nvolvierten 

Prozesse. Die e rste P hase de r A bkühlung i st e benfalls dur ch eine kur ze t hermoelastische 

Gerade gekennzeichnet. A ufgrund d er hoh en K riechgeschwindigkeiten be i hohe n 

Temperaturen w ird j edoch j ede e ntstehende Zugspannung augenblicklich a uf niedrigere 

Werte a ls im th ermoelastischen F all ab gebaut. Mit s inkender T emperatur  steigt d ie 

Zugspannung i n der S chicht an. Der S pannungsanstieg w ährend d es Abkühlens i st e in 

Anzeichen da für, d ass d ie K riechgeschwindigkeit a bnimmt und di e F ließspannung ansteigt. 

Während de r A bkühlung e ntsprechen di e e inzelnen S pannungswerte d er Z ugfließspannung 

der j eweiligen T emperatur. D ie A symmetrie d er S pannungs-Temperatur Kurve l ässt d arauf 

schließen da ss m ehrere V erformungsmechanismen w ährend e ines T hermozyklus a ktiv s ind 

[10]. 

Auch zu berücksichtigen ist der Einfluss einer eventuell vorhandenen Passivierungsschicht. In  

Abb. 2.2 ist eine typische Spannungsmessung für eine 600nm dicke Al Schicht gezeigt. Da Al 

eine natürliche Passivierungsschicht besitzt, welche sich sofort bei Kontakt mit Luft ausbildet, 

werden diese Art der Kurve bis jetzt in der Literatur allgemein als „Al Typ“ [19] bezeichnet 

(Schicht mit Oberflächendeckschicht). Schichten ohne Passivierung weisen ein etwas anderes 

Verhalten und z um T eil niedere Fließspannungen be i R aumtemperatur a uf und w erden 

teilweise in  der Literatur als „Cu Typ“ [19] bezeichnet. Jedoch s ind diese Bezeichnung wie 

„Al Typ“ oder „Cu Typ“ nicht z ulässig, da  a uch A l S chichten ein „Cu Typ“ ähnliches 
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Verhalten aufzeigen können, wie die gemessenen Spannungs-Temperatur Kurven in Kapitel 

4.2 (Abb. 4.10-4.13) zeigen. 

Eine M odellierung d es plastischen B ereiches für S chichten die d em „ Al Typ“ en tsprechen, 

wurde von  F linn [ 9] au f d er Basis v on t hermisch ak tiviertem V ersetzungsgleiten 

vorgeschlagen. Im Flinn M odell w ird angenommen d ass r echteckige H indernisse ex istieren 

welche durch thermische Aktivierung überwunden werden. Die plastische Dehnrate ε pl ergibt 

sich dann aus 

 















 −⋅

⋅
∆

−⋅=
τ
σεε m

Tk
F

B
pl 1exp0     (2.11) 

 

Dabei ist ΔF die Aktivierungsenergie, kB die B oltzmann K onstante, T  di e a bsolute 

Temperatur, m der Schmidfaktor, σ die biaxiale Spannung in der Schicht und τ die 

notwendige Schubspannung um Versetzungshindernisse bei T=0K zu überwinden. ε 0 ist eine 

Konstante und ergibt sich aus 

 

Db νλρε ⋅⋅⋅=0       (2.12) 

 

wobei hier ρ die Versetzungsdichte, b der Burgersvektor, λ einem Aktivierungsabstand und νD 

die Debye-Frequenz (~1013 Hz für kfz Metalle) ist. 

Kobrinsky und T hompson [34] konnten dieses Modell bei Untersuchungen an Ag Schichten 

anwenden und a nhand v on i n s itu T EM U ntersuchungen f ür t iefe T emperaturen bestätigen 

[35]. 

 

2.3. Verformungsmechanismen in dünnen Schichten 
 

Diffusion und V ersetzungsaktivität spielen e ine große Rolle im Verhalten von M etallen be i 

plastischer Verformung. In Abhängigkeit der Temperatur und Spannung im Material gibt es 

mehrere V erformungsmechanismen di e a blaufen könne n. W elcher di eser M echanismen 

dominierend i st, ka nn i n s o g enannten V erformungsdiagrammen da rgestellt w erden. 

Allgemein kann gesagt werden, dass be i hohen Spannungen die plastische Verformung von  

Versetzungen getragen wird. B ei m ittleren bi s hohe n hom ologen T emperaturen i st da s 
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Versetzungskriechen dominierend und bei kleinen Spannungen wird die Verformung über das 

Diffusionskriechen getragen. D ünne S chichten h aben gegenüber de n Massivmaterialien ein 

größeres G renzflächen z u V olumen V erhältnis u nd da mit s tehen m ehr D iffusionspfade z ur 

Verfügung. B ei ni ederen T emperaturen (<0.2·Tm) s ind D iffusionsprozesse e ingefroren, und  

die plastische Verformung  wird nur mehr durch Versetzungsaktivität getragen. 

In dünnen Schichten sind verschiedene Mechanismen für die plastische Verformung bekannt: 

Korngrenzen- und Gitterdiffusion [1, 5], Versetzungsklettern [36] und das Versetzungsgleiten 

[7, 20, 21 ]. Diese Mechanismen wurden von M urakami et al. [22] und Koleshko et al. [36] 

mit H ilfe v on R elaxationsexperimenten untersucht. U m di e hohe n S pannungen i n de n 

Schichten und di e Abhängigkeit von d er Schichtdicke oder Korngröße zu erklären, mussten 

theoretische M odelle en twickelt w erden, w elche ei n G leiten d er V ersetzungen 

berücksichtigen.  

Während des Abscheideprozesses entwickeln s ich, abhängig von den Abscheideparametern, 

sehr vi ele kl eine Körner. E rst durch di e nachfolgende Glühbehandlung entwickelt s ich e ine 

kolumnare Mikrostruktur, die für Schichten typisch ist. Die Korngröße einer dünnen Schicht 

ist übl icherweise dur ch die S chichtdicke l imitiert. W ährend de r A bscheidung könn en a uch 

Hindernisse innerhalb der Schicht erzeugt werden. Diese behindern gleich wie Korngrenzen 

die A ktivität und G eschwindigkeit von V ersetzungen. D a pol ykristalline S chichten de utlich 

mehr Korngrenzen als epitaktische Schichten haben, gilt dies unter anderem als Grund, dass 

die Zu g-Fließspannung f ür pol ykristalline S chichten höhe r als f ür gleich dicke ep itaktische 

Schichten ist [17]. A uch hä ngt d er A nstieg d er Zug-Fließspannung mit de r K orngröße 

zusammen [10, 11]. Dabei gilt, dass die kleinste Dimension (Schichtdicke oder Korngröße) 

ausschlaggebend ist. 

Bei V ersuchen mit d em B ulge-Test konnt e a n l egierten A l S chichten ei ne H all-Petch 

Beziehung von Griffin [33] et al. beobachtet werden. Chaudhari [7], Nix [20] und Thompson 

[21] erklärten die hohen Zug-Fließspannungen mit Versetzungsgleiten und der Verankerung 

von Versetzungen an der Grenzfläche.  Das Model von Nix [20] nimmt an, dass das plastische 

Fließen von  V ersetzungen getragen w ird, die V ersetzungen aber dur ch da s A blegen von 

Versetzungssegmenten an den Grenzflächen (Schicht-Substrat, Schicht-Passivierungsschicht) 

behindert werden. Diese Versetzungssegmente gleichen denen in epitaktischen Schichten. Die 

sich daraus ergebende Fließspannung ΔσNix [20] berechnet sich zu: 
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wobei m der Schmid Faktor ist, welcher die Schubspannung τ  

 

στ ⋅= m        (2.14) 

 

und die Normalspannung σ verknüpft . Für e ine ( 111) or ientierte S chicht i st m =0 f ür e ine 

(111) G leitebene pa rallel z ur S chichtoberfläche und m =0.27 f ür di e 3 ve rkippten (111) 

Gleitebenen mit den Winkeln λ=35.3° und φ= 70.5°, b entspricht dem Burgers Vektor, ν der 

Poissonzahl der Schicht, φ ist der Winkel zwischen der Gleitebenenormalen und  der 

Schichtnormalen, β beschreibt den Austrittradius der Versetzung, hf ist die Dicke der Schicht 

und μeff entspricht dem e ffektiven S chermodul de r S chicht. D er e ffektive S chermodul 

berücksichtigt da bei d en E influss e ines S ubstrates und e iner eventuell vor handenen 

Passivierungsschicht au f d ie Linienenergie ei nes V ersetzungssegmentes. E r b erechnet s ich 

mit Hilfe der Formel zu [20]: 
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 (2.15) 

 

Hierbei sind μf, μs , und μo die e ntsprechende S chermodule für S chicht, S ubstrat und 

Passivierungsschicht, ho ist die Dicke der Passivierungsschicht, βs und βo sind Konstanten und 

beschreiben den Austrittsradius für das Spannungsfeld einer Grenzflächenversetzung. 

Thompson [21] erweiterte da s M odell von N ix i ndem e r a uch da s A blegen von  

Versetzungssegmenten a n de n K orngrenzen e rlaubte. E r s etzte di e A rbeit, e iner a n de r 

Oberfläche er zeugten V ersetzung welche du rch e in z ylinderförmiges Korn be wegt wird, 

gleich jener Energie die benötigt wird, um eine Versetzung entlang der Korngrenzen und dem 

Grund des Kornes zu bewegen. Die sich daraus ergebende Spannung beträgt nach [21]: 
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wobei d der Korngröße entspricht. 

Chaudhari [ 7] und N ix [20] involvierten i n i hren M odellen a uch de n W iderstand de s 

Materials gegen di e V ersetzungsbewegung und die A nwesenheit einer P assivierungsschicht 

oder e ines n atürlichen Oxides. D as C haudhari M odell min imiert d ie to tale E nergie d es 

Systems, um d ie maximale Dehnung zu berechnen, welche eine Schicht auf einem Substrat 

ertragen ka nn. N ix´s S chlussfolgerungen ba sieren a uf de r Bewegung vo n dur chstoßenden 

Versetzungen i n e iner e pitaktischen S chicht, wie s ie von Freund [ 45] m odelliert wurden. 

Freund s chlug aufgrund von B eobachtungen vo r, da ss a n de n b eiden Grenzflächen e iner 

Schicht (Substrat-Schicht, S chicht-Oxidschicht) sich V ersetzungssegmente bi lden, di e di e 

Bewegung der Versetzung behindern wie an Abb. 2.3 dargestellt. 

 

 
Abb. 2 .3: S chema d es Nix-Freund M odells [ 20, 45] f ür ei ne p assivierte S chicht. E ine 

Versetzung bewegt sich aufgrund der biaxialen Spannung σ auf einer Gleitebene durch eine 

Schicht. S ie hi nterlässt da bei a n de n G renzflächen s o g enannte 

Grenzflächenversetzungssegmente. 

 

Während sich die Versetzung aufgrund der biaxialen Spannung auf ihrer Gleitebene durch die 

Schicht b ewegt, h interlässt s ie an  o der n ahe den G renzflächen ei n Versetzungssegment. 
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Daraus geht di e m inimale e rforderliche bi axiale S pannung he rvor, di e e ine a n be iden 

Grenzflächen v erankerte V ersetzung benötigt, um s ich dur ch di e S chicht z u be wegen. A lle 

drei Modelle sagen voraus, dass die Schichtspannung invers proportional der Schichtdicke ist. 

Jene von C haudhari und  T hompson z eigen e ine kritische m inimale S chichtdicke unt erhalb 

derer ke in A nstieg d er F ließspannung m ehr e rfolgt, und d ass di e F ließspannung i nvers 

proportional z u de r K orngröße i st. D ehm [ 46] s tellt e ine g ute Ü bereinstimmung z wischen 

dem Nix Modell und de n Fließspannungen in epitaktischen Al und C u Schichten auf Al2O3 

Substraten f est [ 17, 47, 48]. In T EM E xperimenten w urden auch j ene M isfit 

Versetzungssegmente in epitaktischen Cu [17, 49] und Al [47, 48, 50] Schichten beobachtet, 

die für das Nix-Freund Modell benötigt werden. Die tatsächlich auftretenden Spannungen bei 

polykristallinen S chichten können mit diesen Modellen jedoch ni cht kor rekt vorhergesagt 

werden (siehe Abb. 2.4). W ährend in s itu E xperimenten a n p olykristallinen S chichten mit  

amorphen S iOx und S ixNy Zwischenschichten, konnte ge zeigt werden, da ss di e a morphe 

Grenzfläche z wischen S chicht und S ubstrat a ls Versetzungssenke wirkt. Es konnten ke ine 

stabilen Versetzungssegmente mit Hilfe von TEM Untersuchungen nachgewiesen werden [17, 

25, 47, 51, 52]. 

Von B lanckenhagen [ 53] konnt e zeigen, da ss a ndere A nsätze nöt ig s ind, a ls i n de n 

vorhergehenden Modellen, i n denen von e iner V ersetzung ausgegangen wird, di e durch ei n 

epitaktisches Korn gleitet. Er schlug ein Quellenmodell [54] vor, in dem berücksichtigt wird, 

dass Versetzungen aus Quellen in der Schicht erzeugt werden, und auch die Schneidprozesse 

von g leitenden V ersetzungen einen z usätzlichen B eitrag l iefern. Hierbei k ommt e s z ur 

plastischen V erformung i n de r S chicht, s obald die S pannungen i n einem K orn dur ch da s 

Aufstauen von V ersetzungen kr itisch w erden. A ls A nnahme di ent da bei, da ss di e 

Versetzungen dur ch Frank-Read-Quellen er zeugt w erden. M it k leiner w erdenden 

Schichtdicken oder Korngrößen i st das Erzeugen von Versetzungen immer schwieriger und 

dadurch w ird di e kl einere D imension be stimmend f ür di e F ließspannung. D ie S pannung σ q 

die be nötigt w ird um  eine V ersetzung a us einer F rank-Read-Quelle z u aktivieren und z u 

bewegen lässt sich mit Hilfe von: 
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berechnen, wobei d die Quellengröße darstellt und A eine Konstante mit dem Wert 3,0 ist, der 

sich a us S imulationsrechnungen e rgeben ha t [ 53]. E s zeigt s ich, da ss s ich f ür ei ne 

wiederholende Aktivierung der Quelle die Spannung minimiert, wenn die Größe der Quelle 

gleich einem Drittel der kleinsten Abmessung (Schichtdicke oder Korngröße) ist. 

Daraus ergibt sich auch ein Einfluss der Abmessungen, und n ach [53] ist damit die kleinste 

Dimension (Schichtdicke / Korngröße) bestimmend für die Fließspannung bei der jeweiligen 

Temperatur. A us A bb. 2.4 geht he rvor, da ss die M odelle von Nix und T hompson di e 

tatsächlich g emessenen W erte polykristalliner S chichten unterschätzen, u nd da s 

Quellenmodell eine gute Annäherung an experimentelle Werte aufzeigt. Ein Modell, welches 

exakt d ie W erte au s ex perimentellen D aten wiedergibt, m üsste n och z usätzlich j ene 

auftretenden R elaxationsmechanismen be dingt dur ch D iffusion be inhalten, da  

Diffusionsvorgänge b ereits a b 0.2·T m auftreten. D ies tr ifft f ür A l S chichten b ereits b ei 

Raumtemperatur (0.3·Tm) zu. 

 

 
Abb. 2.4: Vergleich von experimentell ermittelten Fließspannungen in Al Schichten bei RT: 

Chu [26], Dehm [17, 47, 48], Doerner [41], Eiper [55], Paszkiet [56], Venkatraman [13] und 

Thouless [57] mit den theoretischen Modellen für Aluminium. 
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Verglichen mit d em M assivmaterial, fällt be i dünne n S chichten e in höhe rer A nteil a n 

Grenzflächen und Korngrenzen auf, die als Diffusionspfade agieren können. Daher spielen bei 

höheren Temperaturen in dünnen Schichten diffusionskontrollierte Prozesse eine weit größere 

Rolle al s d ies b ei M assivmaterialien d er F all w äre. Im S peziellen b ei der R elaxation d er 

Schichtspannungen spielt die Diffusion eine große Rolle. Es wurde versucht das Spannungs-

Temperatur V erhalten von S chichten m it de n be kannten K riechmechanismen von  

Massivmaterialien z u s imulieren. D iese b asieren au f d en b ekannten P otenzgesetz-Kriechen, 

Versetzungskriechen oder de m D iffusionskriechen. In di esen Gesetzen sind j edoch k eine 

dimensionalen E inschränkungen i nkludiert, w ie s ie f ür dünne  S chichten vor liegen. D ie 

Kriechmechanismen i m M assivmaterial werden of tmals dur ch K orngrenzendiffusion 

dominiert [ 1, 58]. F ür pol ykristalline S chichten m üsste j edoch auch d ie O berflächen- und 

Grenzflächendiffusion hinzugezogen werden, die aufgrund ihres hohen Anteiles eine nicht zu 

unterschätzende R olle s pielt. J ackson un d Li [ 27] v ermuten, d ass es  ei nen 

Diffusionsgradienten gibt, der in der Nähe der Oberfläche mehr Materialtransport zulässt als 

an d er G renzfläche zwischen S ubstrat und S chicht. T houless f ormulierte di esen A nsatz 

mathematisch i ndem e r den K örnern e rlaubt s ich f rei a uf de m S ubstrat z u be wegen [ 59]. 

Dieses M odell w urde a uch von G ao e t a l. a ls G rundlage ve rwendet, um  s ein M odell de s 

Korngrenzen-Diffusionskriechens aufgrund der Einschränkung durch ein Substrat zu erstellen 

[28]. H ier w ird ke ine B ewegung ode r D iffusion e ntlang de r G renzfläche erlaubt. E inzig a n 

den Korngrenzen und der Oberfläche ist Diffusion möglich. Das Prinzip des Modells erlaubt 

einer S chicht unter Zugspannung, dass Oberflächenatome z u den Korngrenzen hinwandern, 

sich dor t a kkumulieren, und e inen K orngrenzenkeil bi lden ( Abb. 2.5). De r Ke il wi rd 

dargestellt a ls e ine A nordnung von kl etternden S tufenversetzungen un d s tellt e ine l okale 

Spannungsspitze i n de r S chicht da r. D adurch kom mt e s zu e iner V erstärkung de r 

Versetzungsaktivität in der Schicht und somit zu einer Steigerung des Verformungsprozesses. 

Der Keil bewirkt Spannungsinhomogenitäten in der Schichtebene und normal zur Oberfläche. 

Diese erzeugen S cherspannungen p arallel z ur G renzfläche, u nd d amit e ine M öglichkeit f ür 

Versetzungen s ich p arallel z ur G renzfläche zu be wegen. In dünne n pol ykristallinen C u 

Schichten konnt e di eser T yp d er V ersetzungsbewegung mit H ilfe v on in  s itu T EM 

Experimenten nachgewiesen werden [29, 60-63]. 
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Abb. 2.5: T heoretisches M odell de s K orngrenzen-Diffusionskriechens na ch G ao [ 59]. 

Aufgrund de r a nliegenden Zugspannung könn en O berflächenatome i n di e K orngrenzen 

wandern und dor t „Diffusions-Keile“ bi lden. Es entsteht e in Spannungsfeld ähnlich dem an 

einer R issspitze. D adurch w irken S chubspannungen pa rallel z ur G renzfläche, di e z u 

Versetzungsaktivität führen können. 

 

Die Bildung und Entwicklung von so genannten „Hillocks“, oder Extrusionen ist ebenfalls ein 

bekannter V erformungsmechanismus. H illocks s ind durch V ersetzungen und D iffusion 

verursachte Aufwerfungen von M aterial an der Schichtoberfläche. Sie t ragen zur Relaxation 

der a uftretenden D ruckspannung während de s A ufheizprozesses be i. D er dom inierende 

Mechanismus f ür di e Hillockbildung i st na ch w ie vor  ni cht genau be kannt. E s gibt 

verschiedene Ansätze wie lokale Spannungsunterschiede in der Schicht, welche aufgrund des 

Potentialgradienten z u e inen M assentransportes entlang d er G renzfläche z wischen S chicht 

und S ubstrat f ühren [ 8]. A ndere M odelle s tützen s ich a uf e inen 

oberflächendiffusionskontrollierten P rozess, w elche s ich a uf e xperimentelle B eobachtungen 

und dessen Rückschlüssen s tützen [30]. In TEM Experimenten [64]  w urde die Bildung der 

Hillocks a n T ripelpunkten be obachtet un d a ufgrund de ssen ein M odell m it 

Korngrenzendiffusion als ausschlaggebenden Mechanismus vorgeschlagen. Auch andere [31, 

37, 65] schlagen die Korngrenzendiffusion als dominierenden Mechanismus vor. Aus in situ 

Messungen von H illockentwicklung und  Spannungsrelaxation von H wang [38] geht he rvor, 

dass di e H illockbildung nur  e inen T eil z ur R elaxation be iträgt und e in größerer T eil dur ch 

einen an deren M echanismus b eigesteuert wird. A lle d iese M odelle beruhen au f 
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diffusionsgesteuerten Prozessen, jedoch hat sich in den letzten Jahren gezeigt, dass auch die 

plastische V erformung von A l S chichten a ls E influss a uf di e H illockentwicklung 

berücksichtigt werden muss [32, 66, 67]. 

 

2.4. Ermüdung in dünnen Schichten 
 

Die E rmüdung während e iner B eanspruchung i st e iner de r H auptversagensursachen i n 

Massivmaterialien und ist bereits seit langer Zeit bekannt und untersucht worden. Hinsichtlich 

des Verhaltens von Schichten im Bezug auf thermomechanische Ermüdung gibt es noch sehr 

wenige Untersuchungen. Die meisten Studien haben sich mit der Ermüdung von Schichten in 

Bezug a uf E lektromigration [ 2, 3, 4 ] und m echanischer E rmüdung [ 68, 69, 70 ] b eschäftigt 

und da bei unt erschiedliche V orgehensweisen gewählt. A uch Untersuchungen aufgrund von  

thermomechanischer Ermüdung sind in der Literatur bekannt [39, 40, 71]. 

Thermomechanische Ermüdung tritt in jedem Schicht-Substratverbund auf, welcher während 

seiner E insatzzeit T emperaturschwankungen e rfährt und a ufgrund de r unt erschiedlichen 

Ausdehnungskoeffizienten de r M aterialkomponenten w echselnden m echanischen 

Spannungen ausgesetzt i st. E in w ichtiges A nliegen de r H albleiterindustrie i st di e 

Zuverlässigkeit von S trukturelementen. Der Einfluss der thermomechanischen Ermüdung auf 

diese immer kleiner werdenden Strukturen ist jedoch nach wie vor nicht genau bekannt, noch 

lässt s ich vor hersagen, a ufgrund w elcher M echanismen di e S chicht v ersagen w ird und w ie 

dies z u ve rhindern w äre. U ntersuchung übe r di e t hermomechanische S chädigung von  

elektronischen S trukturelementen in de r Größenordnung von 10 - 100μm [72] zeigten, dass 

die t hermomechanische E rmüdung und i hre z u G runde l iegenden P rozesse w eitgehend 

unbekannt sind. 

Bekannt i st, dass di e Erzeugung von  Versetzungen und d eren Bewegung durch di e Schicht 

aufgrund de r K orngröße ode r de r S chichtdicke eingeschränkt w ird [ 20, 55, 73, 74 ]. E ine 

Schädigung durch Ermüdung und das darauf folgende Versagen eines Bauteils basiert auf der 

Entwicklung von s tabilen V ersetzungsstrukturen i n de r G rößenordnung von einigen 

Mikrometern. A ufgrund de ssen t aucht di e Frage a uf, warum be i mikroelektronischen 

Bauteilen i m S ubmikrometerbereich ebenfalls eine S chädigung dur ch E rmüdung a uftritt. 

Erheblich interessanter wird diese Frage, wenn die thermomechanische Ermüdung betrachtet 

wird. J ene z usätzlich a blaufenden D iffusionsprozesse a ufgrund de r hö heren T emperatur 
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verhalten s ich b ei S chichten, a ufgrund i hrer hoh en A nzahl a n G renzflächen anders, a ls be i 

dem e ntsprechenden M assivmaterial. E s könnt e gemutmaßt w erden, dass a ufgrund d er 

Diffusionsprozesse mögliche Schädigungen a usgeglichen w erden ode r sich a ndere 

Schädigungsmerkmale e rgeben. E xperimentelle B eobachtungen i n m etallischen S chichten 

weisen e inige C harakteristika f ür E rmüdung auf, j edoch z eigten di e S chichten e inen 

eindeutigen Unterschied im Ermüdungsverhalten gegenüber dem Massivmaterial [39, 69, 75-

81]. S eit i n m ikrostrukturellen S tudien g ezeigt w erden konnt e [ 82], dass s ich t ypische 

Versetzungsstrukturen f ür E rmüdung i n dünne n F olien g ebildet ha ben, wird ve rmutet da ss 

man ä hnlich w ie i n M assivmaterialien übe r di e K orngröße di e A uswirkung d er E rmüdung  

einschränken ka nn. E s g ibt nur  be grenzte D aten f ür S chichten i m S ubmikrometerbereich, 

dennoch zeigen diese, dass die Formation von ermüdungstypischen Versetzungsstrukturen bei 

kleiner w erdenden S chichtdicken [ 69, 80, 81] behindert w ird. In ne ueren U ntersuchungen 

wurden Low C ycle Fatigue ( LCF) V ersuche von C u-, Au - und A l-Schichten au f 

Polyimidsubstraten dur chgeführt [ 83, 84]. E s konnte ge zeigt werden, da ss be i di cken 

Schichten ähnliche Effekte auftreten wie für das Massivmaterial. Extrusionen und Hohlräume 

an der Grenzfläche, sowie interkristalline Risse konnten gefunden werden. Das Versagen der 

Schichten w ird e rklärt dur ch R isserzeugung aufgrund von e ntstandenen H ohlräumen. Die 

Hohlräume e ntstehen du rch de n Zusammenschluss von Leerstellen. B ei S chichten konnt e 

gezeigt w erden, da ss mit a bnehmender S chichtdicke di e S chädigung, be zogen a uf di e 

Formation von E xtrusionen und H ohlräumen, welche z um V ersagen de r S chicht f ühren, 

abnimmt. Die Steigerung der Lebensdauer wird auf schnelle Erholungsprozesse (Vernichtung 

von Leerstellen) zurückgeführt. Dadurch wird der Zusammenschluss von Leerstellen zu Poren 

vermieden und  di e R issbildung unt erdrückt. Basierend a uf di esen T atsachen k ann d arauf 

geschlossen werden, dass mit abnehmender Schichtdicke und K orngröße die Formation von 

Versetzungsstrukturen behindert wird und damit unter LCF Konditionen die Lebensdauer für 

mechanische E rmüdung ge steigert werden ka nn. E s konnt e a n ul tradünnen C u S chichten 

(<200nm) [85] auch gezeigt werden, dass die Anwesenheit von Passivierungsschichten keinen 

Einfluss a uf da s S pannungs-Temperaturverhalten ha t und nur  di e D icke de r S chicht di e 

maßgebliche Größe ist. Passivierte Schichten (<100nm) zeigen ein rein elastisches Verhalten 

während e ines T hermozyklus und e rst m it z unehmender D icke de r S chicht kom mt e in 

plastisches V erhalten h ervor. D ies l egt na he, da ss D iffusionskriechen, de r e inzig z u 
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Verfügung s tehende V erformungsmechanismus f ür ul tradünne S chichten be i h ohen 

Temperaturen durch die Anwesenheit einer Passivierungsschicht unterdrückt wird. 

 

2.5. Ziel der Arbeit 
 

In d en l etzten 20 J ahren w urden s ehr vi ele U ntersuchungen a n dünnen S chichten 

durchgeführt, um ih r Verhalten z.B. unt er mechanischer Belastung, Stromfluss ode r 

Temperatur zu ergründen. Welche Mechanismen in den Schichten ablaufen, während sie den 

unterschiedlichsten Belastungen a usgesetzt s ind, und i hr a ndersartiges V erhalten gegenüber 

Massivmaterialien w urde s owohl ex perimentell al s au ch t heoretisch u ntersucht. D ie beiden 

am häufigsten verwendeten theoretischen Modelle zur Beschreibung der Fließspannung gehen 

von g rößenabhängigen E ffekten aus, und n ehmen Versetzungsgleiten durch die Körner und 

Versetzungsbildung a n den G renzflächen [20, 45]  an ode r Versetzungsnukleation dur ch 

Frank-Read-Quellen [53, 54] . Obwohl es eine Vielzahl von U ntersuchungen gibt, sind viele 

Vorgänge in den Schichten noch nicht verstanden, oder noch nicht bekannt. 

Die Verformung von dünne n Schichten läuft vorwiegend über Versetzungsbewegungen [29, 

60-63] und Diffusionsprozesse ab [31, 37, 38, 64, 65] . Die Anwesenheit einer Passivierung, 

wie s ie im F all f ür A l  aufgrund de s natürlichen O xids s tets vorhanden i st, ändert noc h 

zusätzlich das Verhalten einer Schicht gegenüber einer auftretenden Belastung. Das Verhalten 

der Versetzungsbewegung ändert sich so, dass während der Bewegung einer Versetzung auch 

an der Grenzfläche zur Passivierungsschicht Versetzungssegmente abgelegt werden können, 

während an  einer unpassivierten Oberfläche d ie Versetzungen ungehindert ins F reie l aufen. 

Die auftretende Oberflächendiffusion wird ebenfalls behindert und damit wird die Koppelung 

zwischen Oberflächendiffusion und Korngrenzen-Diffusionskriechen unterdrückt. 

Es l ässt s ich al lgemein s agen, d ass d ie V erformung i n dünne n S chichten be i ni ederen 

Temperaturen von Versetzungsaktivität g etragen w ird und be i hohe n Temperaturen von 

Diffusionsmechanismen. Zu be achten i st j edoch, dass b ei A l b ereits b ei R aumtemperatur 

Diffusion vor liegt ( 0.3·Tm). E s g ibt b ereits U ntersuchungen [39, 40, 71]  die s ich mi t 

thermomechanischer Ermüdung beschäftigt haben. Es muss erwähnt werden, dass hierbei die 

Temperaturänderungen am S chicht-Substratverbund m it H ilfe von  S trom (Joulsche 

Widerstandsheizung) eingebracht w urde. D aher l ässt s ich ein E influss de s S tromes a uf 

Schädigungen ni cht vollständig ausschließen, da  E lektromigration i n dünne n 
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stromdurchflossenen S chichten e in be kanntes Phänomen [2, 3, 4 ] ist. Die au ftretenden 

Schädigungen durch zyklische Belastungen sind in Massivmaterialen bekannt, jedoch lassen 

sich diese Modelle nicht oder nur teilweise auf dünne Schichten übertragen. Zum größten Teil 

unverstanden sind jene Prozesse, die zu den Schädigungen der Schichten führen. Die Ansätze, 

die au s d en ex perimentellen B eobachtungen en twickelt w urden, könne n nur  t eilweise di e 

auftretenden S chädigungen e rklären. Stand de r F orschung i st, dass V ersetzungen sich nicht 

nur in bevorzugten Gleitebenen bewegen, sondern auch durch planares Gleiten in der Schicht 

zur Verformung beitragen können. Bekannt ist auch, dass die Grenzfläche zwischen Substrat 

und S chicht e ine R olle s pielt. D ie an einer a morphen G renzfläche abgelegten 

Versetzungssegmente k önnen s ich du rch D isintegration de s V ersetzungskerns auflösen, 

während dies an epitaktischen Grenzflächen nicht beobachtet wurde [17, 25, 47, 51, 52] . Das 

von G ao [59] vorgeschlagene Modell von e inem K orngrenzen-Diffusionskriechen m uss f ür 

Al S chichten übe rdacht w erden, da  du rch da s vor handen s ein e iner na türliche 

Passivierungsschicht di e O berflächendiffusion behindert i st. Damit wird das B ilden j ener 

Spannungsfelder verhindert, d ie d afür v erantwortlich g emacht w erden, dass V ersetzungen 

planar Gleiten könn en. Bei hoh en T emperaturen konnt e f ür s ehr dünn e S chichten gezeigt 

werde, dass das Diffusionskriechen der dominierende Verformungsmechanismus ist. 

Diese Arbeit soll e inen weiteren Teil zum Verständnis des thermomechanischen Verhaltens 

von dünne n S chichten be itragen. Ziel de r Untersuchungen i st e s A l S chichten m it 

unterschiedlicher Korngröße, S chichtdicke und T extur wiederholt thermischen Z yklen z u 

unterziehen, um Schädigungsprozesse, die zur thermomechanischen Ermüdung führen, besser 

verstehen zu können. E s w erden a uch R elaxationsexperimente in de r A bkühlphase 

durchgeführt, um j ene Prozesse besser zu ve rstehen, die z u de n hohe n S pannungen von 

dünnen S chichten f ühren. Es w ird v ersucht d ie e xperimentell e rmittelten D aten mit d en 

theoretischen Modellen zu vereinen. 

Die experimentelle Methode, um di e Schädigung in den Materialien he rbeizuführen, beruht 

auf de n dem r aschen Aufheizen und A bkühlen de r S chichten i n e inem N 2 gefluteten 

Rohrofen. Zusätzlich w erden di e S chichten n och m it e iner S ubstrat-Krümmungsanlage 

untersucht, i n w elcher a uch di e R elaxationsexperimente dur chgeführt w urden. D ie 

Auswertung und  U ntersuchung der S chichten e rfolgte mitte ls R asterelektronenmikroskopie 

(REM) und Beugung rückgestreuter E lektronen ( EBSD). D urch di e unt erschiedlichen 

Schichtdicken, und die Textur soll der Einfluss der Mikrostruktur auf die thermomechanische 
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Schädigung unt ersucht w erden, und gegebenenfalls ne ue M odelle e ntwickelt w erden. D ie 

Relaxationsexperimente s ollen o ffen l egen, welche P rozesse in de r A bkühlphase de r 

Schichten z u d eren V erfestigung führen und  s omit vor handen M odelle unt erstützen ode r 

durch realistischere ersetzen.
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3. Experimentelles 
 

3.1. Schichtsysteme 
 

Im Rahmen dieser Arbeit wurden gesputterte Al Schichten von unterschiedlichen Herstellern 

verwendet. 

 

3.1.1. Schichtsystem A 

 

Verschiedene Schichtdicken von 25nm  bis 2000nm wurden am Institut für Festkörperphysik 

der T U W ien mit  einer A lcatel S CM450 M agnetronsputteranlage he rgestellt. A ls S ubstrat 

wurden ~310μm dicke (001) Si Waferstücke verwendet, welche mit einer amorphen SiNx (a-

SiNx) Diffusionsbarriere be schichtet w urden. D as M agnetronsputtern wurde mit e inem A l 

Target (99.9999% R einheit) bei R aumtemperatur und unt er H ochvakuum ( <5·10-6 mbar) 

durchgeführt. W ährend der A bscheidung b etrug d er Arbeitsgasdruck d es A rgons 3. 8·10-3 

mbar b ei ei ner A rgon Plasmaleistung von 20 0W. A ufgrund di eser Arbeitsbedingungen 

konnten S chichten m it e iner (111) Fasertextur e rzeugt w erden. A lle S chichten übe r 100nm  

Dicke weisen eine durchgehend geschlossene Schicht und bereits Hillocks auf. 

 

3.1.2. Schichtsysteme B 

 

Polykristalline S chichten m it Schichtdicken 200, 400, 600, 1000  bz w. 2 000nm w urden a m 

MPI für M etallforschung (Stuttgart) mitte ls Magnetronsputtern hergestellt. A ls S ubstrate 

wurden ~280μm dicke (001) Si Wafer mit einer amorphen SiOx (a-SiOx) Schicht verwendet. 

Nach ei ner R einigung m it ei nem Ar Plasma bei 200eV erfolgte d ie Beschichtung mit H ilfe 

eines Al Targets (99,999% Reinheit) bei Raumtemperatur und einem Basisdruck von ~ 2·10-

9mbar vor  der Beschichtung bei 200W Sputterleistung. Im Anschluss wurden die Schichten 

für 15 Minuten bei 450°C geglüht. Aufgrund dieser Bedingungen weisen alle Schichten eine 

(111) Fasertextur und eine durchgehend geschlossen Schicht auf. Auffällig ist auch die große 

Korngröße u nd glatte O berfläche d er S chichte v erglichen mit d em S chichtsystem A (siehe 

Tab. 4.1, Kapitel 4.1). 
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Die ep itaktischen S chichten w urden b ei d en g leichen A bscheidebedingungen w ie d ie 

polykristallinen h ergestellt. A ls S ubstrat w urden ~330μm dicken (0001) α-Al2O3 Substrate 

verwendet. Im G egensatz zu de n pol ykristallinen S chichten weisen h ier d ie ep itaktischen 

Schichten keine Faserstruktur auf, sondern 4 a usgeprägte Orientierungen die aufgrund e iner 

Orientierungsbeziehung mit d em ( 0001) α-Al2O3 entstehen [ 61]. Einzig d ie S chicht mit  

600nm Dicke weist in den EBSD Messungen eine perfekt einkristalline Textur auf. 

Alle Schichten wurden von Dehm [17], Eiper [55] und G oldgruber [86] bei Untersuchungen 

eingesetzt. E s m uss da von a usgegangen werden, da ss die im Rahmen d ieser D issertation 

verwendeten „ Stuttgarter“ Schichten b ereits mehrere thermische Zyklen gesehen ha ben, da  

genaue Aufzeichnungen über alle durchgeführten Versuche nicht vorliegen. 

 

3.2. Spannungsmessung 
 

3.2.1. Substratkrümmungsmethode 

 

Die Substratkrümmungsmethode a uch W afer-Curvature M ethode genannt, ba siert auf d em 

Prinzip, dass ei ne S chicht m it d er D icke h f und einer biaxialen Spannung σ auf einem 

elastischen Substrat eine Krümmung induziert. Die Spannung und di e Krümmung (bzw. der 

Krümmungsradius) sind in der von Stoney [24] 1909 beschriebenen Formel verknüpft: 
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


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
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−⋅

⋅
⋅

=
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6 RRh

hM

f

ssσ .     (3.1) 

 

Dabei b eschreibt Ms den bi axialen M odul de s Substratmaterials, h s und h f die D icke d es 

Substrates und de r S chicht, R 0 ist de r R adius d es unbe schichteten S ubstrates und R  i st de r 

Radius de s V erbundes na ch de r A bscheidung [ 10, 24 ]. D er w esentliche V orteil is t a us d er 

Formel er sichtlich: E s w erden n ur d ie E igenschaften d es S ubstrates f ür d ie 

Spannungsberechnung benötigt, von  de r S chicht m uss l ediglich di e D icke b ekannt s ein. 

Dadurch i st es mö glich mit H ilfe d er S toneyformel P hasenumwandlungen und pl astische 

Deformationen durch Messung der Substratkrümmung zu bestimmen. 

In dieser Arbeit werden bereits beschichtete Proben verwendet. Dadurch ist es unmöglich die 

absolute biaxiale S chichtspannung z u m essen, d a hi erfür aufgrund d er Stoney F ormel de r 
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Ausgangsradius R0 des unbe schichteten S ubstrats be nötigt w ird ( siehe Anhang A ). Einige 

Proben w urden m ittels röntgenographischer Spannungsmessung vor  einer t hermischen 

Behandlung hi nsichtlich i hrer S chichtspannung untersucht, um a däquate R eferenzpunkte z u 

erhalten.  

Der Einfluss des Ausgangsradius des unbeschichteten Substrates ist in Anhang A ersichtlich. 

Aufgrund de s A usgangsradius kom mt e s n ur z u e iner V erschiebung de r absoluten 

Spannungswerte hi nsichtlich de s N ullpunktes de r bi axialen S pannung und ni cht z u e iner 

relativen V eränderung d er S pannungswerte z ueinander. E s i st daher möglich d ie r elative 

Spannungsänderung e xakt z u m essen und di ese übe r di e T emperatur a ufzutragen. Als 

Referenz für eine Schicht d ienten entweder d ie durch XRD ermittelten Spannungswerte vor 

einer t hermischen Behandlung, od er j ene aus de n Relaxationsmessungen e rmittelten. Durch 

das Halten der Temperatur über 4 Stunden während des Abkühlens kurz nach der maximalen 

Temperatur e ines T hermozyklus, ka nn d araus ge schlossenen w erden da s s ämtliche 

Spannungen auf annähernd Null abgebaut sein sollten, und da raus ergibt s ich ein Nullpunkt 

für die betreffende Schichtdicke. 

 

3.2.2. Funktionsweise und Aufbau der Substrat-Krümmungs Anlage 

 

Für di ese A rbeit w urde das M ulti-Beam O ptical S ensor ( MOS) S ystem d er F irma k-Space 

Associates verwendet. Es beruht darauf, dass mehrere parallel einfallende Laserstrahlen von 

der Oberfläche reflektiert und d ie r eflektierten S trahlen detektiert werden. Bei einer ebenen 

Oberfläche werden die parallelen einfallenden Strahlen von der Oberfläche reflektiert und der 

Abstand und W inkel z wischen d en r eflektierten S trahlen bleibt im Vergleich z u d en der 

einfallenden S trahlen unverändert. T reffen di e e infallenden S trahlen a uf e ine gekrümmte 

Oberfläche, so w erden d iese an  d er O berfläche an d en e inzelnen P ositionen unt er 

verschiedenen Winkel reflektiert. Damit kommt es zu e iner Verschiebung de r Abstände de r 

Laserstrahlen i m D etektor gegenüber j enen einer eb enen Oberfläche ( siehe s chematische 

Skizze i n A bb. 3.1). Aus de r V erschiebung de r A bstände lä sst s ich d ie K rümmung d es 

Schicht-Substratverbundes bestimmen. 
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Abb. 3.1: Prinzip des Substrat-Krümmungs Messsystems mit Hilfe von Laserstrahlen: a) 

Position der Laserstrahlen am CCD Detektor bei einer unverspannten Probe; b) Position der 

Laserstrahlen am CCD Detektor nach einer Temperaturerhöhung und der damit verbundenen 

Krümmung der Probe. 
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Zur E rzeugung de r Laserstrahlen wird i n di esem M OS-System e in D iodenlaser mit e iner 

Wellenlänge von 658n m und e iner m aximalen Leistung von 20m W (Laserklasse 3 B) 

verwendet. Aus einem einzelnen Laserstrahl wird mit Hilfe zweier Etalons ein 4x4 Array von 

parallelen Laserstrahlen erzeugt. Diese werden von der Probenoberfläche reflektiert und über 

einen p ermanent g esteuerten S piegel au f ei ne 2 D-CCD K amera gelenkt. A ufgrund d er 

Verschiebungen eines Laserspots k ann di e Ä nderung d er S ubstratkrümmung de tektiert 

werden und mit Hilfe der Formel 
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wird di e Ä nderung de r S chichtspannung für d iesen e inen S pot be rechnet. Hier is t d di e 

gemessene Änderung d es S trahlenabstands, d 0 der A usgangsabstand de r Strahlen, L i st de r 

Abstand z wischen P robenoberfläche und C CD D etektor und α der Winkel zischen 

einfallenden Laserstrahl und de r Normalen auf di e P robenoberfläche ( siehe A bb. 6) . Die 

gesamte Spannung in der Schicht, ergibt sich aus dem Mittel der 16 Einzelmessungen. 

Der Laser und de r Detektorkopf des MOS S ystems s ind auf dem Deckel ei ner umgebauten 

Vakummkammer an geflanscht. D ie V akuumkammer h at m ehrere Anschlüsse d ie ei nen 

Betrieb u nter Atmosphäre (mit N 2) und unter H ochvakuumbedingungen ( <2·10-5 mbar) 

ermöglichen. Die P robe befindet s ich i nnerhalb der V akuumkammer auf einem Heizsystem 

der Firma Tectra [87]. Dieses System besteht aus einer Heizplatte aus pyrolitischen Bornitrid 

und e iner z ugehörigen P ID S teuereinheit. D ie T emperaturmessung und da mit di e 

Temperatursteuerung erfolgt i n e iner kl einen Ausnehmung a n de r S eite der H eizplatte 

mithilfe e ines Thermoelementes. Mit Hilfe d ieses Systems (Abb. 3.2) is t es möglich in  situ 

Messungen von T emperatur-Spannungszyklen i n R ealzeit und un ter ve rschiedenen 

atmosphärischen Bedingungen zu ermöglichen. Maximale Temperaturen von 1000°C können 

mit einer maximalen Heizgeschwindigkeit von 300°C/min erreicht werden. Die Abkühlraten 

sind bedeutend niedriger, da für hohe Kühlraten ein Kühlsystem benötigt werden würde. Für 

die V ersuche a n de n Al S chichten w urden j edoch H eiz und K ühlwerte v on 10°C /min 

verwendet. D ie K ühlrate von 10°C /min w eist bis z u e iner T emperatur von 70°C  ohne  

zusätzliche K ühlung einen l inearen V erlauf auf. U m e ine ko rrekte Temperatur a n de r 

Probenoberfläche anzugeben wurde Kalibrierungsversuche mit Hilfe e ines Thermoelements, 
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welches an einem u nbeschichteten S ubstrat an gebracht wurde d urchgeführt. In d er 

Auswertung d er E xperimente i st j ene T emperatur d ie an gegeben wird, i mmer j ene 

Temperatur d ie an  d er S ubstratoberfläche ak tuell i st. E ine g enauere B eschreibung d er 

kompletten A nlage, d ie im R ahmen d ieser D issertation au fgebaut w urde, befindet s ich i m 

Anhang B. 

 

 
Abb. 3.2: Prinzipieller Aufbau der Substrat-Krümmungsanlage mit den Hauptkomponenten.  

 

3.3. Thermozyklen 
 

Für di e A usführung de r T hermozyklen s tehen z wei ve rschiedene Systeme z ur V erfügung, 

zum e inem d ie Substrat-Krümmungsanlage u nd e in R ohrofen. D er R ohrofen i st e in 

Infrarotrohrofen vom T yp IRF 10 d er Firma Behr ( siehe Abb. 3.3). Alle Versuche mit 1 00 

und m ehr Zyklen w urden i n di esem O fen d urchgeführt. U m e ine Kontamination de r 
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Oberfläche zu verhindern, wurde während dem Zyklieren das Quarzrohr mit N2 gespült (~2 

l/min). D ie H eizrate be trug 30°C /s und di e Abkühlrate i m M ittel 3° C/s, a ufgrund d er 

fehlenden Kühlung. B ei de r M aximaltemperatur w urde di e P robe 30 S ekunden a uf 

Temperatur g ehalten, um ei ne h omogene T emperatur i n d er gesamten Probe z u er reichen. 

Alle i n di esem O fen dur chgeführten V ersuche ha tten a ls M inimaltemperatur 100°C  und  

450°C als Maximaltemperatur.  

Jene in der Substrat-Krümmungsanlage durchgeführten Versuche, hatten niedrigere Heiz- und 

Kühlraten, a ufgrund de r g leichzeitig dur chgeführten S pannungsmessung m it H ilfe e ines 

laseroptischen M eßsystems ( Kapitel 3.2.2) . H ier be trugen di e H eiz- und K ühlraten f ür alle 

Versuche je 10°C/min. In der Substrat-Krümmungsanlage wurden während der Versuche mit 

unterschiedlichen atmosphärischen Bedingungen gemessen. Alle Versuche wurden entweder 

unter Hochvakuumbedingungen (<2·10-5 mbar) durchgeführt oder die Kammer wurde mit N2 

während des Versuches gespült. 

 

 
Abb. 3.3: Der Infrarotrohrofen I RF10 der F irma B ehr wurde f ür da s t hermische Zyklieren 

unter N2 Atmosphäre verwendet. 
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3.4. Isotherme Relaxation 
 

Unter ei ner isothermen Relaxation versteht m an das Halten bei kons tanter Temperatur über 

einen gewissen Zeitraum. Damit erreicht man eine Entspannung der Schicht, und es verbleibt 

nach e iner Zeit nur  m ehr e in a thermischer A nteil de r S chichtspannung, welcher dur ch di e 

Verformungsprozesse nicht weiter abgebaut werden kann. Alle Relaxationsversuche wurden 

in de r Substrat-Krümmungsanlage be i unt erschiedlichen a tmosphärischen B edingungen (N2 

Spülung oder Hochvakuum mit <2·10-5mbar) durchgeführt. Die Aufheizraten betrugen jeweils 

10°C/min und di e M aximaltemperatur 400°C . Vor j eder Haltezeit w urde e in kom pletter 

Thermozyklus dur chgeführt, um e inen A usgangszustand z u de finieren ( geschlossene 

Hysterese im Spannungs-Temperaturdiagramm). Die Haltezeit betrug bei allen Messungen 4 

Stunden, während di eser Zeit wurde di e Spannungsentwicklung alle 3 S ekunden gemessen. 

Die Au swertung d er Daten e rfolgte mit e inem T abellenkalkulationsprogramm. Die 

Relaxationskurven mussten mit Hilfe einer zweidimensionalen Exponentialfunktion 
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gefittet werden, um eine weitere Auswertung zu ermöglichen. 

 

3.5. Rasterelektronenmikroskop ( REM) u nd Beugung r ückgestreuter 

Elektronen (EBSD) 
 

Um die Mikrostruktur (Korngröße, Topographie) und T extur de r ve rwendeten Schichten z u 

beobachten, wurden R EM U ntersuchungen an den A l S chichten dur chgeführt. V erwendet 

wurde dafür ein Feldemissions-REM (LEO 1525), das mit e inem EBSD Detektor der Firma 

EDAX ausgestattet is t. Für d ie Sekundärelektronen (S E) Aufnahme d er REM-Bilder w urde 

mit e inem Inlens-Detektor be i einem Arbeitsabstand von  4mm und e iner 

Beschleunigungsspannung von 5kV  gearbeitet. D ie P roben w urden l eitend a m P robenhalter 

befestigt. Für EBSD Messungen wurde der Probenhalter in die entsprechende Position (70°) 

gekippt und be i e inem A rbeitsabstand von 12m m und 30kV  B eschleunigungsspannung di e 

Proben auf e iner Fläche von 75 x  75μm bei einer Schrittweite von 0.2μm abgerastert.  Alle 
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Proben de s S chichtsystems B  konnt en hi ermit untersucht w erden. D as S chichtsystem A  

erwies sich für diese Methode der Texturmessung aufgrund der sehr kleinen Korngrößen aller 

Schichten (<200nm) als untauglich. Es konnte jedoch die (111) Textur der Schichten bis zu 

einem minimalen Schichtdicke von 200nm mittels Messung mit e inem Spot an vereinzelten 

Punkten nachgewiesen werden. 

 

3.6. Röntgenographische Texturmessung 
 

Texturmessungen w erden mittels B eugung d er R öntgenstrahlen a m K ristallgitter 

durchgeführt. Dabei lassen sich die Orientierungen nicht direkt messen, sondern werden aus 

den ge messen P olfiguren be rechnet. F ür di e B eugung de r e infallenden Strahlen m uss di e 

Braggsche Gleichung erfüllt werden: 

 

( )θλ sin2 ⋅⋅=⋅ dn       (3.4) 

 

Dabei entspricht n der Beugungsordnung, λ der Wellenlänge der verwendeten Strahlung, d ist 

der Abstand der reflektierenden Netzebenen und θ der Reflexionswinkel. Durch Verwendung 

einer monochromatischen Strahlung einer bestimmten Wellenlänge λ und konstant gehaltenen 

Reflexionswinkel θ werden nur bestimmte Netzebenenabstände d  am Detektor d etektiert. 

Durch systematisches Drehen und Kippen der Probe bei einem konstanten Reflexionswinkel θ 

ist e s m öglich P oldichteverteilungen e inzelner N etzebenen z u m essen. A us di esen 

Informationen ist es möglich auf die in der Probe vorhanden Textur zurückzuschließen. 

Vergleichsmessung z ur Bestätigung der mitte ls EBSD Me ssungen ermittelten P olfiguren 

wurden a n e inem 4 -Kreis G oniometer vom  T yp X RD 3000 P TS durchgeführt. D ie 

Texturmessungen wurden mit parallelen Polykapillaren auf der Primärseite und Soller-Slits an 

der S ekundärseite m it e inem na chfolgenden K ohlenstoff M onochromator dur chgeführt. Ein 

Szintillationsdetektor w urde be nutzt um  di e gestreute Intensität z u m essen. D ie T extur 

Messungen w urden du rchgeführt m it e iner f ixen 2θ Position auf dem korrespondierenden 

kristallographischen Reflex der betreffenden Polfigur. 
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3.7. Röntgenographische Spannungsmessung 
 

Mit H ilfe d er s in2(ψ)- Methode is t e s mö glich d ie G itterdehnung v on M aterialien mitte ls 

Röntgendiffraktion z u e rmitteln. B ei K enntnis de s elastischen Moduls der S chicht i st es  

möglich auf die in der Schicht herrschenden absoluten Spannungen zurückzurechnen. 

Ein spannungsfreier W erkstoff h at una bhängig von de r O rientierung d er e inzelnen Körner 

idente G itterkonstanten i n a llen K örnern. W ird da s M aterial gedehnt, s o folgt da s M aterial 

dem Hookschen Gesetz, w obei ei ne Ä nderung des N etzebeneabstandes d hkl erfolgt. D iese 

Änderung i st übe r e ine V erschiebung de r 2θ -Position de s P eaks m it H ilfe de r Bragg-

Bedingung ermittelbar. Durch Kippen der Probe auf verschiedene ψ-Winkel und de r 

Bestimmung d er P eakposition de s ( hkl)-Reflexes, w ird d er j eweilige Netzebenenabstand 

bestimmt. Durch die Steigung im Netzebenenabstand über sin2(ψ)-Plot kann die Dehnung und 

in weiterer Folge der absolute Spannungswert ermittelt werden [88]. 

An einem Seifert 4-Kreis Goniometer vom Typ XRD 3000 PTS wurden bei Raumtemperatur 

die E igenspannungsmessung mitte ls d er s in2(ψ)-Methode dur chgeführt. D er M essaufbau 

besteht aus einer Cu-Kα Strahlenquelle, einer auf der Primärseite angebrachten Polykapillare 

ohne Kollimator und sekundärseitig installierten Soller-Slits mit Kohlenstoffmonochromator 

und Szintillationsdetektor. 

Die Messung ausgewählter P roben e rfolgte nach e inem Thermozyklus u nd be i 50°C , 75°C , 

100°C und 125°C . Eine 1000nm  di cke S chicht de s S chichtsystems B  w urde da zu a uch 

während ei nes Thermozyklus g emessen, um V ergleichswerte z u s chaffen. Dies diente da zu 

die i m R ahmen d ieser Arbeit au fgebauten S ubstrat-Krümmungs M essanlage z u k alibrieren 

und Referenzwerte zu schaffen. 
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4. Resultate und Interpretation 
 

Um mechanische Eigenschaften an dünnen Schichten zu untersuchen, muss eine vollständige 

Charakterisierung d er Mikrostruktur im A usgangszustand e rfolgen. Da i n di eser A rbeit 

Schichten von unt erschiedlichen H erstellern und a uf z wei v erschiedenen S ubstraten 

verwendet w urden, i st da von a uszugehen, dass d ie S chichten U nterschiede i n d er 

Mikrostruktur a ufweisen. In de n f olgenden Kapiteln erfolgt die mikrostrukturelle 

Beschreibung d er v erschiedenen S chichten und d ie R esultate d er t hermomechanischen 

Ermüdung und isothermen Relaxationsmessungen. 

 

4.1. Mikrostruktur 
 

Die M ikrostruktur der Al S chichten d es S chichtsystems A  w urden mit H ilfe v on 

Lichtmikroskopie, R EM und E BSD im A usgangszustand unt ersucht. D ie ve rwendeten 

Geräteeinstellungen s ind im K apitel 3.5 a ngegeben. D ie na chfolgenden Abb. 4.1 und 4.2 

zeigen ausgewählte SE-Aufnahmen bei a) 2500-facher und b) be i höherer Vergrößerung, c ) 

zeigt die jeweils zugehörige inverse Polfigur aus EBSD Messungen. 

Schichten aus dem Schichtsystem A mit 25nm, 50nm und 100nm Schichtdicke zeigen auf den 

REM Bildern dunkle Stellen (siehe Anhang C). Jene Stellen zeigen die durchschimmernde a-

SiNx Diffusionsbarriere bz w. da s Substrat un d w eisen da mit a uf e ine ni cht vol lständig 

geschlossene Schicht hin. Ab 200nm Schichtdicke (Abb. 4.1) sind diese dunklen Stellen nicht 

mehr erkennbar und die Schichten weisen eine durchgehend geschlossene Schicht auf. 

 

    
Abb. 4.1: 200nm dicke Schicht des Systems A aufgenommen bei einer Vergrößerung von a ) 

2500 und b) 35000, c) zeigt die inverse Polfigur aus EBSD Messungen. 
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Abb. 4.2: 2000nm dicke Schicht des Systems A aufgenommen bei einer Vergrößerung von a) 

2500 und b) 20000, c) zeigt die inverse Polfigur aus EBSD Messungen. 

 

In Tabelle 4.1 sind di e dur chschnittlichen K orngrößen und die z ugehörigen W erte de r 

Standardabweichungen a ufgelistet. D ie K orngrößen wurden mit H ilfe d es 

Linienschnittverfahrens ermittelt. Beim Schnitt e iner Messstrecke mit d en Grenzlinien eines 

polyedrischen Gefüges entstehen Schnittsehnen. Die mittlere Korngröße ød ist in diesem Fall 

definiert a ls M ittelwert der S chnittsehne. F ür di esen Zweck w ird übe r da s G efügebild e ine 

Linienschar mit der Gesamtlänge L0 gelegt. Diese ergibt sich aus der Zahl der Messlinien (p) 

mal der L änge ( l). Die Anzahl N  d er Schnittpunkte M esslinie-Korngrenze w erden e rmittelt 

und mit Hilfe von Gl. 4.1 dann die mittlere Korngröße errechnet. 

 

 
N
pl ⋅

=ød      (4.1) 
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Tabelle 4.1: m ittlere K orngrößen und S tandardabweichungen de r S chichtsysteme A  und B . 

Die D aten w urden be i allen S chichten i m A usgangszustand vor  de n t hermischen Zyklen 

ermittelt. 

System A Al / SiNx / Si 

Schichtdicke [μm] 0.025 0.05 0.1 0.2 0.3 0.4 0.6 1 2 

Korngröße und 

Standardabweichung 

[μm] 

0.07 

±0.01 

0.09 

±0.01 

0.10 

±0.01 

0.16 

±0.01 

0.18 

±0.016 

0.22 

±0.018 

0.80 

±0.08 

0.37 

±0.02 

1.53 

±0.10 

Textur Polykristallin 

System B Al / SiOx / Si Al / α-Al2O3 

Schichtdicke [μm] 0.2 0.4 0.6 1 2 0.2 0.6 1 2 

Korngröße und 

Standardabweichung 

[μm] 

5.71 

±1.31 

1.82 

±0.08 

4.19 

±0.39 

2.83 

±0.30 

3.29 

±0.28 

4.2 

±0.49 
∞ 

4.68 

±1.04 

4.97 

±0.74 

Textur Polykristallin Epitaktisch 

 

Auffallend s ind di e doc h s ehr kl einen K orngrößen be i gr ößeren S chichtdicken, w ird doc h 

allgemein davon ausgegangen, dass Korngrößen und S chichtdicken in einem proportionalen 

Verhältnis stehen. Weiters sind auch bei allen Schichtdicken präexistente Hillocks erkennbar. 

Die O berflächenstruktur de r 600nm  S chicht unt erscheidet s ich i n i hrer M ikrostruktur 

grundlegend von den anderen Schichten. Ihre Oberfläche zeigt eine offenporige Topographie 

(Anhang C). A bweichungen a us de m Beschichtungsprozess s ind jedoch nicht be kannt. Im 

Detail b etrachtet s ind für al le S chichten d es Systems A  sehr r egelmäßige und ka ntige 

Kornformen erkennbar. D iese w eisen auf e in kol umnares W achstum hi n, wie es  f ür 

gesputterte Schichten nach dem Strukturzonenmodell von Thornton [89] am Beginn der Zone 

2 üblich ist (Abb. 4.3). 
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Abb. 4.3: Strukturzonenmodell nach Thornton [89] für gesputterte Schichten. Die roten Pfeile 

markieren j ene Zone der S chichtsysteme, d ie s ich aufgrund de r unt ersuchten M ikrostruktur 

ergeben haben. 

 

Aus EBSD Messungen ist eine für polykristalline Al Schichten typische (111) Fasertextur mit 

einer maximalen M issorientierung von ~ 9° f ür a lle Schichtdicken von 200nm  - 2000nm 

erkennbar. An  dünneren Schichten konnte m it E BSD keine erfolgreiche Texturmessung 

vorgenommen werden. Es kann jedoch davon ausgegangen werden, dass diese ebenfalls eine 

(111) Fasertextur besitzen. 

Die A bb. 4. 4-4.6 zeigen d ie Oberflächenstrukturen der pol ykristallinen S chichten de s 

Schichtsystems B. Im Vergleich mit den Schichten des Schichtsystems A fällt besonders die 

große K orngröße a uf (siehe Tabelle 4.1). Betrachtet m an da s S trukturzonenmodell von 

Thornton (Abb. 4.3) ist e rkennbar, dass j ene S chichten nahe d em Ü bergang z u Z one 3 

entsprechen würden. Aus dem Abscheideprozess ist eine nachfolgende Behandlung bei 450°C 

über 15 Minuten bekannt. Diese führt zu einer rekristallisierten, grobkörnigen Mikrostruktur. 

Betrachtet man die Anzahl der Hillocks, fällt auf, dass aufgrund der großen Körner auch die 

Anzahl de r H illocks kl einer i st. Im R ahmen di eser A rbeit w urde ke ine e xplizite 

Hillockanalyse dur chgeführt, j edoch w urden di e g leichen S chichtsysteme von G oldgruber 

[86] hinsichtlich der Hillockentwicklung unter Druckspannung untersucht. Die EBSD Daten 

zeigen eb enfalls ei ne t ypische ( 111) Fasertextur m it ei ner m aximalen M issorientierung v on 

~7°. 



Resultate und Interpretation 

 
 

39 

 

    
Abb. 4.4: 400nm dicke polykristalline Schicht des Systems B bei einer Vergrößerung von a ) 

2500 und b) 20000, c) zeigt eine (111) Fasertextur aus den EBSD Messungen. 

 

    
Abb. 4.5: 600nm dicke polykristalline Schicht d es S ystems B zeigt bei einer V ergrößerung 

von a) 2500 und b)  10000 sehr große Körner und eine Oberfläche ohne Hillocks, c) zeigt die 

inverse Polfigur aus EBSD Messungen. 

 

    
Abb. 4.6: 2000nm dicke polykristalline Schicht des Systems B bei einer Vergrößerung von a) 

2500 und b) 10000, c) zeigt die inverse Polfigur aus EBSD Messungen. 

 

Die Ab b. 4.7 und 4.8  zeigen R EM Bilder un d jene aus E BSD M essungen gewonnene 

Polfiguren und i nverse Polfiguren zweier epitaktischer Al S chichten d es S chichtsystems B. 

Deutlich er kennbar i st d ie s ehr f lache T opographie, w elche k eine H illocks au fweist. Im 

Ausgangszustand s ind Korngrenzen nur  sehr s chwach ausgeprägt e rkennbar und weisen auf 
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eine nicht einkristalline Schicht hin. Einzig die 600nm dicke Schicht (Anhang C) weist keine 

Korngrenzen auf. 

 

       
Abb. 4. 7: 200nm  di cke e pitaktische Al Schicht auf α-Al2O3 (System B ) zeigt bei einer 

Vergrößerung von a ) 2500  eine s ehr g latte O berfläche, b) zeigt d ie P olfigur, c) di e i nverse 

Polfigur aus EBSD Messungen. 

 

       
Abb. 4.8: 2000nm dicke epitaktische Schicht auf α-Al2O3 (System B) aufgenommen bei einer 

Vergrößerung von a) 2500, b) zeigt die Polfigur mit 4 unterschiedliche Orientierungen, c) die 

inverse Polfigur aus EBSD Messungen.  

 

In den EBSD Messungen wird eine von d en polykristallinen Schichten sehr unterschiedliche 

Textur (Abb. 4.9 a, b) offenbart. In den epitaktischen Schichten herrscht aufgrund des Fehlens 

der amorphen Grenzschicht ein Orientierungsverhältnis zwischen dem hexagonalen Gitter des 

Saphirs und de m kfz Gitters der A l S chicht. D ies äu ßert s ich in de n E BSD M essungen a ls 

eine sehr scharfe (111) Orientierung welche aus 4 ausgeprägten Einzelorientierungen besteht, 

die im Z usammenhang mit den Saphirebenen s tehen. Im P rinzip wächst di e Al Schicht mit 

ihrer (111) Ebenen exakt parallel zu den (0001) Ebenen des α-Al2O3. Daraus ergeben sich vier 

mögliche W achstumsvarianten, w elche s ich i n d er In-plane O rientierung um  ~ 30° 

unterscheiden. J ene V arianten di e s ich um  60°  v oneinander unt erscheiden, s tehen i n e inem 

Zwillingsverhältnis miteinander [61]. Aus den Messungen ist auch offensichtlich, dass zwei 
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der Varianten auch eine größere in-plane Missorientierung besitzen (Abb. 4.9b). Die 600nm 

dicke Schicht ist in den EBSD Messungen (Anhang C) einkristallin. 

 

 
Abb. 4.9: EBSD Polfiguren von einer a) polykristallinen Al Schicht auf (001) Si und b) einer 

epitaktischen A l S chicht a uf ( 0001) α-Al2O3. D ie ep itaktische S chicht z eigt 4  ausgeprägte 

Einzelorientierungen, welche im Z usammenhang mit dem α-Al2O3 Substrat s tehen [61]. Die 

grünen und roten Linien zeigen das Zwillingsverhältnis von zwei Orientierungsvarianten. 

 

4.2. Thermozyklen 
 

Mit dem in  Kapitel 3.2  beschriebenen S ystem z ur Messung von  Schichtspannungen mittels 

der S ubstratkrümmungsmethode, w urde a n a llen vorhandenen P roben Thermozyklen m it 

gleichzeitiger Messung der Schichtspannung vorgenommen. Damit konnte für alle Schichten 

die Spannungsänderung in Abhängigkeit der Temperatur untersucht werden. Die Aufheizrate 

und A bkühlrate be trug da bei i mmer 10°C /min. D ie M aximaltemperatur von 450°C  w urde 

ebenso wie die minimale Temperatur von 50°C  für 30s  gehalten. Die Proben befanden s ich 

dabei im Hochvakuum (<2·10-5mbar). Bei diesen Bedingungen wurde mit einer Rate von etwa 

20 Datenpunkten pro Minute die Spannungsänderung aufgezeichnet. Da die Al Schichten bei 

Raumtemperatur ( 298K) be i 0.3·Tm liegen, s ind dur ch di e l ange Zeit z wischen de m 

Abscheideprozess und de r V ersuchsdurchführung, aufgrund von R elaxationsprozessen 

etwaige Spannungen in der Schicht stark reduziert. Damit ergibt sich ein erster Thermozyklus 

der s ich von de n n achfolgenden unt erscheidet ( Abb. 4.10). Im e rsten Z yklus w ird d er 

Druckspannungsbereich bereits nach 100°C erreicht. Für eine unbehandelte Schicht würde bei 
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weiterer Temperaturerhöhung ein Druckspannungsmaximum folgen, das von Kornwachstum 

abgebaut werden würde. Da im vorliegenden Fall bereits eine stabile Mikrostruktur vorliegt, 

bildet sich kein Druckspannungsmaximum aus. Bei weiterer Temperaturerhöhung kommt es 

zu keinem weiteren Anstieg der Druckspannung, aufgrund der mit steigenden Temperaturen 

immer a ktiveren D iffusionsprozesse, w elche di e e ntstehenden S pannungen s ofort a bbauen 

können. W ährend de r e rsten P hase de r A bkühlung kom mt e s z u e inem kurzen e lastischen 

Bereich. H ier b eginnt pl astische V erformung dur ch Versetzungen und/oder 

Diffusionsprozesse, di e b ei d iesen h ohen Temperaturen aktiv s ind. Mit s inkenden 

Temperaturen sinkt der Einfluss der Diffusion und die entstehenden thermischen Spannungen 

können ni cht m ehr dur ch D iffusionsprozesse abgebaut w erden. D ies i st de n S pannungs-

Temperaturkurven dur ch da s E nde de s auftretenden Plateaus sichtbar. E s k ommt d amit mit 

weiter s inkenden T emperaturen z u e inem Anstieg d er S pannung. Der Beginn d es z weiten 

Thermozyklus ist gekennzeichnet durch die maximale Zugspannung welche bei 50°C auftritt, 

und ist gleichzusetzen mit der am Ende des ersten Zyklus erreichten Zugspannung. Ab dem 

zweiten Z yklus z eigen alle S chichten e ine s tabile H ysterese. In de n A bb. 4.1 1-4.13 sind 

ausgewählte K urven d er S chichtsystems A  und B  b ei v ergleichbaren S chichtdicken 

dargestellt. In de n Diagrammen s ind j ene Linien e ingezeichnet w elche de r theoretischen 

thermoelastischen Gerade b eim A ufheizen d es S chicht-Substrat V erbundes e ntsprechen. 

Deutlich s ichtbar i st d as unt erschiedliche V erformungsverhalten de r dünnen S chichten. 

Während di ckere S chichten e ine de utlich ausgeprägte H ysterese z eigen, ha ben dünne re 

Schichten ei ne kl einere Hysterese und könne n s omit e inen gr ößeren A nteil a n e lastischer 

Verformung a ufnehmen. Auch e rsichtlich i st, d ass di e U nterschiede i n de r M ikrostruktur 

beider Schichtsysteme offensichtlich eine Rolle spielen, da die Hysteresen bei vergleichbaren 

Schichtdicken U nterschiede i n G röße und F orm a ufzeigen. Weitere Thermozyklen und di e 

Eigenspannungsmessungen zur Kontrolle einiger Proben sind im Anhang ersichtlich (Anhang 

C). 
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Abb. 4.1 0: e rster und  z weiter T hermozyklus e iner 1000nm  di cken S chicht a us d em 

Schichtsystem A. 

 

  
Abb. 4. 11: z weiter T hermozyklus von pol ykristallinen 400nm  di cken S chichten a us a ) 

Schichtsystem A und b) Schichtsystem B. 

 

  
Abb. 4. 12: z weiter T hermozyklus von pol ykristallinen 2000nm  di cken S chichten a us a ) 

Schichtsystem A und b) Schichtsystem B. 
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Abb. 4.13: zweiter Thermozyklus einer a) epitaktischen 600nm dicken Schichten, und einer b) 

epitaktischen 2000nm dicken Schicht aus dem Schichtsystem B. 

 

4.3. Isotherme Relaxation 

 
Nach e inem vol lständigen t hermischen Zyklus z ur E instellung e ines A usgangszustandes 

erfolgte im zweiten Zyklus während des Abkühlens bei unterschiedlichen Temperaturen die 

Spannungsrelaxation. Die Proben wurden dabei 4 Stunden lang bei der gleichen Temperatur 

gehalten. A lle 3  S ekunden er folgte ei ne Messung d er S pannung m it H ilfe de r 

Substratkrümmungsanlage. In A bb. 4.14 i st e xemplarische für e ine S chichtdicke und 5 

verschiedene Temperaturen der Verlauf der Spannung über die Zeit gezeigt. Proben mit einer 

Schichtdicke von 100nm, 200nm, 300nm, 400nm, 600nm und 1000nm des Schichtsystems A 

wurden j eweils be i 3 50°C, 300°C , 250°C , 150°C  und 70°C  f ür 4 S tunden unt er 

Hochvakuumbedingungen ( <2·105mbar) unt ersucht. 200nm , 400nm , 60 0nm, 1000nm  und  

2000nm dicke polykristalline Schichten des Schichtsystems B und die 2000nm dicke Schicht 

des Schichtsystems A wurden zusätzlich zu den vorher genannten Temperaturen bei 375°C, 

325°C, 225°C , 175° C u nd 100°C  unt ersucht. E pitaktische S chichten de s S chichtsystems B  

mit S chichtdicken von  600nm  bz w. 2000nm  w urden e benfalls b ei a llen genannten 

Temperaturen im Abkühlzyklus untersucht. 
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Abb. 4.14: Gemessener Spannungsverlauf be i ve rschiedenen Temperaturen über die Zeit an 

einer 1000nm dicken Schicht des Schichtsystems B. 

 

Um di e R elaxationskurven a uszuwerten, werden M odellannahmen getroffen. A ls 

Möglichkeiten für die Spannungsrelaxation stehen verschiedene thermisch aktive Prozesse zur 

Verfügung, die sich mit Hilfe einer Exponentialfunktion beschrieben lassen. 

In Abb. 4.15 i st anhand einer experimentell bestimmten Relaxationskurve der Fitvorgang an 

einer 1000nm polykristallinen Schicht des Schichtsystems B bei 70°C gezeigt. Zuerst wurden 

die Messdaten mit einer eindimensionalen Exponentialfunktion ( ( )11 /exp τσσ t−⋅= ) gefittet. 

Wie A bb. 4.15 a nhand e iner R elaxationskurve e iner 1000nm  d icken polykristallinen A l 

Schicht verdeutlicht, reicht diese eindimensionale Exponentialfunktion zum Beschreiben der 

Messdaten n icht a us. Der Fehlbetrag w urde mit H ilfe e iner z weiten e indimensionalen 

Exponentialfunktion ( ( )22 /exp τσσ t−⋅= ) gefittet. Durch das Zusammensetzten der beiden 

Exponentialfunktionen e rgibt s ich e ine S ummenkurve ( Gl. 3.3)  w elche di e O riginaldaten 

beschreibt. D iese z weidimensionale E xponentialfunktion w urde da nn für di e A uswertung 

herangezogen.  
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Abb. 4.15:  R elaxationskurve ( dunkelblau) be i 7 0°C f ür eine 1000nm  di cke pol ykristalline 

Schicht a us de m S chichtsystem B, m it de n z wei e indimensionalen E xponentialfunktionen 

(erster Fit: G rün, z weiter F it: H ellblau), d ie z usammen e ine z weidimensionale 

Exponentialfunktion ( Summe: R ot) e rgeben, w elche di e M esskurve b ei de r Auswertung 

ersetzt. Der Fehlbetrag (orange) ergibt sich aus der Differenz zwischen Messkurve und erstem 

Fit. 

 

4.3.1. Ermittelung der Aktivierungsenergien 

 

Mit Hilfe der gemessenen absoluten Spannungsänderung und einer Arrhenius Auftragung (ln 

Δσ über 1/ T) ( Abb. 4.1 6 ) wurde di e Aktivierungsenergie für de n v erantwortlichen P rozess 

bestimmt. Die A bb. 4.16 z eigt e xemplarische für e ine a) 400nm  und b) 2000nm  di cke 

polykristalline S chicht d es S chichtsystems B e ine A rrhenius A uftragung, mit d er aus d er 

Steigung e rmittelten A ktivierungsenergie u nd d em B estimmtheitsmaß f ür d ie lin eare 

Regression. 
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Abb. 4. 16: A rrhenius A uswertung für eine a)  400nm dicke pol ykristalline S chicht de s 

Schichtsystems B  und eine b) 2000nm  di cke pol ykristalline Schicht d es Schichtsystems A. 

Beide Schichtdicken zeigen eine Änderung der Aktivierungsenergie bei 250°C (~0.5·Tm). Die 

Werte d er A ktivierungsenergie s owie d ie Bestimmtheitsmaße d er lin earen R egression s ind 

gültig für Werte ≥250°C (≤0.019K-1). 

 

In A bb. 4. 16a, b  zeigt s ich, d ass es  m it ab nehmender T emperatur b ei et wa 2 50°C z u ei ner 

Änderung der Aktivierungsenergie des beteiligten Prozesses kommt. Dies bedeutet, dass unter 

250°C de r P rozess z um Erliegen k ommt, da d ie e rmittelte Aktivierungsenergien nahe 0  

liegen. Markant ist dabei, dass alle polykristalline Schichten dieses Verhalten zeigen und zwar 

Schichtdickenunabhängig. D ie z wei unt ersuchten e pitaktischen S chichten hi ngegen z eigen 
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keine Ä nderung i hrer A ktivierungsenergie übe r de n gesamten unt ersuchten 

Temperaturbereich. Die A bb. 4.17a  und 4.17b zeigen j eweils di e e rmittelten 

Aktivierungsenergien f ür be ide S chichtsysteme.  Die pol ykristallinen S chichten be ider 

Systeme z eigen s ehr ni edrige W erte f ür Aktivierungsenergien und l iegen z wischen 0.21e V 

und 0.49e V. D ie e pitaktischen S chichten d es Systems B  z eigen noc h ni edrigere W erte 

(0.08eV bei 600nm Schichtdicke und 0.09eV bei 2000nm Schichtdicke). 

 

 

 

 
Abb. 4.17: Ermittelte Aktivierungsenergien für a) das Schichtsystem A und b) Schichtsystem 

B. 
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4.3.2. Ermittelung der Aktivierungsvolumina 

 

Für die Ermittelung der Aktivierungsvolumina wird die Ableitung der Spannung über der Zeit 

benötigt. D urch di e S treuung d er einzelnen M esswerte kom mt e s z u e inen e rheblichen 

Rauschen der Datenpunkte für die Ermittelung der Aktivierungsvolumina.  

 

Für di e A uswertung d er A ktivierungsvolumina w urden di e ersten 600 S ekunden der 

Relaxationsmessung he rangezogen. D a hi erbei di e M essung w ie aus A bb. 4. 15 ersichtlich, 

hauptsächlich dur ch d ie z weite E xponentialfunktion beeinflusst w ird, w urde nur  die z weite 

Exponentialfunktion für die Auswertung der Aktivierungsvolumina herangezogen. 

Die Au swertung der z weiten E xponentialfunktion erfolgte mit H ilfe e iner ln (-dσ/dtT)·k·T/m 

über σ Darstellung. Ein linearer Anteil in dieser Darstellung weist auf hinderniskontrolliertes 

Gleiten a ls V erformungsmechanismus hi n. D ie S teigung de r eingezeichneten K urven i n 

diesem Plot entsprechen dem Aktivierungsvolumen ν* [m3] (Gl. 4.2). 
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d

Tk
m

ln
1     (4.2) 

 

Dabei entspricht m dem Schmidfaktor, der für eine (111)-Fasertextur den Wert 0,27 besitzt, k 

der B oltzmannkonstante und T  d er T emperatur. D as Aktivierungsvolumen be zieht s ich a uf 

die S pannungsempfindlichkeit de r freien A ktivierungsenthalpie [ 90, 91]. Aufgrund d es 

Aktivierungsvolumens l ässt s ich e ine A ussage übe r di e A bstände de r Hindernisse i n de r 

Schicht treffen, welche die Versetzungsbewegung behindern. Für die Auswertung wurden die 

linearen A nteile d er K urven h erangezogen ( entspricht de n e rsten c a. 10 M inuten de r 

Relaxationsmessung). In Abbildung 4.18 sind jene mittels Gl. 4 .2 ermittelten Kurven der in 

Abb. 4.14 gezeigten Relaxationskurven aufgezeigt. 
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Abb. 4.18: Darstellung des gefitteten zweiten Terms der biaxialen Spannungsrelaxation aus 

Abb. 4.15 in einem ln(-dσ/dt)T·k·T/s – σ Diagramm. Die eingezeichneten Geraden stellen die 

lineare R egression für d ie einzelnen T emperaturen über di e e rsten 10 M inuten der 

Relaxationszeit dar und entsprechen dem Aktivierungsvolumen ν* [m3]. 

 

In T abelle 4.2 sind di e auf d iese W eise e rmittelten A ktivierungsvolumina a ller S chichten 

aufgelistet. F ür da s e infachere V erständnis de s Aktivierungsvolumens wird di eses m eist i n 

Einheiten e ines B urgersvektor a ngegeben. D er B urgersvektor b f ür Aluminium be trägt 

2.86·10-10m. 
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Tabelle 4.2: Ermittelte A ktivierungsvolumina a ufgeführt a ls ν*/b 3. A  und B  be schreiben 

jeweils d ie Zugehörigkeit zu dem Schichtsystemen. Im Anhang C.3 s ind die dazugehörigen 

Diagramme gezeigt. 

  70°C 100°C 150°C 175°C 225°C 250°C 300°C 325°C 350°C 375°C 

100nm A 37.9   74.5     113.3 97.3   297.7   

200nm A 54.8   81.8     119.3 119.9   132.0   

200nm B 43.0 126.7 101.3 147.8 219.2 169.1 123.7 217.9 163.3 233.4 

300nm A 33.7   83.5     109.2 148.7   431.2   

400nm A 44.3   160.8     125.3 272.3   401.6   

400nm B 58.5 46.5 65.4 66.8 66.8 87.4 184.0 255.0 383.4 621.5 

600nm A 48.7   74.6     91.2 244.7   641.5   

600nm B 50.3 32.0 58.7 70.1 78.8 74.8 254.8 477.6 516.9   

1000nm A 86.4   119.0     202.6 247.9   605.3   

1000nm B 122.3 115.6 106.6 112.2 132.9 86.1 280.5 358.3 674.9 592.1 

2000nm A 126.1 104.8 128.4 165.3 165.1 191.8 277.4 371.3 708.2 1919.1 

2000nm B 219.8 206.7 238.4 271.4 212.6 181.7 142.6 225.7 488.8 1066.1 

600nm Epi 57.7 43.5 155.3 68.5 146.5 168.1 102.0 65.4 218.0   

2000nm Epi 175.9 309.8 190.9 333.8 337.9 259.6 311.2 391.9 381.2   

 

Mit H ilfe d er G l. 4 .3 e rgibt  s ich la ut Argon [ 90] f ür de n F all von hi nderniskontrollierten 

Versetzungsgleiten das Aktivierungsvolumen aus: 

 

λν ⋅∆⋅= ∗∗ yb      (4.3) 

 

wobei hier b der Burgersvektor und Δy* die Aktivierungsdistanz ist, die dem Burgersvektors 

b gleichgesetzt wird. λ kann interpretiert werden als Abstand zwischen zwei Hindernissen, die 

eine Versetzung in ihrer Fortbewegung behindern. Mit Hilfe von Gl. 4 .3 is t es möglich aus 

den Aktivierungsvolumina den Abstand zwischen den Hindernissen zu ermitteln. 

Bei 70°C  ( siehe A bb. 4.19) z eigen d ie mit Gl. 4 .3 e rmittelten A bstände b is z u e iner 

Schichtdicke von 600nm annähernd konstante Werte, und erst mit zunehmender Schichtdicke 
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eine lineare Z unahme v on λ. W obei j edoch d ass S chichtsystem A  eine weniger s tarke 

Zunahme von λ mit zunehmender Schichtdicke aufweist, als das Schichtsystem B. 

 

 
Abb. 4. 19: A us de n A ktivierungsvolumina bei 70°C  m it H ilfe von G l. 4.3 e rmittelten 

Abstände λ beider S chichtsysteme weisen bi s 600nm  a nnähernd kons tante W erte auf. Ü ber 

600nm kommt es in beiden Schichtsystem zu einem linearen Anstieg.  

 

Die A bb. 4 .20 zeigt eine d eutliche A bhängigkeit v on λ über de r T emperatur. Bei 

Temperaturen unter 250°C ist ein lineares Verhalten erkennbar. Steigen die Temperaturen ist 

ein markanter Anstieg von λ erkennbar. Es ist auch eine Schichtdickenabhängigkeit von λ 

erkennbar. Im Schichtsystem A zeigen Schichten ≤300nm nur einen leichten Anstieg von λ 

bei höheren Temperaturen, wogegen im Schichtsystem B nur die 200nm dicke Schicht keinen 

markanten Anstieg von λ bis 350°C zeigt. 
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Abb. 4. 20: A us de n Aktivierungsvolumina e rmittelte A bstände λ [nm] für a)  d as 

Schichtsystem A  und b)  S chichtsystem B . D eutlich e rkennbar i st bi s 25 0°C e in a nnähernd 

lineares Verhalten und bei höheren Temperaturen ein markanter Anstieg von λ.  

 

4.4. Thermisches Zyklieren 
 

Um e ine t hermische E rmüdung z u e rzielen, w urden P roben a us de m S chichtsystem B  

wiederholten Aufheizen und A bkühlen i n e inem m it N 2 gefluteten I nfrarotstrahlungs-
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Rohrofen (Abb. 3.3) unterzogen. Dabei wurde eine Gesamtzyklenzahl von 10000 thermischen 

Zyklen erzielt. Mit Hilfe von REM und EBSD wurde die thermische Ermüdung bei gewissen 

Zyklenzahlen untersucht. In den Abbildungen 4.21-4.24 sind jeweils REM Abbildungen der 

untersuchten Proben gezeigt. Deutlich zusehen ist die Evolution der Oberflächenschädigung 

für pol ykristalline P roben m it e iner S chichtdicke ≥600nm. Polykristalline Proben mit einer 

Schichtdicke von ≤400nm und epitaktische Schichten zeigen so gut wie keine Schädigung 

nach 10000 thermischen Zyklen. 

 

   
Abb. 4.2 1: T opographische E ntwicklung e iner 400nm  di cken polykristallinen S chicht de s 

Schichtsystems B  über 10000 t hermischen Z yklen aufgenommen bei 5000f acher 

Vergrößerung, a) im Ausgangszustand, b) nach 1000 Zyklen, c) 10000 Zyklen. 

 

   
Abb. 4.2 2: T opographische E ntwicklung e iner 600nm  di cken pol ykristallinen S chicht d es 

Schichtsystems B  über 10000 t hermischen Z yklen aufgenommen bei 2500f acher 

Vergrößerung, a) im Ausgangszustand, b) nach 1000 Zyklen, c) 10000 Zyklen. 
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Abb. 4.2 3: T opographische E ntwicklung e iner 2 000nm di cken pol ykristallinen S chicht de s 

Schichtsystems B  über 10000 t hermischen Z yklen aufgenommen be i 2500f acher 

Vergrößerung, a) im Ausgangszustand, b) nach 1000 Zyklen, c) 10000 Zyklen. 

 

   
Abb. 4. 24: T opographie d er ep itaktischen S chichten des S chichtsystems B  nach 1000 0 

thermischen Z yklen aufgenommen b ei 2500f acher V ergrößerung in d er R eihenfolge a) 

200nm, b) 600nm, c) 2000nm 

 

Auch in den E BSD Untersuchungen z eigt s ich d ie Evolution de r Schädigung. W ährend di e 

Proben m it e iner S chichtdicke ≤400nm, ebenso wie die epitaktischen Schichten keinen 

Einfluss der thermischen Ermüdung zeigen, t ritt bei dickeren Schichten e ine nicht erwartete 

Texturentwicklung auf. Die Abb. 4.25-4.29 zeigen die inversen Polfiguren der untersuchten 

Proben während der thermischen Ermüdung bei verschiedenen Zyklenzahlen. 
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Abb. 4. 25: Texturentwicklung einer 400nm  di cken pol ykristallinen S chicht de s 

Schichtsystems B  a nhand i nverser P olfiguren übe r 10000 t hermischen Z yklen, a)  i m 

Ausgangszustand, b) nach 1000 Zyklen und c) nach 10000 Zyklen ist keine Veränderung der 

Textur erkennbar. 

 

   
Abb. 4. 26: Texturentwicklung einer 600nm  di cken pol ykristallinen S chicht de s 

Schichtsystems B  a nhand i nverser P olfiguren übe r 10000 t hermischen Z yklen, a)  i m 

Ausgangszustand, b) nach 1000 Zyklen und c) nach 10000 Zyklen ist einer Veränderung der 

Textur erkennbar. 

   
Abb. 4. 27: Texturentwicklung einer 2000n m di cken pol ykristallinen S chicht des 

Schichtsystems B  a nhand i nverser P olfiguren übe r 10000 t hermischen Z yklen, a)  i m 

Ausgangszustand, b)  nach 1000  Zyklen und c) nach 10000 Zyklen i st ke ine 

Ausgangsorientierung mehr vorhanden. 
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Abb. 4.28: Die inversen Polfiguren der ep itaktischen Al Schichten nach 10000 thermischen 

Zyklen mit Schichtdicke a) 200nm, b) 600nm, c) 2000nm zeigen eine stabile (111) Textur. 

 

Bei a llen p olykristallinen P roben mit e iner S chichtdicke ≥600nm kommt es ab 1000 

thermischen Z yklen z u e iner Ä nderung de r T extur. Während i m A usgangszustand e ine 

typische (111) Textur vorherrscht kommt es mit steigender Zyklenzahl zu einer Rotation der  

Körner. Im Endzustand herrscht in diesen Schichten eine Textur vor, welche mit einer (112) 

Fasertextur vergleichbar wäre. In Anhang C sind die röntgenographische Kontrollmessungen 

einer 600nm und 2000nm dicken polykristallinen Schicht des Schichtsystems B gezeigt. 

Um diesen Effekt der Kornrotation genauer zu untersuchen wurden Proben der 600nm dicken 

Schicht d es S ystems B  genauer u ntersucht. Zuerst w urde e in Bereich einer P robe vor  und  

nach 100 thermischen Zyklen untersucht. Einzelne Körner des untersuchten Bereiches wurden 

in i nversen P olfiguren hinsichtlich i hrer O rientierungsänderung w ähren de r t hermischen 

Belastung verglichen (Abb. 4.29). Als nächstes wurde das Untersuchungsintervall verkleinert 

und e in B ereich e iner neuen Probe w urde alle 10 t hermischen Zyklen bi s z u e iner 

Gesamtzyklenzahl von 8 0 untersucht (Abb. 4.30). Als letzter wurde ein Bereich einer neuen 

Probe nach jedem thermischen Zyklus bis zu einer Gesamtzyklenzahl von 35 untersucht (Abb. 

4.31). Sofort nach Beendigung der Zyklen wurden die Proben in das REM eingeschleust und 

stets der gleiche Bereich mit E BSD vermessen. In de n A bb. 4. 29-4.31 sind je weils e in 

Übersichtsbild der untersuchten P robe und  die inversen Polfiguren mit d em V erlauf d er 

Orientierung f ür ei nige ausgewählte K örner dargestellt. D abei is t f estzustellen, dass si ch 

bereits be i s ehr kl einen Z yklenzahlen di e Orientierungen von e inzelnen K örnern ändern 

können. Die höc hsten O rientierungsänderungen betrugen da bei bi s z u 13°  bei 100 Z yklen 

(Korn 3 in Abb. 4.29). Dabei zeigen Körner die der perfekten (111) Orientierung nahe liegen 

ein stabileres Verhalten. 
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Ebenfalls u nerwartet i st d as V erhalten ei nes E inzelkorns ( Abb. 4. 32). Es i st de utlich z u 

erkennen, d ass ni cht da s g anze K orn e inheitlich di e R otation vol lführt, s ondern da ss e s i m 

Korn Bereiche gibt, die in unterschiedliche Richtungen rotieren können. 

 

  
Abb. 4.29: a) Übersichtsbild der untersuchten Einzelkörner und b)  die dazugehörige inverse 

Polfigur  in der die lokalen Änderungen der Orientierung nach 100 t hermischen Zyklen mit 

Pfeilen veranschaulicht ist. Die Schichtdicke beträgt 600nm (Schichtsystem B) 

 

  
Abb. 4.3 0: a ) Ü bersichtsbild d er ausgewählten Einzelkörner und b)  die da zugehörigen 

inversen P olfiguren na ch i nsgesamt 80 t hermischen Zyklen f ür a usgewählte K örner. D ie 

Orientierung der Körner wurde nach jeweils 10 Zyklen mit EBSD bestimmt. Der grüne und 

rote Pfeil stehen jeweils für die Ausgangsorientierung bzw. Endorientierung. 
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Abb. 4.3 1: a ) Übersichtsbild de r unt ersuchten Fläche und b)  di e da zugehörigen i nversen 

Polfiguren nach insgesamt 35 t hermischen Zyklen für ausgewählte Körner. Der grüne P feil 

zeigt au f d ie an fängliche O rientierung, d er r ote P feil z eigt d ie O rientierung n ach d er 

thermischen Belastung. 

 

 
Abb. 4.32: Anhand des Orientierungsverlaufes d es Korns 6 aus Abb. 4.31a sieht man, dass 

nicht da s K orn als ganzes r otiert, s ondern dass einzelne B ereiche unterschiedlich r otieren 

können. 
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Im A usgangszustand is t in nerhalb d es K orns eine ma ximaler Orientierungsunterschied vo n 

~1° vorhanden. Nach 25 Zyklen zeigt dieses Korn einen maximalen Orientierungsunterschied 

von ~4° [Abb. 4.33]. Innerhalb des Korn sind weder in REM Aufnahmen noch in den EBSD 

Scans e ine S ubkornbildung a uszumachen. D ie Rotation de s g esamten Korns übe r di e 2 5 

Zyklen beträgt ~3°. 

 
Abb. 4.35:  Aufspaltung de r O rientierung i n e inem K orn ( Korn 6 a us Abb. 4.31) über 25  

thermische Zyklen. a ) z eigt d en Ausgangszustand mit e inem O rientierungsunterschied von  

etwa ~ 1° i nnerhalb de s gesamten K orns, b)  z eigt de n O rientierungsunterschied von ~ 4° i m 

Korn nach 25 thermischen Zyklen. 
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Tabelle 4.3: Übersicht über die Ergebnisse der thermomechanische Schädigung 

System Al / SiOx / Si Al / α-Al2O3 

Schichtdicke [μm] 0.2 0.4 0.6 1 2 0.2 0.6 1 2 

Ausgangskorngröße 

[μm] 

5.71 

±1.31 

1.82 

±0.08 

4.19 

±0.39 

2.83 

±0.30 

4.37 

±1.46 

4.2 

±0.49 
∞ 

4.68 

±1.04 

6.80 

±2.16 

Korngröße nach    

1000 Zyklen 

6.68 

±1.03 

2.08 

±0.20 

5.43 

±0.54 

4.23 

±0.48 

5.31 

±1.87 

4.45 

±0.60 
∞ 

6.70 

±1.03 

5.54 

±1.92 

Korngröße nach    

10000 Zyklen 

6.45 

±0.87 

1.78 

±0.19 

4.87 

±0.54 

3.98 

±0.48 

6.38 

±2.48 

4.06 

±0.71 
∞ 

6.47 

±0.87 

7.02 

±2.30 

Oberflächen-

schädigung 
- - 

1000 

Zyklen 

1000 

Zyklen 

1000 

Zyklen 
- - - - 

Orientierungswechsel 

Richtung (112) 
- - 

1000 

Zyklen 

1000 

Zyklen 

1000 

Zyklen 
- - - - 

εel [%] pro 
Thermozyklus 

0.32 0.25 0.20 0.18 0.07 0.18 0.14 0.15 0.14 

εpl [%]pro 

Thermozyklus 
0.36 0.43 0.48 0.50 0.61 0.40 0.44 0.43 0.44 

εth [%] = εel + εpl 0.68 0.68 0.68 0.68 0.68 0.58 0.58 0.58 0.58 

 

Tabelle 4 .3 zeigt di e E rgebnisse i n e iner Ü bersicht und e benfalls di e E ntwicklung di e 

Entwicklung d er K orngrößen. E rsichtlich i st, da ss be i a llen unt ersuchten S chichten e s z u 

keinen ausgeprägten Kornwachstum kommt. 
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4.5. Zusammenfassung der Ergebnisse 
 

Die b eschriebenen E xperimente, u nd d ie daraus gewonnenen R esultate u mfassen 

verschiedene t hermische B eanspruchungen d er P roben s owie deren strukturelle 

Charakterisierungen. 

In den Spannungsmessungen wird e inerseits das bekannte Verhalten von  dünnen Schichten, 

die Zu nahme de r S chichtfestigkeit m it a bnehmender S chichtdicke, be stätigt. A ndererseits 

wurden ne ue E rkenntnisse über da s Verhalten d er S chichten b ei t hermomechanischer 

Belastung gewonnen. D as A uftreten v on signifikanten Kornrotationen bei 

thermomechanischer B elastung und di e S chichtdickenabhängigkeit di eser s ind vor her ni cht 

berichtet ode r unt ersucht w orden. Ebenfalls d ie massiv auftretende S chädigung der 

Schichtoberfläche aufgrund of tmaliger thermischer Zyklen i st überraschend. Weiters konnte 

gezeigt w erden, dass es für di e Schädigung e ine kr itische Schichtdicke gibt. Das Verhalten 

der epitaktischen Schichten verdeutlicht, dass die Mikrostruktur eine entscheidende Rolle in 

der thermomechanischen Ermüdung spielt.  

Interessant  sind a uch di e U nterschiede i n de r H ysterese d er t hermischen Z yklen, d ie nicht 

erwartet wurden. Da in der Literatur oft von einem „Al Typ“ oder „Cu Typ“ berichtet wird, 

zeigen die Daten, dass auch Al eine „Cu Typ“ Hysterese ausbilden kann. 

Die R esultate au s d en i sothermischen Relaxationsversuchen zeigen, dass w ährend einer 

Relaxation von thermischen Spannungen ein Diffusionsmechanismus aktiv sein muss, um die 

auftretende thermische S pannung abzubauen. Es konnt en Aktivierungsenergien aus de n 

Relaxationsdaten ermittelt werden, und dabei konnte gezeigt werden, dass unter 250°C dieser 

Mechanismus zum E rliegen kom mt. Erstmalig w urden aus d en R elaxationsexperimenten 

Aktivierungsvolumina auch bei höheren Temperaturen bestimmt. Durch die Bestimmung der 

Aktivierungsvolumina k onnte a uch de r A bstand z wischen de n H indernissen be rechnet 

werden, w elche V ersetzungen a m w eiterkommen be hindern. Es konnte dabei eine 

Schichtdickenabhängigkeit und Temperaturabhängigkeit der Abstände festgestellt werden. 
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Aus den g ewonnenen Resultaten sollten sich Antworten ode r E rkenntnisse be züglich 

folgender Fragestellungen ergeben: 

• Gibt e s e inen E influss de r M ikrostruktur od er de r Grenzschicht a uf de n 

Thermozyklus?  

• Warum gibt es Unterschiede in der Spannungs-Temperatur Hysterese? 

• Spielt dabei die Art der Grenzschicht eine entscheidende Rolle? 

• Welche Mechanismen sind während der Relaxation dafür verantwortlich, dass 

die thermische Spannung abgebaut wird? 

• Was sind die Aussagen der Aktivierungsvolumina? 

• Kann man aus den Aktivierungsvolumina auf den ablaufenden Mechanismus 

des Spannungsabbaus schließen? 

• Ist es mö glich d ie in d er Literatur d iskutierten theoretischen M odelle 

anzuwenden? 

• Welchen E influss ha t di e M ikrostruktur a uf di e t hermomechanische 

Ermüdung? 

 

In dem folgenden Kapitel werden d iese Punkte diskutiert und e s wird versucht theoretische 

Ansätze und Modelle auf die experimentell ermittelten Resultate anzuwenden. 
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5 Diskussion 

 

5.1 Einfluss der Mikrostruktur auf den Thermozyklus 
 

In d en A bb. 4.10-4.13 sind e indeutige U nterschiede i m Aufheiz- und A bkühlverhalten de r 

polykristallinen S chichten e rkennbar. A llgemein w ird da von ausgegangen, da ss es z wei 

unterschiedliche T ypen der Spannungs-Temperatur Hysterese g ibt. In der Literatur w ird oft 

zwischen einem „Cu Typ“ oder „Al Typ unterschieden (Abb. 5.1). Der Unterschied zwischen 

den beiden Typen ist, dass der so genannte „Al Typ“ eine Passivierungsschicht besitzt, welche 

maßgeblich da s V erhalten be im A ufheizen und  A bkühlen b eeinflussen s oll. D ie A bb. 5.1  

zeigt den prinzipiellen Kurvenverlauf d er b eiden T ypen. Vergleicht m an A bb. 5.1 m it de n 

Abb. 4.1 0-4.13 i st eindeutig ersichtlich d ass a uch A l eine Hysterese ausbilden ka nn, di e 

ähnlich dem s o g enannten „ Cu Typ“ ist. A uch e pitaktische C u S chichten zeigen [17] 

prinzipiell einen Verlauf, der dem so genannten Al Typ entspricht. Im weiteren Verlauf wird 

daher nur mehr vom Versetzungstyp („Al Typ“) oder Diffusionstyp („Cu Typ“) gesprochen. 

 

 
Abb. 5.1: Modell der biaxialen Spannungsevolution über der Temperatur für eine passivierte 

(Al Typ) und eine unpassivierte (Cu Typ) Schicht.  

 

Flinn [ 9] veröffentlichte 1987 ein M odell z ur S imulation eines T hermozyklus f ür A l 

Schichten mit H ilfe e ines t hermisch ak tivierten V ersetzungsgleitens al s d ominierenden 

Verformungsmechanismus. T houless [57, 59] schlug de nselben M echanismus vor , um  

Thermozyklen von passivierten Edelmetallschichten zu erklären. Mit diesen Modellen gelang 

es jedoch nicht die Form der Thermozyklen von unpassivierten Schichten zu simulieren. Der 

schnelle A bbau de r t hermischen S pannungen be i hohe n T emperaturen ist ein H inweis au f 

aktive K riechmechanismen. Mit H ilfe v on f ür M assivmaterialien gültige G esetze f ürs 

Kriechen g elang es  verschiedenen A utoren [1, 57] die F orm de s T hermozyklus e iner 
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unpassivierten C u Schicht z u s imulieren. D ie aus v erschiedenen K riechmechanismen 

zusammengesetzten Kurven z eigten e ine gute Ü bereinstimmung mit d en e xperimentell 

ermittelten D aten. J edoch w urden G leichungen f ür M assivmaterialien verwendet, w elche 

nicht die speziellen Eigenschaften einer Schicht beinhalteten. Die Kombination aus mehreren 

Gleichungen, und d aher e iner großen A nzahl a n f reien P arametern, e rmöglichen e ine 

Simulation der Kurve ohne diese jedoch erklären zu können. Erst das Modell von G ao [28] 

berücksichtigte die s pezielle G eometrie b ei S chichten. S ein M odell ei nes ei ngeschränkten 

Diffusionskriechens z eigt da ss dur ch O berflächendiffusion und g leichzeitiger Anwesenheit 

einer S chichtspannung Atome i n di e K orngrenzen di ffundieren. D adurch w erden nur di e 

Korngrenzen entspannt und e s e ntwickelt s ich ein i nhomogener S pannungszustand i n de r 

Schicht. Mit diesem Modell allein konnten keine Thermozyklen simuliert werden. Erst durch 

die K ombination von  behinderten D iffusionskriechen u nd V ersetzungsgleiten dur ch 

thermische A ktivierung gelang es  W eiss [19] eine gute Ü bereinstimmung z wischen M odell 

und Experiment von Spannungs-Temperatur Kurven bei unpassivierten Schichten zu finden. 

Unpassivierte epitaktische C u S chichten [17] zeigen einen V erlauf d er d em Versetzungstyp 

entspricht, aufgrund der epitaktischen Mikrostruktur und de m Fehlen von Korngrenzen. Der 

versetzungskontrollierte Typ soll für passivierte Schichten gelten, welche keine Möglichkeit 

der Oberflächendiffusion besitzen, und da her die auftretenden thermischen Spannungen über 

Versetzungen a bbauen m üssen. Ebenfalls z eigen di e T hermozyklen de s S chichtsystems B  

eine Form d er Hysterese di e de m D iffusionstyp e ntspricht, ob wohl di ese S chichten e ine 

natürliche Passivierung besitzen und daher jener Kriechprozess unterdrückt werden sollte, der 

für di e F orm de r K urve ve rantwortlich g emacht w ird. Daher s tellt s ich h ier d ie F rage 

inwieweit d ie Modelle Gültigkeit besitzen, wenn unpassivierte Schichten e in Verhalten von  

passivierten Schichten, und passivierte Schichten ein Verhalten von unpassivierten Schichten 

aufzeigen. Abbildung 5.2 zeigt ei ne Gegenüberstellung d er beiden M odelle mit d en 

experimentell ermittelten Spannungs-Temperaturkurven.  

Deutlich z u s ehen ist, da ss be ide epitaktischen S chichten (Abb. 4. 13) eine H ysterese 

ausbilden, di e de m V ersetzungstyp e ntspricht. In e pitaktischen S chichten be finden s ich nur  

wenige bis gar keine Korngrenzen, welche als Diffusionspfade zur Verfügung stehen. Weiters 

ist anzunehmen, dass die semikohärente Grenzfläche und das Schichtvolumen nur langsame 

Diffusionspfade im verwendeten Temperaturbereich darstellen. Damit ist logisch, dass diese 

Art von Schicht sich zwangsweise nur über Versetzungen verformen kann. 
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Abb. 5.2:  Gegenüberstellung von Versetzungstyp, Diffusionstyp und den e xperimentell 

ermittelten Kurvenverläufe ausgewählter Schichten. 

 

Die Schichten des S ystems A zeigen ein Verhalten, das dem Versetzungstyp entspricht und 

damit dem alten Modell einer passivierten Schicht entspricht. Jedoch wäre in diesem System 

bedingt durch die kleinen Korngrößen ein hoher Teil an Korngrenzendiffusion möglich, und 

an d er Grenzfläche zwischen de m k ristallinen A l und de r a morphen D iffusionsbarriere a us 

SiOx oder S iNx („amorphe G renzfläche“) ist z usätzlich D iffusion m öglich. M ann könnt e 

daraus folgern, dass eben diese Schichten eher die Möglichkeit besitzen sollten eine Hysterese 

auszubilden, di e de m D iffusionstyp e ntspricht, welches aber n icht d er Fall is t. Gegenteilig 

verhalten sich die Schichten des Systems B. Sie zeigen ein Verhalten, dass dem Diffusionstyp 

zugeordnet werden kann. Aufgrund des geringeren Korngrenzenanteils sollte auch die Anzahl 

der D iffusionspfade d ementsprechend geringer s ein ge genüber de m S ystem A , und  da her 

würde man bei diesen Schichten eher das typische Verhalten eines Versetzungstyps erwarten. 

Das V erhalten d er ep itaktischen S chichten k ann ei ndeutig ü ber t hermisch ak tiviertes 

Versetzungsgleiten beschrieben werden. Am Übergang zwischen Schicht und Substrat werden 

die Versetzungen als Fehlpassungsversetzungen eingebaut und können somit die auftretenden 
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Spannungen di rekt a n d er G renzfläche abbauen. E ine G renzflächendiffusion i st be i di esen 

Schichten ni cht z u e rwarten, da  s ie be dingt d urch di e e pitaktische Mikrostruktur ke ine 

amorphe Grenzfläche, s ondern einen kr istallinen Ü bergang von  S ubstrat a uf S chicht zeigt. 

Das V erhalten von epitaktischen K upferschichten [17] lässt si ch ebenfalls darauf 

zurückführen. Da di e a ufgebrachten S pannungen an de r Grenzfläche durch 

Fehlpassungsversetzungen a bgebaut w erden kön nen, ka nn d er Ansatz von G ao [ 28] ni cht 

greifbar gemacht w erden, da  hi erfür e ine S pannung an d er S chichtoberfläche vorausgesetzt 

wird. Außerdem m üssten f ür de n A nsatz von G ao [ 28] a uch K orngrenzen vor handen s ein, 

welche aber in epitaktischen Schichten nicht oder nur sehr vereinzelt anzutreffen sind. 

Das S chichtsystem B h at i m V erhältnis z ur S chichtdicke s ehr große K örner. W ird d ieses 

System e iner t hermischen S pannung a usgesetzt, könne n m ehrere Versetzungsquellen pro 

Korn a ktiv werden und  m ehr Versetzungen l iefern, als di es be i kl einen K örnern w ie i m 

Schichtsystem A  d er Fall w äre. E s wurde von Dehm [ 51] g ezeigt, d ass s ich d er 

Versetzungskern einer bewegten Versetzung in einer amorphen Grenzfläche auflöst. Während 

des Abkühlens w erden Versetzungen au f d en Gleitsystemen er zeugt. Diese V ersetzungen 

werden, ähnlich w ie bei den e pitaktischen A npassungsversetzungen, in di e a morphe 

Grenzfläche eingebaut. J edoch w erden, bedingt dur ch di e hohe n Temperaturen, di ese 

aufgelöst und es kann zu keinem Versetzungsaufstau auf dem aktiven Gleitsystem kommen. 

Die t hermischen S pannungen können durch di e D iffusion an d er amorphen O berfläche 

abgebaut werden. M it s inkender T emperatur vermindert s ich der E influss de r 

Grenzflächendiffusion und da die zuvor vorhandenen Versetzungen s ich an der Grenzfläche 

„aufgelöst“ ha ben, m üssen ne ue V ersetzungen e rzeugt w erden. D a nur  w enige 

Versetzungsquellen vorhanden sind, steigt die Spannung mit abnehmender Temperatur stark 

an. Der Einfluss der sinkenden Diffusion kann in Abb. 5.3 be trachtet werden. Senkt man die 

maximale T emperatur des T hermozyklus, wird de r s inkende E influss de r 

Grenzflächendiffusion s ichtbar. D ie S pannungstemperatur H ysterese z eigen b ei geringeren 

Maximaltemperaturen ei n V erhalten, d ass der Form n ach, dem V ersetzungstyp z ugeordnet 

werden k ann. Durch d ie v erminderte Temperatur s inkt d ie Aktivität d er 

Grenzflächendiffusion und unt er e iner G renztemperatur von e twa 300°C  i st de r E influss s o 

gering, dass es  während de r A bkühlung zu e inem elastischen Anstieg d er S pannung i n de r 

Schicht kommt, e he be i c a. 200 M Pa b zw. 120 M Pa V ersetzungsplastizität f ür di e 600n m 

bzw. 1000nm dicke Schicht (System B) einsetzt. 
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Abb. 5.3:  Spannungs-Temperatur V erläufe mit s inkenden M aximaltemperaturen für ei ne a) 

600nm und b) 1000nm dicke Schicht des Schichtsystems B zeigen den sinkenden Einfluss der 

Grenzflächendiffusion mit ab nehmender T emperatur. E s kom mt z u e inem W echsel von 

Diffusionstyp zu Versetzungstyp. 

 

Das Schichtsystem A weist in allen Schichtdicken ein Versetzungstyp-Verhalten auf, bedingt 

durch di e i m V ergleich z u S chichtsystem B kl einen K orngrößen und de n daraus 

resultierenden niederen Fließspannungen, da  m ehr V ersetzungsquellen d urch N ukleation a n 

Korngrenzen z ur V erfügung s tehen. Aufgrund der E inschränkung dur ch di e K orngrenzen 

erreichen nur wenige Versetzungen die amorphe Grenzfläche und disintegrieren. Während der 

Abkühlung kommt e s leichter z u V ersetzungsnukleation a ls i m S ystem B , da  m ehr 

Versetzungsquellen durch die höhere Korngrenzendichte vorhanden sind. In Abb. 5.4 z eigen 

die Schichten keine Änderung ihres Abkühlverhaltens bei sinkenden Maximaltemperaturen. 

 

  
Abb. 5.4: Die Spannungs-Temperatur Verläufe mit sinkender Maximaltemperatur zeigen bei 

feinkristallinen a) 600nm und b) 1000nm di cken Schichten des S chichtsystems A  keinen 

Wechsel des Kurvenverlaufs. 

 

Inwieweit der Unterschied in der Chemie der Grenzflächen (a-SiOx, a-SixNy) einen Einfluss 

hat, ka nn mit de n vor handenen Ergebnissen nicht ab geschätzt w erden. Dass j edoch d ie 



Diskussion 
 

 
 

69 

Beschaffenheit d er Grenzfläche einen E influss a uf da s V erhalten d er S chichtspannungen 

haben kann, zeigte bereits Weiss [19] bei 1μm Cu Schichten. Hier hatte eine Behandlung der 

Grenzfläche mittels Sputtern vor de r B eschichtung eine V erschiebung des K urventyps i n 

Richtung Versetzungstyp zur Folge. Einen ähnliche Einfluss beobachteten Schmid et al. [92] 

wenn sie Ag und Ti als Zwischenschicht zwischen Cu und Substrat aufbrachten 

 

5.2 Mikrostrukturelle Entwicklung au fgrund vo n t hermomechanischer 

Belastung 
 

In de n A bbildungen 4.21-4.24 ist a nhand von R EM B ilder di e E ntwicklung de r 

Schichtoberfläche aufgrund oftmaliger thermischer Zyklen gezeigt. Bereits nach 1000 Zyklen 

zeigen pol ykristalline S chichten ≥600nm Schichtdicke erste Anzeichen einer 

Oberflächenschädigung während kl einere S chichtdicken und e pitaktische S chichten k eine 

Anzeichen einer Oberflächenschädigung aufweisen. Nach 10000 t hermischen Zyklen zeigen 

jene polykristallinen Schichten mit einer Schichtdicke ≥600nm schwere Schädigungen an der 

Oberfläche. Polykristalline Schichten ≤400nm Dicke und epitaktische Schichten zeigen auch 

nach 10000 thermischen Zyklen keine erkennbaren Schädigungen an der Oberfläche. 

 

5.2.1 Einfluss der Mikrostruktur auf die thermomechanische Ermüdung 

 

Polykristalline S chichten mit e iner S chichtdicke ≥600nm zeigen nach 10000 thermischen 

Zyklen an d er O berfläche S trukturen w ie s ie f ür M assivmaterialien [ 93] und f ür S chichten 

unter de m E influss von  m echanischer S pannung [ 94] be kannt s ind. D ie A ufrauung d er 

Oberfläche und di e darauf sichtbaren Gleitstufen werden auf die Aktivität von V ersetzungen 

zurückgeführt. Bekannt i st, da ss es i n epitaktischen S chichten e benfalls A ktivitäten von  

Versetzungen gibt [ 48, 56], j edoch kom mt e s nach 10000  t hermischen Zyklen z u ke iner 

Aufrauung oder Bildung von Gleitstufen an der Oberfläche. 

Frühere Studien und theoretische Modelle von Nix et al. [7, 20, 21, 45 ] zeigen, dass es durch 

die Bewegung e iner Versetzung in de r Schicht, zum Ablegen von V ersetzungsegmenten an 

der G renzfläche kom mt. K raft et al .  [77, 78, 80, 9 4] schlugen vor , da ss dur ch di e 

Auslöschung dieser abgelegten Grenzflächensegmente an der Grenzfläche Leerstellencluster 

entstehen und an der Oberfläche Gleitstufen erzeugt werden. Dieser Mechanismus sollte bei 

einem steiferen Substrat wie dem α-Al2O3 stärker sein als für das weniger steife Si Substrat. 
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Da j edoch hi er di e epitaktischen S chichten e ine kr istalline G renzfläche und di e 

polykristallinen S chichten e ine a morphe G renzfläche b esitzen, m uss e in a nderer A nsatz 

herangezogen werden um die Schädigung der Oberfläche zu erklären. Dehm und Gao [51, 95] 

beschreiben da s A uflösen von V ersetzungsegmenten a n amorphen Grenzflächen. D ie 

amorphe Struktur d er D iffusionsbarriere a n der Grenzfläche er scheint d em S chichtmaterial 

wie eine freie Oberfläche und die Versetzungen können dort Gleitstufen bilden die durch die 

dort herrschende Möglichkeit einer Grenzflächendiffusion sehr schnell abgebaut werden. Das 

heißt, di e Versetzungssegmente lösen s ich an  d er G renzfläche au f. B ei ep itaktischen 

Schichten kann dies nicht geschehen, da die Grenzfläche zwischen Substrat und Schicht eine 

kristalline Struktur besitzt. Diese Grenzfläche ist gekennzeichnet durch den Übergang von der 

Kristallstruktur des α-Al2O3 zu der Kristallstruktur des Al. Sie besitzt Spannungen durch die 

Verzerrung des Al Gitters, um sich an das Gitter des α-Al2O3 (siehe K apitel 2 .1.1) 

anzupassen. W erden di e S pannungen zu g roß werden i n de r S chicht 

Fehlpassungsversetzungen e ingebaut. E ine s ich be wegende V ersetzung hi nterlässt da s 

Versetzungssegment zumeist nicht di rekt in der Grenzfläche, sondern etwas en tfernt davon, 

aufgrund der höheren Steifigkeit des Substrates. In diesem Fall kann das Versetzungssegment 

nicht aufgelöst werden, wie es in einer amorphen Grenzfläche der Fall wäre [17, 48, 50].  

In po lykristallinen A l S chichten e rfolgt di e B ildung von V ersetzungen zumeist an de n 

Korngrenzen [96, 97]. Durch die eingebrachte thermische Spannung werden die Versetzungen 

bewegt u nd erzeugen G leitstufen an  d er S chichtoberfläche, w enn s ie d iese v erlassen. In 

epitaktischen S chichten ode r e inkristallinen S chichten, di e k eine Korngrenzen ode r nu r 

spezielle Korngrenzen (Zwillinge) besitzen, können keine Versetzungen an den Korngrenzen 

erzeugt werden. Es konnte jedoch gezeigt werden [17, 48, 50], dass in epitaktischen Schichten 

gleitende Versetzungen, Versetzungssegmente in der Nähe der Grenzfläche ablegen. Kommt 

es z u e iner V eränderung de r S pannung, z .B. von D ruck- auf Zugspannung, ka nn s ich e ine 

Versetzung von Hindernissen l oslösen, und a uf de m gleichen Gleitsystem w ieder 

zurückbewegen, wobei jene z uerst er zeugte G leitstufe w ieder r ückgängig gemacht w ird. 

Dieses V erhalten w ürde er klären w arum d ie ep itaktische S chichten k eine 

Oberflächenschädigung nach 10000 thermomechanischen Zyklen zeigen. Durch die kristalline 

Grenzfläche und d er d arin he rrschenden S pannungen kom mt e s z u e inem A blegen d er 

Versetzungssegmente nach der Grenzfläche. Da die Grenzflächenversetzungssegmente nicht 

durch Diffusion aufgelöst werden können, s tehen di ese Segmente a ls bevorzugte Gleitwege 

zur Verfügung w enn di e S pannung um gekehrt wird. D abei w ird di e v orher e ingebrachte 

Störung des Gitters wieder entfernt.  
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5.2.2 Einfluss de r Sc hichtdicke polykristalliner A l S chichten auf di e 

thermomechanische Schädigung 

 

Die R EM Aufnahmen der t hermomechanischen Ermüdung z eigen f ür di e pol ykristallinen 

Schichten e ine e indeutige A bhängigkeit de r S chichtdicke ( Abb. 4.21 -4.24). J ene S chichten 

die ei ne S chichtdicke ≥600nm besitzen zeigen schwere Schädigungen an der Oberfläche. 

Zhang [94] konnte für die mechanische Ermüdung in Kupfer Schichten zeigen, dass es eine 

Abhängigkeit der Schädigung von der Schichtdicke/Korngröße gibt. Der kritische Größenwert 

in den Kupferschichten wird von Zhang mit 1μm angegeben. Zurückgeführt wird dies darauf, 

dass m it a bnehmender Schichtdicke ke ine ermüdungstypischen Versetzungszellstrukturen 

mehr ge bildet w erden könne n. A ndere Autoren [98-100] konnt en e benfalls durch 

Untersuchungen an ve rschiedenen M assivmaterialien z eigen, d ass f ür d ie E ntstehung von  

Versetzungszellstrukturen eine minimale dimensionale Größe (Korngröße oder Schichtdicke) 

zwischen 0.5 μm und 1 μm e xistieren m uss. M it a bnehmender S chichtdicke s inkt auch d as 

Vorhandensein von aktiven Quellen an Korngrenzen und Grenzflächen, um Versetzungen zu 

erzeugen [ 54]. E s i st du rch B eobachtungen i m TEM [ 50, 96] be kannt, da ss i n dünne n A l 

Schichten di e pl astische V erformung von V ersetzungsplastizität dom iniert w ird. E s w urde 

beobachtet, d ass e s m it s inkender K orngröße u nd S chichtdicke z u e iner B ehinderung de r 

Versetzungsbewegung kommt [76, 83]. Durch eine Reduktion der Schichtdicke kommt es zu 

einer V erringerung d er A ktivität von Versetzungen und d amit z u g eringerer 

Versetzungsplastizität [2, 13, 23, 42]. In einigen Modellen [20, 21, 73, 101] wurde dies durch 

die K analisierung von  V ersetzungsbewegung e rklärt und konnt e von Z hang [ 101] 

experimentell an 200nm dicken Cu Schichten nachgewiesen werden. Damit ist gemeint, dass 

durch di e z u w enig vor handenen V ersetzungsquellen und di e B ehinderung de r 

Versetzungsbewegung f ür e ine angelegte Dehnung, vi el z u w enige V ersetzungen auf d en 

primären G leitsystemen vor handen s ind. D aher kommt e s a uf de n pr imären G leitsystemen 

nicht zu den notwendigen Schneidprozessen von Versetzungen miteinander um jene typischen 

Versetzungsstrukturen zu schaffen.  

Dies s piegelt s ich in  d er mit ab nehmender S chichtdicke an steigenden Fließspannung i n 

dünnen Schichten wider. Dadurch kommt es während des thermomechanischen Zyklierens zu 

einem g rößeren el astischen B ereich al s b ei d ickeren S chichten ( siehe T abelle 4 .3). Die 

abnehmende Oberflächenschädigung m it a bnehmender S chichtdicke i st da her i n guter 

Übereinstimmung mit b ereits p ublizierten E rgebnissen i n d er Literatur [ 2, 13, 23, 42 ]. 

Allerdings z eigen a uch di e dünne n Schichten m it Schichtdicken ≤400nm eine messbare 
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plastische Dehnung (siehe Tabelle 4.3) und so i st zu erwarten, dass be i höherer Zyklenzahl 

ebenfalls thermomechanische Ermüdung eintreten wird. 

 

5.2.3 Einfluss der Textur auf die thermomechanische Schädigung 

 

Die A uswertung de r EBSD M essungen ( Abb. 4.25 -4.28) z eigte einen W echsel d er 

anfänglichen ( 111) Orientierung i n R ichtung einer ( 112) O rientierung für pol ykristalline 

Schichten > 600nm. P olykristalline S chichten m it 400nm  und w eniger S chichtdicke w iesen 

hingegen nach 10000 thermischen Zyklen noch immer die anfängliche (111) Orientierung auf. 

Aufgrund von Beobachtungen im TEM an dünnen Al Schichten [50, 96] ist bekannt, dass die 

plastische V erformung durch V ersetzungsplastizität g etragen w ird und  e ine A bnahme de r 

Schichtdicke m it e iner A bnahme de r A ktivität von V ersetzungen e inhergeht ( siehe a uch 

Kapitel 5.2.2) . E benfalls s eit S chmid und  B oas [ 103] i st be kannt, da ss e ine pl astische 

Verformung durch Versetzungsgleiten zu Orientierungsänderungen führen kann, unabhängig 

davon ob da s M aterial pol ykristallin o der e inkristallin ist. F ür k fz M aterialien kommt es 

während eines u niaxialen Z ugversuches z u ei ner R otation d er K ristallachse i n <112> 

Richtung ( Abb. 5.1a), während e ines D ruckversuches z u e iner R otation in <110> Richtung 

(Abb. 5.1b) [103, 104]. Dabei ist die anfängliche Orientierung die Kristallachse gegenüber der 

Zugachse ohne Bedeutung.  

 

   
Abb. 5.1:  Idealisierte Verformung i m S tandarddreieck unt er a ) Zug- und b ) D ruck-

Beanspruchung bei einer uniaxialen Probe. 

 

Anfänglich v erformt d er K ristall d urch A ktivierung d es p rimären Gleitsystems. Bei 

Zugbelastung kommt es zu einer Änderung der Kristallachse in Richtung der Zugachse. Dies 

ist im S tandarddreieck dur ch e ine Bewegung de r K ristallorientierung i n R ichtung d er 



Diskussion 
 

 
 

73 

Verbindungsachse  [ 100]-[111] e rkennbar. Wird di e V erbindungslinie [ 100]-[111] 

geschnitten, wird e in zweites G leitsystem a ktiviert. D urch gegenseitiges B ehindern de r 

Versetzungen beider Gleitsysteme kommt es zu einem Überschiessen der Verbindungsachse. 

Die Kristallachse l äuft wieder z urück und pe ndelt um di e Verbindungslinie [100]-[111] hin 

und he r a uf di e K ristallorientierung [112] zu. Für de n D ruckfall g ilt da sselbe, na ch d er 

Aktivierung des p rimären Gleitsystems kommt e s beim Überschreiten der Verbindungslinie 

[100]-[110] zur A ktivierung de s z weiten Gleitsystems und in Folge z u e iner 

Gesamtorientierungsänderung in Richtung [110]. 

Um die Orientierungsänderung der Schichten zu verstehen, ist es wichtig zu wissen wie die 

uniaxiale S pannung de s Zugversuches m it d er bi axialen S pannung d er dünn en S chicht 

zusammenhängt.  W ie i n A bb. 5.2 gezeigt i st e s of fensichtlich, dass ei ne b iaxiale 

Zugspannung einer Schicht einem uniaxialen Druck und eine biaxiale Druckspannung einem 

uniaxialen Zug einer Massivprobe entspricht.  

 

 
Abb. 5.2:  Eine biaxiale Zugspannung einer dünnen Schicht (a, b) kann verstanden werden als 

eine uniaxiale Druckspannung normal auf die Schichtoberfläche (c). 

 

Aufgrund de ssen entspricht während d er Heizphase ei ner S chicht, d ie biaxiale 

Druckspannung einer un iaxialen Zugspannung n ormal a uf di e Oberfläche und w ährend de s 
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Abkühlens die biaxiale Zugspannung der Schicht einer uniaxialen Druckspannung. Aufgrund 

der O rientierungsänderung de r Schichten ≥600nm in Richtung <112> kann davon 

ausgegangen w erden, d ass di e O rientierungsänderung w ährend d er Aufheizphase e ntsteht. 

Während der Heizphase werden Versetzungen (siehe Kapitel 2.4)  durch das Schichtmaterial 

getrieben. Dabei kom mt e s z um A blegen v on V ersetzungsegmenten an d er G renzfläche 

zwischen S chichtmaterial und de r a morphen D iffusionsbarriere [ 20, 45]. D ehm und a ndere 

[17, 25, 47,  51, 52 ] konnten anhand von i n situ TEM Untersuchungen zeigen, dass diese an 

der G renzfläche ab gelegten S egmente di sintegrieren. A ufgrund de ssen l ässt s ich da rauf 

schließen, d ass j ene w ährend d er Aufheizphase e rzeugten und dur ch di e S chicht b ewegten 

Versetzungen, i hre a n de r G renzschicht a bgelegten V ersetzungssegmente dur ch 

Disintegration de s V ersetzungskerns ve rlieren und s omit d ie be obachtete R otation de r 

Orientierung v erursachen. W ährend der A bkühlung kom mt e s i n e inem t ieferen 

Temperaturbereich (<0.5 Tm) nur mehr zum Aufstau der Versetzungen im Material und damit 

zum Speichern der Versetzungen. Diese können dann während der ersten Phase des Heizens 

zurück g leiten. D er O rientierungswechsel w ährend de s Abkühlens i st da durch ni cht s o 

ausgeprägt als w ährend der A ufheizphase. D adurch kom mt e s z u e iner G esamtrotation de r 

Orientierung i n R ichtung e iner < 112> O rientierung, w ie e s f ür e ine Z ugbeanspruchung 

normal zur Schichtoberfläche erklärbar ist. Erstaunlich ist, dass jene untersuchte 600nm dicke 

polykristalline Schicht (Abb. 4.29-4.31) bereits eindeutige Orientierungsänderungen während 

weniger t hermischer Zyklen z eigten. Nach nur 100 t hermischen Zyklen wiesen einzelne 

Körner be reits e ine R otation von 13° gegenüber i hrer A usgangsorientierung a uf. D ie 

Untersuchungen nach j eweils 1 0 thermischen Zyklen z eigen i m F all d es K orns 1  eine s ehr 

klare Veränderung de r R otation um  d ie V erbindungslinie ( 100)-(111) w ie es fü r d en 

uniaxialen Zug beschrieben wird. Im Fall des Korns 4 aus Abb. 4.30 ist ersichtlich dass dies 

in s einer O rientierung s tabiler bl eibt a ls a ndere K örner. A us de n E rgebnissen de r 

Einzelzyklusuntersuchung ist ebenfalls ersichtlich, dass etwaige der Achse (100)-(111) nahe 

Körner in ihrer Orientierung stabiler sind als achsferne. Der Grund dafür ist, dass der Achse 

(100)-(111) na he ode r de r i dealen ( 111) O rientierung na he orientierte Körner be reits von 

Beginn an di e M öglichkeit b esitzen e in z weites G leitsystem z u a ktivieren. D urch d iesen 

Umstand ist keine großen Orientierungsänderung mehr möglich, da die Verformung von zwei 

oder mehr Gleitsystem aufgenommen werden kann, und da mit nicht mehr lokalisiert an e in 

Gleitsystem gebunden i st. A uch a us de r Beobachtung he raus, da ss b ei pol ykristallinen 

Schichten mit Schichtdicken ≤400nm kein Orientierungswechsel sichtbar ist, lässt auf einen 

Versetzungsmechanismus s chließen. Bei dünne ren S chichten i st di e p lastische D ehnung f ür 
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einen t hermischen Zyklus de utlich kl einer a ls be i di cken S chichten ( siehe T abelle 4.1)  un d 

durch Beobachtungen [ 105] i st a uch e ine geringer V ersetzungsaktivität be i dünne ren 

Schichten bekannt. Somit ist eine Änderung der Kornorientierung unwahrscheinlicher. 

Im Gegensatz z u de n p olykristallinen S chichten weisen die e pitaktischen S chichten ke ine 

Orientierungsänderungen durch t hermisches Zyklieren a uf. A ufgrund g leicher B edingungen 

für pol ykristalline und epitaktische S chichten stellt sich d ie F rage, warum ep itaktische 

Schichten keinen Orientierungswechsel zeigen. Dafür eröffnen sich zwei Möglichkeiten. Zum 

einem i st di e s charfe ( 111) O rientierung de r e pitaktischen S chichten m it e iner s ehr kl einen 

Abweichung au s d er i dealen ( 111) O rientierung ei ne M öglichkeit. D adurch i st es  d em 

Material möglich 6 gleichwertige Gleitsysteme zu aktivieren, um die (111) Orientierung z u 

stabilisieren. P olykristalline S chichten z eigen eine A bweichung aus der i dealen (111) 

Orientierung von  e inigen G raden und z wingen da her d as M aterial zuerst mit e inem 

Gleitsystem die Verformung aufzunehmen, und später ein zweites Gleitsystem zu aktivieren, 

dass letztendlich zu den beobachteten Orientierungsänderungen führt. 

Die z weite Möglichkeit warum ep itaktische S chichten keine S chädigung z eigen l iegt i n de r 

Struktur der Grenzfläche. Die polykristallinen Schichten haben eine amorphe Grenzfläche am 

Übergang zum Substrat, während die epitaktischen Schichten direkt an das kristalline Substrat 

grenzen, und s omit eine kristalline Grenzfläche besitzen. In beiden Grenzflächen wurde das 

Ablegen von  V ersetzungssegmenten w ährend de r B ewegung e iner V ersetzung b ereits 

experimentell nachgewiesen [17, 25, 47, 51,  52]. Während an der amorphen Grenzfläche die 

Versetzungssegmente d irekt i n d er G renzfläche ab gelegt w erden, s o w erden a n de r 

kristallinen G renzfläche diese S egmente i n d er Nähe d er G renzfläche a bgelegt [ 17, 47-50]. 

Diese S egmente lösen s ich nicht w ie in  p olykristallinen S chichten mit einer am orphen 

Grenzfläche a uf, s ondern bleiben auch be i hohe n T emperaturen stabil und bi lden dor t e in 

Netzwerk an Fehlpassungsversetzungen. Aufgrund dessen ergibt sich auch keine Möglichkeit 

der K ornrotation. W ährend de r A bkühlphase agieren di e Fehlpassungsversetzungen a ls 

Quellen für die Rückverformung. Die während des Aufheizens entstandenen Deformationen 

werden während des Abkühlens wieder rückgängig gemacht. Dies führt zu relativ reversiblen 

zyklischen Bewegungen von Versetzungen in epitaktischen Al Schichten auf α-Al2O3 

während zyklischer thermischer Belastung. 
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5.3 Erkenntnisse aus der Isothermen Relaxation 
 

Die A uswertung d er i sothermen R elaxationsdaten z eigt, da ss zwei E xponentialfunktionen 

(Abb. 4.15) benötigt werden um die Messkurve zu fitten. Diese Notwendigkeit ergibt sich aus 

der mathematischen Nachbehandlung der Daten und aus der großen Menge an Datenpunkten. 

Hwang und andere [ 38, 10 6, 107] verwendeten bei i sothermen R elaxationsexperimenten an  

Cu Schichten ebenfalls eine zweidimensionale Exponentialfunktion ähnlich Gl. 3.3, um ihre 

Messdaten zu fitten.  

 

5.3.1 Aussage der Aktivierungsenergien 

 

Die a us de r Literatur b ekannten W erte f ür A ktivierungsenergien von Diffusionsarten i n 

Aluminium l iegen be i 1.47e V [ 108] ( Volumendiffusion), 0. 5-0.87eV [ 108-111] 

(Korngrenzendiffusion), 0.8 -0.9eV [ 110] ( Versetzungskerndiffusion) und  0.5e V [112, 11 3] 

(Oberflächendiffusion). Peterson [114] zeigte in seiner Arbeit eine Aktivierungsenergie von 

42kJ/mol (~0.43eV) für ein durch Grenzflächendiffusion kontrolliertes Diffusionskriechen.  

Die untersuchten polykristallinen Schichten beider Schichtsysteme zeigen Werte die zwischen 

0.2eV und 0.5eV liegen. Im Gegensatz dazu zeigen die epitaktischen Schichten noch kleinere 

Werte di e unt er 0.1e V l iegen. Eine signifikante Schichtdickenabhängigkeit i st ni cht 

erkennbar, l ediglich eine l eichte Zunahme d er A ktivierungsenergie m it a bnehmender 

Schichtdicke könnt e interpretiert werden. Die A ktivierungsenergien der p olykristallinen 

Schichten beider Systeme zeigen eine sehr gute Übereinstimmung mit den von Peterson [114] 

ermittelten W erten f ür einen R elaxationsmechanismus e ines dur ch G renzflächendiffusion 

kontrollierten D iffusionskriechens. D a t ypische W erte von A ktivierungsenergien e ines 

Versetzungsprozesses (z.B. Q uergleiten) über 1e V l iegen ( z.B. 1.1 -1.17eV [ 115] für e inen 

Kinkenpaar M echanismus) kann e in V ersetzungsprozess a ls R elaxationsmechanismus übe r 

250°C ausgeschlossen werden. Gan [107] zeigt bei Cu Schichten einen Wert von 0.54eV für 

Grenzflächendiffusion während isothermer Relaxationsexperimente.  

Aufgrund de r hohe n S tapelfehlenergie de s A luminiums i st da s M aterial dafür b ekannt ei ne 

starke E rholung a ufzuweisen. Die i n kür zester Zeit s ehr großen abgebauten S pannungen 

können ein Indiz für eine durch thermische Aktivierung erfolgte Versetzungsbewegung sein. 

Eine E rholung i st ge kennzeichnet dur ch A usheilen nul ldimensionaler F ehler im G itter u nd 

durch di e Bewegung v on V ersetzungen i n e nergetisch günstige P ositionen. B ei hohe n 
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Temperaturen kommt es dadurch zum Quergleiten von S chraubenversetzungen und K lettern 

von Stufenversetzungen. In der Literatur wird von Aktivierungsenergien für die Erholung in 

Aluminium von  0.15 b is 0.6eV [ 116-118] b erichtet. Diese W erte w erden ei ner d urch 

thermische Aktivierung erfolgten Bildung und Bewegung von Doppelkinken zugeschrieben, 

welche unt er de m E influss e iner ä ußeren S pannung a useinander di ffundieren. Diese W erte 

wurde be i T emperaturen < 273K m it e lektrischen W iderstandsmessungen von de formierten 

hochreinen polykristallinen Al ermittelt. D iese Werte für Erholung in  Aluminium s tehen in  

guter Ü bereinstimmung mit d en e rmittelten A ktivierungsenergien aus de n i sothermien 

Relaxationsexperimenten. D adurch ka nn a uf e ine dur ch t hermische A ktivierung e rfolgte 

Versetzungsbewegung und/oder e inem dur ch G renzflächendiffusion kont rollierten 

Diffusionskriechen als R elaxationsmechanismus über 250°C  in pol ykristallinen S chichten 

geschlossen werden. Unter 250°C kommt es zum Erliegen des bestimmenden Prozesses und 

die R elaxation de r t hermischen S pannung e rfolgt übe r V ersetzungsplastizität. Die 

untersuchten ep itaktischen S chichten z eigen s ehr k leine W erte <0.1eV. A ufgrund de r 

Mikrostruktur der epitaktischen Schichten kann hier nur  auf Versetzungsplastizität und/oder 

Grenzflächendiffusion geschlossen w erden. Da in de n e pitaktischen S chichten j edoch di e 

Werte i n d er Arrhenius A uswertung k eine T emperaturabhängigkeit w ie i n de n 

polykristallinen S chichten a ufweisen, und di e gemessenen W erte f ür G renzflächendiffusion 

zu ni edrig s ind, bl eibt Versetzungsplastizität als ei nziger R elaxationsmechanismus i n 

Übereinstimmung mit TEM Experimenten in der Literatur [50] übrig. 

 

5.3.2 Aktivierungsvolumina und Quellenmodell 

 

Die A ktivierungsvolumina der pol ykristallinen S chichten zeigen ei ne 

Schichtdickenabhängigkeit i n be iden S chichtsystemen b ei S chichtdicken übe r 600 nm. 

Darunter weisen beide Schichtsysteme einen eher konstanten Wert der Aktivierungsvolumina 

auf, de r um 30b 3 liegt. Die ermittelten A ktivierungsvolumina s tehen in  g uter 

Übereinstimmung mit früheren Ergebnissen [34, 35]. Bei der tiefsten Temperatur (70°C) ist in 

Schichten > 600nm in beiden Systemen eine a nnähernd l ineare Zunahme d es 

Aktivierungsvolumens mit d er S chichtdicke e rsichtlich. J edoch z eigen b eide ei ne 

unterschiedliche Steigung bei der Zunahme des Aktivierungsvolumens. Dies ist begründet mit 

den unt erschiedlichen K orngrößen i n be iden S chichten. S chichtsystem A h at s ehr k leine 

Körner, i n de r G rößenordnung de r S chichtdicke, da her w ird hi er da s A ktivierungsvolumen 
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eher l imitiert, al s d ies der Fall wäre für d ie Schichten des Schichtsystems B, d ie wesentlich 

größere Körner zeigen. 

Ersichtlich is t a uch d ie T emperaturabhängigkeit de r A ktivierungsvolumina. B is z u e iner 

Temperatur von 250°C  z eigen di e A ktivierungsvolumina e ine nur  s ehr ge ringfügige 

annähernd l ineare Zunahme. Ü ber 250°C  i st e ine e xponentielle Z unahme de r V olumina 

erkennbar, di e j edoch schichtdickenabhängig z u s ein s cheint. W ährend dünne re S chichten 

aufgrund der dimensionalen Begrenztheit nur  e ine geringe Zunahme zeigen, weisen di ckere 

Schichten ab Schichtdicken von 600nm eine enorme Zunahme des Aktivierungsvolumens mit 

zunehmender Temperatur auf. Der markante Anstieg des Aktivierungsvolumens über 250°C 

für di e pol ykristallinen S chichten könnte auf z wei A nnahmen z urückgeführt w erden. 

Einerseits könnte darauf geschlossen werden, dass i m A bkühlprozess z uerst nur  w enige 

Versetzungen im Material ex istieren, und damit ein sehr großes Volumen für Versetzungen 

zum Q uergleiten z ur V erfügung s teht. M it w eiterer A bnahme d er T emperatur k ommt e s 

aufgrund de r Zunahme a n V ersetzungen i m M aterial zu e iner A bnahme des V olumens. Ab  

dieser T emperatur k ommt es  z u V ersetzungsplastifikation im G efüge, da f ür w eiteres 

thermisch aktiviertes Quergleiten von V ersetzungen entweder die thermische Anregung fehlt 

oder das umgebende Volumen zu klein geworden ist um querzugleiten. Eine zweite Annahme 

ist, dass j enes f ür di e A uswertung angewandte M odell eines hinderniskontrollierten 

Versetzungsgleitens bei einer T emperatur größer 250°C ve rsagt. D ies w ürde a uch i n guter 

Übereinstimmung mit den A ktivierungsenergien s tehen. M it ab nehmender T emperatur 

kommt e s b ei p olykristallinen S chichten z um E rliegen d es v erantwortlichen 

Diffusionsprozesses unter einer Temperatur von 250°C. Epitaktische Schichten weisen keine 

Änderung der Aktivierungsenergie über der Temperatur auf. Dieses Verhalten zeigen auch die 

ermittelten A ktivierungsvolumina. B is z u e iner T emperatur von 250°C z eigen di e 

polykristallinen Schichten ein lineares Verhalten, darüber ist eine exponentielle Zunahme des 

Aktivierungsvolumens i n a llen polykristallinen Schichten e rkennbar. Epitaktische Schichten 

hingegen z eigen e in l ineares V erhalten üb er d en gesamten T emperaturbereich. Damit is t 

ersichtlich, dass das angewandte Modell des hinderniskontrollierten Versetzungsgleitens für 

polykristalline Schichten über einer Grenztemperatur von 250°C versagt.  

Wird angenommen, dass jene mit Hilfe Gl. 4.3 e rmittelte Länge λ, einem Abstand zwischen 

zwei H indernissen entspricht, w elche ei ne V ersetzung an i hrer Fortbewegung hi ndert, ka nn 

mit Hilfe des Quellenmodells von von Blanckenhagen [53, 54] (Gl. 2.17) eine Fließspannung 

ermittelt werden. Wird nun λ anstatt der Quellengröße d eingesetzt, ergibt sich mit m=0,27 für 

(111) orientierte Körner, μf=26.4GPa, b=2,86A und einem konstanten A=3 [53] jene in Abb. 
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5.3. gezeigten Werte bei 70°C für al le Schichten. In Abb. 5.3 s ind zusätzlich jene absoluten 

Fließspannungswerte be ider po lykristallinen S chichtsysteme eingezeichnet, d ie s ich aus den 

Messdaten von Temperaturzyklen bei 70°C ergeben haben.  

 

 
Abb. 5.3:  M it H ilfe d es Q uellenmodells (Gl. 2.1 7) von von B lanckenhagen [ 53, 54] 

ermittelten Fließspannungswerte bei 70°C aufgetragen über die Schichtdicke und v erglichen 

mit jenen bei 70°C gemessenen absoluten Spannungen aus den Thermozyklen. 

 

Die so b erechneten Fließspannungswerte überschätzen b ei w eitem jene aus T hermozyklen 

gewonnenen Messwerte be i 70°C . Auch be i h öheren T emperaturen (150°C und 250°C ) 

(Anhang C) ist dieses Verhalten ersichtlich. Dem Quellenmodell (Gl. 2.17) zufolge müssten 

sehr hohe  S pannungen i n di e S chicht e ingebracht w erden, um V ersetzungen aus Q uellen, 

deren kritische Größe mit den λ  Werten korreliert zu erzeugen. Da die λ Werte auch nicht zu 

Taylorhardening ( Kaltverfestigung) pa ssen, da  s onst e xtrem hohe  Versetzungsdichten 

auftreten m üssten, w as i n T EM U ntersuchungen ni e be obachtet w urde [25, 96], ist 

anscheinend eine Kombination aus Versetzungsverarmung (exhaustion hardening [119]) und 

thermisch aktivierter Versetzungsbewegung für die Fließspannungen bei 70°C verantwortlich. 

Unklar bleibt allerdings wieso die berechneten Hindernisabstände (λ  Werte) derart klein sind. 

Hier s ollten S imulationen ba sierend a uf M olekulardynamik und di skreter 

Versetzungsdynamik neue Einblicke ermöglichen, und zu einer eindeutigen Interpretation der 

Daten verhelfen. 
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6 Zusammenfassung 
 

Ziel di eser A rbeit w ar e s z um V erständnis de r m echanischen E igenschaften von d ünnen 

Schichten dur ch thermomechanische Versuche beizutragen. E s s ollte a nhand of tmaligen 

thermischen H eizens V erformungsvorgänge be obachtet w erden und anhand t heoretischer 

Modelle be obachtete Phänomene e rklärt w erden. Durch unt erstützende i sotherme 

Relaxationsexperimente s ollte v ersucht w erden au f b eteiligte V erformungsmechanismen 

zurückzuschließen. Dazu wurden Al Schichten mit unterschiedlicher Korngröße, Schichtdicke 

und T extur thermomechanisch zykliert, und i sothermische R elaxationsmessungen i n de r 

Abkühlphase durchgeführt, und die Mikrostruktur charakterisiert. 

 

Die verschiedenen Mikrostrukturen beider Schichtsysteme führen zu einem unterschiedlichen 

Verhalten i n d en A ufheiz- und A bkühlkurven. E s z eigt s ich, dass j enes Schichtsystem mit 

sehr großen K örnern eine S pannungs-Temperatur Hysterese z eigt, d ie gewöhnlich für 

unpassivierte Schichten erwartet wird. Das feinkörnige Schichtsystem und d ie epitaktischen 

Schichten hingegen z eigen ein V erhalten i n de r S pannungs-Temperatur H ysterese, d as f ür 

Schichten mit e iner Passivierungsschicht erwartet wird. Durch theoretische Überlegung kann 

gezeigt w erden, dass es  unabhängig von der P assivierungsschicht z wei v erschiedene T ypen 

der Spannungs-Temperatur Hysterese gibt (Versetzungs- und Diffusionstyp). Der Unterschied 

zwischen be iden T ypen zeigt sich da durch, d ass i m g robkörnigen S chichtsystem z usätzlich 

zur Grenzflächendiffusion be i hohe n Temperaturen auch ei n m aßgeblicher Einfluss de r 

Versetzungsplastizität vorliegt, und somit bei hohen Temperaturen geringere Spannungen als 

in feinkristallinen Al Schichten gleicher Dicke gemessen werden. 

 

Die aus den isothermen Relaxationsversuchen gewonnen Aktivierungsenergien zeigen für alle 

polykristallinen S chichten e inen W echsel von Werten z wischen 0.21e V und 0.49e V be i 

Temperaturen übe r 250° C z u < 0.1eV unt erhalb von 250°C . U nterhalb v on 250°C  w ird di e 

Relaxation dur ch V ersetzungsplastizität getragen. O berhalb von 250°C  e rgibt e in V ergleich 

der A ktivierungsenergien m it D aten i n de r Literatur, da ss di e R elaxation dur ch t hermische 

Aktivierung von Doppelkinken, die dur ch de n E influss e iner ä ußeren S pannung [ 116] 

auseinander di ffundieren und/ oder dur ch G renzflächendiffusion kont rolliertes 

Diffusionskriechen e rfolgt. E pitaktische S chichten z eigen ke ine Ä nderung d er 

Aktivierungsenergie über den gesamten beobachteten Temperaturbereich. Aufgrund der sehr 
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niedrigen W erte von <0.1eV  und i hrer M ikrostruktur w ird hi er angenommen, da ss di e 

Relaxation durch Versetzungsplastizität getragen wird. 

Die a us de n R elaxationsversuchen gewonnenen A ktivierungsvolumina z eigen unt er 

Berücksichtigung de r Ergebnisse de r A ktivierungsenergien e inen Zusammenbruch d es 

angenommen Modells b ei Temperaturen >250°C. Unterhalb di eser T emperatur besitzen di e 

Aktivierungsvolumina mit Werten zwischen 48b3 und 220b3 eine Schichtdickenabhängigkeit 

bei Schichtdicken ≥600nm. Unterhalb 600nm Schichtdicke zeigen die Aktivierungsvolumina 

einen kons tanten W ert d er b ei 70°C  be i ca. 45b 3 liegt. D urch Berechnungen m it H ilfe d es 

Quellenmodells von von B lanckenhagen [ 53, 5 4] ka nn g ezeigt w erden, da ss di e a us de n 

Aktivierungsvolumina gewonnen Längen λ, nicht mit einem Abstand für Versetzungsquellen 

korrelieren. 

Die au s d en R elaxationsmessungen gewonnenen D aten i mplizieren, dass b is z u ei ner 

Grenztemperatur von  250°C  e in hi nderniskontrolliertes G leiten de r dom inierende 

Relaxationsmechanismus ist und über 250°C von einer durch thermische Aktivierung erfolgte 

Bildung und Bewegung von Doppelkinken, die durch den Einfluss e iner äußeren Spannung 

[116] a useinander di ffundieren und/ oder e inem dur ch G renzflächendiffusion kont rollierten 

Diffusionskriechen a bgelöst w ird. E s ka nn ni cht a usgeschlossen w erden, da ss übe r 250° C 

beide M echanismen ne beneinander a ktiv s ein könne n, da  s ich i n d er A uswertung de r 

Relaxationskurven gezeigt hat, dass eine zweidimensionale Exponentialfunktion nötig ist um 

die Messdaten zu fitten.  

 

In den thermomechanischen Ermüdungsversuchen sind eindeutige Unterschiede aufgrund der 

Mikrostruktur e rsichtlich. D ie pol ykristalline M ikrostruktur ha t a ufgrund i hrer a morphen 

Grenzfläche d ie M öglichkeit, j ene i n der amorphen G renzfläche abgelegten 

Versetzungssegmente du rch G renzflächendiffusion a ufzulösen. Im G egensatz da zu be sitzen 

die epitaktischen Schichten eine kristalline Grenzfläche. Hier bleiben Versetzungssegmente in 

der N ähe d er Grenzfläche. Die V ersetzungen haben die M öglichkeit a ufgrund ve ränderter 

Umgebungsbedingungen (Wechsel von Druck- und Zugspannung), sich von Hindernissen zu 

lösen und a uf dem selben Gleitsystem wieder zurückzubewegen, wobei jene davor erzeugte 

Gleitstufe w ieder rückgängig gemacht w ird. In polykristallinen S chichten is t d ies n icht d er 

Fall, da jene zuvor eingebrachten Segmente an der Grenzfläche, die als bevorzugte Gleitwege 

zur V erfügung s tehen s ollten, a ufgelöst w urden. Bei U mkehrung de r B elastung e ntstehen 

wieder G leitstufen an  der O berfläche. Dies f ührt z u de n i n de n t hermomechanischen 

Ermüdungsversuchen beobachteten schweren Oberflächenschädigungen.  
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Die p olykristallinen Schichten z eigen ei n s chichtdickenabhängiges V erhalten d er 

thermomechanischen Ermüdung. Ab Schichtdicken von ≥600nm zeigen a lle polykristallinen 

Schichten s chwere S chädigungen an  d er O berfläche. S chichten m it k leinerer S chichtdicke 

zeigen bis zu 10000 thermischen Zyklen keine Anzeichen einer Oberflächenschädigung. Dies 

ist da rauf z urückzuführen, da ss m it a bnehmender Schichtdicke da s Vorhandensein von 

aktiven Q uellen a n K orngrenzen und G renzflächen a bnimmt. D araus f olgt, da ss dur ch z u 

wenige vor handene und  a ktive Q uellen, vi el z u w enige V ersetzungen a uf de n p rimären 

Gleitsystemen vorhanden sind, um eine Schädigung herbeizuführen. Auch spiegelt s ich dies 

in de r m it a bnehmender S chichtdicke z unehmenden Fließspannung i n dünne n S chichten 

wider. D ünne S chichten h aben gegenüber d ickeren S chichten ei nen größeren elastischen 

Bereich. J edoch w eist d ie dünns te unt ersuchte Schicht (200nm S chichtdicke) i mmer noc h 

ungefähr die Hälfte ihrer thermischen Dehnung als plastische Dehnung auf.  

Ein s ehr gr oßer Einfluss a uf di e t hermomechanische E rmüdung w urde i n de r T extur 

festgestellt. D ie pol ykristallinen und e pitaktische S chichten z eigen einen g rundsätzlichen 

Unterschied in ihrer Ausgangstextur. Die polykristallinen Schichten besitzen eine anfängliche 

(111) Fasertextur mit einer M issorientierung von ~ 7°. Im G egensatz da zu w eisen di e 

epitaktischen S chichten eine sehr s charfe (111) T extur auf, die aus 4  O rientierungen, die 

miteinander i n Beziehung s tehen, besteht. Polykristalline S chichten mit Schichtdicken 

≥600nm zeigen mit zunehmenden Zyklenzahlen einen Wechsel der anfänglichen Orientierung 

in R ichtung e iner ( 112) O rientierung. Dünnere Schichten (≤400nm) hingegen weisen nach 

10000 t hermischen Z yklen di e a nfängliche O rientierung a uf. D urch t heoretische 

Überlegungen konnte gezeigt werden, dass jenes Modell von Schmid und Boas [103] in dem 

eine pl astische V erformung dur ch V ersetzungsgleiten z u e iner G itterrotation i m uni axialen 

Zug- und Druckversuch  führt, ebenfalls auf di e beobachteten Orientierungsänderungen der 

polykristallinen Schichten ≥600nm Schichtdicke angewendet werden kann. Dieses Verhalten 

konnte a uch a n e inzelnen K örnern einer 60 0nm di cken pol ykristallinen S chicht i n 

Einzelzyklusuntersuchungen nachgewiesen werden. Es konnte auch aufgezeigt werden, dass 

ein einzelnes Korn nicht einheitlich die Orientierungsänderung durchführt, sondern dass sich 

innerhalb eines Korns w ährend d er t hermomechanischen B elastung einen 

Orientierungsgradienten ausbilden kann. 

Die epitaktischen Schichten zeigen keine Veränderung ihrer anfänglichen Textur während des 

thermomechanischen Zyklierens. Dies ist zum einen in ihrer sehr scharfen (111) Orientierung 

begründet, die es dem Material ermöglicht 6 gleichwertige Gleitsysteme zu aktivieren, um die 

(111) Orientierung zu s tabilisieren. Andererseits ermöglicht d ie k ristalline Grenzfläche dem 
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Material e in N etzwerk a n Fehlpassungsversetzungen z u bi lden und s o e ine Kornrotation z u 

verhindern. 

 

6.1 Ausblick 
 

Aufgrund der in dieser Arbeit vorgestellten Ergebnisse und S chlussfolgerungen ergeben sich 

Vorschläge für weiterführende Untersuchungen. 

Im R ahmen d ieser A rbeit w urde festgestellt, dass die G renzfläche z wischen S ubstrat u nd 

Schicht ei nen s ehr g roßen E influss au f d as t hermomechanische V erhalten ei nes S chicht-

Substrat Verbundes hat. Zukünftige Experimente sollten mit u nterschiedlichen Grenzflächen 

oder G renzflächenmaterialien d urchgeführt w erden. In d ieser A rbeit w urde n ur m it ei ner 

kristallinen G renzfläche und m it a morphen G renzflächen be stehend aus a-SiOx und a -SiNx 

gearbeitet. S ystematische U ntersuchungen m it ve rschiedenen a morphen 

Grenzflächenmaterialien ei nerseits u nd v erschiedenartigen k ristallinen G renzflächen 

andererseits w ürden einen A ufschluss übe r den E influss der G renzfläche auf d as 

thermomechanische Verhalten ei nes S chicht-Substrat Verbundes geben. Ebenfalls sollte mit 

verschiedenen T exturen d es S chichtmaterials gearbeitet w erden, u m d en m aßgeblichen 

Einfluss a uf di e t hermomechanische E rmüdung festzustellen. V on Interesse w äre auch ei ne 

genauere U ntersuchung d er i n d ieser A rbeit f estgestellten O rientierungsänderung an  

Einzelkörnern während nur weniger Temperaturzyklen mittels TEM. Für die Ermittelung von 

Aktivierungsenergien u nd A ktivierungsvolumen w ären Untersuchungen m it kl eineren 

Temperaturintervallen und längeren Haltezeiten notwendig, um festzustellen ob gleichzeitig 2 

verschiedene R elaxationsmechanismen be i höhe ren T emperaturen aktiv s ind. Die i n d ieser 

Arbeit a ufgebaute S ubstratkrümmungsanlage ha t s ich da für a ls be stens geeignet er wiesen. 

Zusätzliche T EM U ntersuchungen z u d en t hermomechanischen V ersuchen u nd 

Relaxationsmessungen wären notwendig um theoretische Annahmen bestätigen zu können. 
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8. Anhang 

 

Anhang A: 
 

Einfluss des Ausgangsradius auf Spannungsmessung nach Stoney 

 

Für die Messungen von Schichtspannungen ist es laut Stoney [24] notwendig den 

Ausgangsradius des unbeschichteten Substrates zu kennen. Da es bei bereits beschichteten 

Proben nur durch die Zerstörung der Schicht gelingt den Ausgangsradius zu ermitteln, wurde 

durch mathematische Überlegungen eine Möglichkeit entwickelt, die Spannungs-Temperatur 

Kurven der Substratkrümmungsmethode zu korrigieren. Abb. A.1 zeigt typische Messkurven 

von Schichten des Schichtsystems A in denen die Ausgangskrümmung der Substrate 

unbekannt ist, und als R0 ein ebener Spiegel mit einer Krümmung von ∞ angenommen wurde. 

Durch die unbekannte Ausgangskrümmung kommt es zu einer Verschiebung der Messkurven.  

 

 
Abb. A.1: Messkurven des Schichtsystem A bei einer Schichtdicke von a) 200nm, b) 400nm, 

c) 600nm, d) 1000nm. Aufgrund der unbekannten Krümmung des Substrats vor der 

Beschichtung kommt es zu einer Verschiebung der Kurven in Richtung der y-Achse. 

 

In Abb. A.2 sind  Kurven einer 600nm dicken Schicht aus Abb. A.1.c gezeigt. Hier wurden 

unterschiedliche R0 als Referenzwerte genommen. Deutlich zu sehen ist, dass es zu einer 
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Verschiebung der Kurven in der y-Achse (Spannung) kommt, ohne jedoch einen Einfluss auf 

die Größe der Hysterese zu haben.  

 

 
Abb. A.2: Einfluss unterschiedlicher Referenzwerte für R0 auf die Kurve einer 600nm dicken 

Schicht des Schichtsystems A. 

 

Abb. A.3 zeigt den Einfluss des Spannungsunterschiedes im Bezug auf R0. Ist die reale 

Ausgangskrümmung des Substrates 500m, ist bei einer 600nm dicken Al Schicht eine 

Spannungsverschiebung von Δσ = 9.63MPa zu erwarten. Bei einer Ausgangskrümmung des 

Substrats von 100m ist die Spannungsverschiebung bereits 48.2MPa. 

 

 
Abb. A.3: Einfluss der Ausgangskrümmung R0 des Substrates auf die Abweichung der 

Kurven von der realen Spannung in der Schicht. 
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Als Ausgangspunkt gilt hierfür, dass der elastische Bereich für alle Schichtdicken identisch 

sein sollte. Jedoch ist bekannt dass es mit sinkender Schichtdicke zu einem Anstieg der 

Fließspannung bei Raumtemperatur kommt (Abb. 2.4, Kapitel 2.4). Um eine identische Skala 

für alle Schichtdicken und Temperaturen zu schaffen, werden alle Temperaturwerte auf die 

Schmelztemperatur Tm normiert, und alle Spannungswerte werden auf den höchsten 

auftretenden Spannungswert normiert. Im Fall eines geschlossenen Thermozyklus einer Al 

Schicht zwischen 50°C und 450°C ist dies der Wert bei 50°C. 

 

Stoney Formel:  







−⋅

⋅
⋅

=
0

2 11
6 RRh

hM

mf

ss
fσ     (1) 

 

Mit Ms = biaxialer Modul des Substrates, hs = Substratdicke, hf = Schichtdicke, Rm = 

Krümmung des Schicht-Substrat Verbundes und R0 = Krümmung des unbeschichteten 

Substrates. 

Durch den Radius des Spiegels als Referenzwert R0 = ∞ → 1/R0 = 0 sieht die Stoney Formel 

während einer Messung folgendermaßen aus: 

 

Messung:   







⋅

⋅
⋅

=
mf

ss
f Rh

hM 1
6

2

σ     (2) 

 

Dies führt zu den bereits gezeigten Spannungs-Temperatur Kurven aus Abb.1. Durch die 

Normierung der Temperaturen auf Tm und der Spannung auf jene bei 50°C (σ50) sehen die 

Messungen aus Abb. 1 wie in Abb. A.4a gezeigt aus. Abb. A.4b zeigt dabei eine 

Spannungsmessung mit bekannten R0. 
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Abb. A.4: a) zeigt normierte Spannungs-Temperatur Kurven aus Abb. A.1, b) zeigt eine 

normierte Spannungs-Temperatur Kurve einer 600nm dicken Schicht des Schichtsystems A 

mit bekannten Ausgangsradius R0 

 

Durch Änderung von R0 der Messungen aus Abb. 4a ist es möglich die Werte an die korrekt 

gemessene Kurve aus Abb. 4b anzugleichen (Abb. 5) und dabei ist es wichtig dass die 

Steigung der Kurven im elastischen Bereich übereinstimmen. 

 

 
Abb. A.5: normierte Spannungs-Temperatur Kurven aus Abb. A.4.a jedoch um R0 korrigiert 

 

Die mathematische Überlegung dazu sieht folgendermaßen aus: 

 

Messung mit bekannten R0:  ( )sm
f

ss
f kk

h
hM

−⋅
⋅
⋅

=
6

2

σ     (3) 
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Messung mit R0 = ∞  ( )m
f

ss
m k

h
hM

⋅
⋅
⋅

=
6

2

σ      (4) 

 

Mit km = 1/Rm und ks = 1/R0 

Aus Gl. 3 und 4 ist ersichtlich dass aufgrund des unbekannten ks (Krümmung des Substrates) 

die tatsächlich Spannung  σf in der Schicht unbekannt sind. 

 

Wird xtkons
h
hM

f

ss →=
⋅
⋅

tan
6

2

 angenommen vereinfachen sich Gl. 3 und 4 zu: 

 

 

Messung mit bekannten R0:  ( )sal kkx −⋅= 1Reσ      (5) 

 

Messung mit R0 = ∞  1kxMess ⋅=σ       (6) 

 

Erfolgt eine Erhöhung um ΔT so erfolgt eine Spannungsänderung Δσ um 

 

( ) TM fsfth ∆⋅−⋅=∆ αασ     (7) 

 

Im Spannungs-Temperatur Diagramm ergibt sich die Steigung sReal der Geraden im 

elastischen Bereich aus: 

 

α∆⋅=
∆
∆

= fal M
x
ysRe     (8) 

 

Im normalisierten Diagramm ergibt sich die Steigung snorm aus folgenden Überlegungen: 

 

( )sf kkx −⋅= 1
50σ

σ
      (9) 

 

1
50

kxm ⋅=
σ
σ

       (10) 
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50

21

σ
σσ −

=∆y        (11) 

 
501 σσ ≅        (12) 

 
thσσσ ∆+≅ 12       (13) 

 

5050

11
σ
σ

σ
σσ ththy

∆
=
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TTM
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T
Tkx

s m
norm ∆⋅
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=

50σ
      (18) 

 

T
Tkx

s m
real ∆⋅

⋅∆⋅
=

50σ
   

T
Tkx

s m
norm ∆⋅

⋅∆⋅
=

50σ
 (19)  

 
( )smreal kkx −⋅=−50σ    ( )kkx mmess −⋅=−50σ  (20) 

 
messrealrealmesss sskk ≅→≅→≅→ −− 5050 σσ  

 

Einzige Unbekannte bei einer Messung ohne bekannten Ausgangsradius ist nur mehr jene 

tatsächliche Spannung bei 50°C (σ50). 

Um jene Spannung bei 50°C zu ermitteln gibt es einerseits die experimentelle Methode 

mittels XRD (Messung des Spannungswertes in der Schicht bei 50°C nach einem 

Thermozyklus) oder durch eine Abschätzung aus den theoretischen Modellen (Hall-Petch 

oder Quellenmodell). Durch Gleichsetzen der beiden normierten Steigungen (Real und 

Messung) ergibt sich für die unbekannte Krümmung: 

 


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
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Besteht die Möglichkeit einer absoluten Spannungsmessung mittels XRD vereinfacht sich die 

Ermittelung der Krümmung auf folgende Formel: 

 

0

22
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1

6
1

6 Rh
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Rh
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f

ss

messf

ss
XRD ⋅
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Anhang B: 
 

Aufbau der Substratkrümmungsanlage: 

 

In Abb. B .1 i st e ine Ü bersichtsbild de r kom pletten S ubstratkrümmungsanlage gezeigt. D ie 

Hauptkomponenten d er Anlage k ann wie f olgt aufgeteilt werden: Vakuumkammer ( Abb. 

B.1.a), Laserkopf (Abb. B.1.b), Detektorkopf (Abb. B.1.c), Heizsystem (Abb. B.1.d) und PC-

Einheit (Abb. B.1.e). Die Abb. B.2 zeigt eine Innenaufnahme der Anlage und ihre wichtigsten 

Komponenten. In den Abb. B.3 und B.4 werden der Laserkopf mit seinen Komponenten und 

der Detektorkopf aufgezeigt.  

 
Abb. B.1: Übersicht der Substratkrümmungsanlage wobei a) Vakuumkammer, b) Laserkopf, 

c) Detektorkopf, d) Heizsystem und e) PC-Einheit bezeichnen. 
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Abb. B .2: Innenansicht de r V akuumkammer aus A bb. B .1.a. In i hr b efindet s ich a) di e 

Heizplatte aus p yrolitischen Bornitrid, b ) d ie S tromzuleitungen für d ie Heizplatte, c)  das in 

der Heizplatte versenkte Thermoelement. 
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Abb. B.3: Innenansicht des Laserkopfes mit a) Laserdiode, b) fokussierbare Linse, c) Etalon 

für die X-Achse, d) Etalon für die Y-Achse. 
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Abb. B.4: Innenansicht des Detektorkopfes mit a) Servoeinheit für den Spiegel, b) steuerbaren 

Spiegel, c) 2D CCD Detektor. 

 

Die f olgenden K apitel s ollen e inen Ü berblick übe r de n A ufbau de r ge samten 

Substratkrümmungsanlage geben, sowie die Kalibrierung und  de n Betrieb f ür di e M essung 

von S pannungs-Temperatur K urven von dünne n S chichten bi s zu e iner T emperatur von 

1000°C erläutern. 
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Vakuumkammer 

 

Alle a n de r V akuumkammer a ngebrachten F lansche s ind g enormte C F- oder K F-Flansche. 

Damit soll ermöglicht werden, verschiedene zusätzliche Geräte einfach anzuschließen. In der 

Mitte der Kammer befindet s ich die Heizplatte aus pyrolitischen Bornitrid. Sie is t aufgelegt 

auf ei nem k eramischen S tempel, w elcher w iederum i n ei ner S tahlplatte angebracht i st. D ie 

Heizplatte is t auf der S tahlplatte mitte ls zweier Molybdän Gewindestangen angebracht. Auf 

diesen Gewindestangen befinden sich Molybdänmuttern, damit die Heizplatte fixiert werden 

kann, und e benfalls i hre P osition g eändert w erden ka nn. D ie H eizplatte m uss m ittels e iner 

Wasserwaage ins Lot gebracht werden. Dies i st wichtig, da  jede Verkippung de r Heizplatte 

gegenüber der Ebene des Messkopfes, die Messungen massiv beeinflusst. Ebenfalls wichtig 

ist d ie genaue A usrichtung d er Heizplatte gegenüber d em Laser- und D etektorkopf. 

Idealerweise s ind d ie Längs- und Q uerachse der H eizplatte i dentisch m it de n A chsen de s 

Laser- und D etektorkopfes. E s i st da rauf z u a chten, da ss di e A nschlüsse f ür S trom k einen 

Kontakt mit de r Vakuumkammer bekommen, d a sehr hoh e S tröme f ließen. Die Anschlüsse 

der H eizplatte s ind mitte ls e ines W iderstandprüfgerätes z u übe rprüfen. S teigt de r 

Gesamtwiderstand üb er 0.02 O hm s ind a lle A nschlüsse bi s hi n z um S teuergerät z u 

überprüfen. D ie S pitze de s T hermoelementes w ird i n e ine kl eine Ö ffnung an d er s chmalen 

Seite der Heizplatte eingesteckt. Dabei ist darauf zu achten, dass das Thermoelement keinen 

Kontakt mit anderen Komponenten in der Vakuumkammer erfährt (Temperaturmessung wird 

beeinflusst). Wird in der Kammer mit N 2 Spülung gearbeitet, so ist dabei zu beachten, dass 

der einströmende N2 nicht direkt auf die Heizplatte gerichtet ist. Für den Vakuumbetrieb ist 

darauf zu achten, dass d ie große Flanschdichtung mit etwas Vakuumfett geschmiert i st. Für 

die kor rekte P osition de s M esskopfes m it de r Vakuumkammer s ind 5  B ohrungen an de r 

Oberseite vorgesehen. Mit Hilfe von S chrauben wird eine korrekte Position erreicht, und e s 

kann da bei a uch noc h e ine l eichte V orspannung aufgebracht werden, um  e inen gesicherten 

Vakuumbetrieb zu ermöglichen. 

 

Laser und Laseroptik: 

 

In dieser Anlage ist ein AlGaInP Diodenlaser mit e iner maximalen Leistung von 20m W und 

einer W ellenlänge von  658nm e ingebaut. Aufgrund di eser E igenschaften i st de r Laser d er 

Klasse 3B zuzuordnen, und darf nicht ohne dementsprechende Sicherheitsvorschriften bedient 

werden. Der direkte Strahl ist gefährlich für das menschliche Auge und es treten irreparable 
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Schädigungen auf. Das diffuse Streulicht des Lasers ist allgemeinen nicht schädlich. An der 

Austrittstelle des Lasers aus dem Glasfaserkabel sitzt eine fokussierbare Linse. Mit ihr ist es 

möglich de n Laser im C CD D etektor z u f okussieren und a uf d as unt erschiedliche 

Reflexionsverhalten der Schichten zu reagieren. Die beiden Etalons (Abb. 3c, d) sind für die 

Aufspaltung des Erststrahls in mehrere parallele Laserstrahlen verantwortlich. Die Anzahl der 

Laserspots ist variierbar und von der Kippstellung der beiden Etalons abhängig. Mit Hilfe der 

beiden Etalons ist es möglich die Anzahl und Anordnung der Laserspots zu verändern (z.B. 

4x4, 4x3, 5x2, 3x1 oder auch 10x10). Zu beachten ist dabei, dass niemals eine Kippstellung 

erreicht w ird, i n w elcher d er d irekte Laserstrahl in d ie f okussierbare Linse r eflektiert w ird. 

Wichtig f ür di e K alibrierung de r S ubstratkrümmungsanlage i st, d ass de r E rststrahl 

(Direktstrahl ohne  eingebaute E talons) i n di e Mitte de r F lanschöffnung a djustiert w ird, und 

dabei gleichzeitig d ie M itte d er H eizplatte a uftrifft ( Kontrolle möglich ü ber d ie 

Detektorflanschöffnung). Um dies zu ermöglichen ist es auch notwendig die Ausrichtung des 

Laserlinse zu kontrollieren.  

 

Detektorkopf 

 

Die Hauptkomponenten im Detektorkopf bestehen aus der Servo-Einheit für den steuerbaren 

Spiegel u nd d er C CD K amera. D ie S ervo-Einheit b einhaltet z wei M otoren, w elche d en 

Spiegel i n z wei ve rschiedenen Achsen ( X un d Y ) s o s teuern, da ss s ich di e von  de r 

Probenoberfläche reflektierten Laserstrahlen zu jeden Zeitpunkt in der Mitte der CCD Kamera 

befinden. Dazu ist es notwendig, dass der Spiegel exakt ausgerichtet ist und die Motoren sich 

während de r K alibrierung i n d er M itte i hres V erfahrweges be finden. U m di es z u 

gewährleisten, s ind z uerst i n di e M otoren m it H ilfe de r S piegelsteuerung m anuell s o z u 

verfahren, d ass s ich an  d er O berseite d er S ervo-Einheit ke ine s pürbare E rhebung m ehr 

befindet. E s i st da zu a uch not wendig di e kl eine S chraube a n de r V orderseite de r S ervo-

Einheit mit  zu be dienen. D er S piegel i st i n e ine P osition z u br ingen, w o de r Erststrahl 

(Direktstrahl ohne eingebaute Etalons) die Mitte des Spiegels tr ifft. Der Spiegel muss einen 

Winkel von 10 Grad zum Lot des Strahles aufweisen, um die Wegdifferenz aufgrund der 20° 

Kippung von Laserkopf und Detektorkopf, teilweise aufzuheben. Erst danach ist mit Hilfe der 

kleinen S chraube an  d er S ervo-Einheit d er S trahl in  d ie M itte d er C CD K amera z u 

adjustieren. Wichtig dabei ist, dass sich der durch den Flanschanschluss des Detektorkopfes 

austretende E rststrahl i n de r M itte de s F lanschanschlusses be findet. A bweichungen könne n 

grob übe r di e P osition de s D etektor- und Laserkopfes a n de n Anschlussstellen f ür d en 
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Flanschdeckel der Vakuumkammer berichtigt werden. Dabei ist aber immer zu beachten, dass 

die beiden Detektorköpfe parallel zu einander stehen (kontrollierbar über beiden Kanten der 

beiden Gehäuse zueinander). Feine Korrekturen sind über die Justierschrauben am Laserkopf 

möglich. Dabei ist immer zu beachten, dass die Abweichung des Laserspots aus der idealen 

Mittellage an der Eintrittstelle (Laserkopfflansch) und Austrittstelle (Detektorflansch) gleich 

groß sein muss. 

  

Kalibrierung 

 

Um e ine kor rekte K alibrierung z u g ewährleisten m üssen f olgende P unkte i m V orfeld 

kontrolliert werden: 

• Heizplatte muss sich in der Mitte der Vakuumkammer befinden und i hre Längsachse 

muss s ich mit der Längsachse von Laser und Detektorkopf decken. Ihre S tellung ist 

mittels Wasserwaage z u kont rollieren. D er A bstand von de r H eizplatte bi s z ur 

Oberkante der Vakuumkammer beträgt 5 cm. 

• Der Deckel der Vakuumkammer muss durch die dafür vorgesehen 5 Schrauben in der 

richtigen Position sein. 

• Nach d em A ufsetzen d es M esskopfes m uss di e Lage von Laser und D etektorkopf 

zueinander kontrolliert werden.  

• Der E rststrahl muss di e M itte de r Laserkopf-Flanschöffnung und di e M itte de r 

Heizplatte treffen. 

• Der v on d er H eizplatte r eflektierte E rststrahl muss d ie M itte d er D etektorkopf-

Flanschöffnung treffen 

• Der steuerbare Spiegel ist um 10 Grad zu verkippen und so zu positionieren, dass der 

reflektierte Erststrahl in der Mitte des  steuerbaren Spiegels liegt. 

• Beide v erlängerten Längsachsen d er C CD K amera s ind s o ei nzurichten dass s ie d ie 

Mitte des steuerbaren Spiegels treffen. 

• Mittels S tellschraube an  d er S ervo-Einheit is t d er r eflektierte E rststrahl in d ie M itte 

der CCD Kamera zu positionieren. 

• Nach de m E insetzen de r E talons i st di e g ewünschte A nordnung de r Laserstrahlen 

einzustellen. 

• Die Lage d er Laserspotanordnung m uss na chjustiert w erden. D ie M itte de r 

Laserspotanordnung ist in die Mitte der Heizplatte zu positionieren. 
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Für de n Fall da ss A bstände ode r ba uliche Veränderungen vor genommen w erden, i st e s 

wichtig, de n s teuerbaren S piegel z u ka librieren. F ür di esen F all s ind be ide E talons z u 

entnehmen und m it de m E rststrahl z u a rbeiten. D er E rststrahl is t in  d er C CD K amera z u 

fokussieren und e s i st m it de r kl einsten Leistung ( =0.27mW) z u a rbeiten. D ie 

Kameraeigenschaften in der Software sind so einzustellen, dass der angezeigte Erstrahl nicht 

übersättigt angezeigt wird. Mit der „Snapshot“ Funktion ist eine Aufnahme des angezeigten 

Spots zu nehmen. Über die Funktion „Histogramm and Statistics“ wird ein Fenster angezeigt. 

Gleichzeitig wird auf dem „Snapshot“ eine rote Box angezeigt. Diese rote Box ist über den 

Spot zu z iehen und i hre Größe so zu regulieren, dass der gesamte Spot abgedeckt wird. Im 

Fenster werden nun die X und Y Koordinaten (Centroid Location) des Spots angezeigt. Diese 

sind z u not ieren. D er „Snapshot“ i st nun zu schließen ( Speichern de s B ildes i st ni cht 

notwendig). M ittels d er S piegelsteuerung is t d er S pot je tzt in  X -Richtung um  10000 z u 

verfahren. Um an die Position des Spots zu gelangen ist es notwendig einen neuen „Snapshot“ 

zu t ätigen und di e A nalyse F unktion a uszuführen. D ie P osition de s Spots i st e rneut zu 

notieren. S ind a lle E instellungen ko rrekt, s ollte sich nur  di e X -Koordinate g eändert ha ben. 

Dividiert man jetzt 10000 durch die Differenz der beiden X-Koordinaten erhält man eine Zahl 

für die Kalibrierung der Spiegelsteuerung. Diese ist in den „Mirror Control Properties“ in der 

Registerkarte „ Automatic M irror C ontrol“ e inzusetzen. F ür di e K alibrierung de r Y -Achse 

wird genau gleich verfahren. Der X-Wert muss dabei negativ sein und der Y-Wert positiv. In 

der R egisterkarte „ Motor C onfiguration“  s ind di e W erte für di e Motorensteuerung z u 

überprüfen. D ie A chsmotoren m üssen di e gleichen W erte h aben. S ind a lle di ese P unkte 

erfüllt, kann mit dem Einsetzen der beiden Etalons die Kalibrierung  fortgesetzt werden. 

 

Für d ie Aufnahme ei ner R eferenz i st der F lat-Mirror e inzusetzen und di e Distanz z wischen 

Oberfläche und C CD Kamera i m O ptics/Laser S etup um  5 m m z u ve rringern. D urch 

Verkippung der beiden Etalons ist die gewünschte Messanordnung einzustellen. 

Im Normalfall ist zu empfehlen mit einer 4x4 Anordnung der Laserstrahlen zu arbeiten. Mit 

dieser Anordnung ist es möglich eine Fläche von ca. 5 x  5mm auf der Probe abzudecken. Es 

ist j edoch a uch m öglich kl einere P roben z u unt ersuchen, j edoch i st hi erbei di e A nzahl de r 

Laserspots und de r A bstand z wischen di esen s o z u ve rringern, dass noc h m indestens 6  

Laserstrahlen auf der Probenoberfläche reflektiert werden können, um korrekte Messungen zu 

erzielen. S ehr w ichtig is t es d abei eine u ngefähre V orstellung d er z u er warteten D aten zu 

haben. P hasenveränderungen i m M aterial kö nnen z u s ehr großen S prüngen i n de r 



Anhang 
 

 
 

108 

Schichtspannung führen, und könne n dabei e ine so große Änderung de r Laserspotsabstände 

verursachen, dass nicht mehr alle Spots am CCD Detektor angezeigt werden oder dass sie so 

nahe zusammen rücken, dass diese von de r Software nicht mehr als einzelne Spots detektiert 

werden könne n. D ie E ntwicklung großer D ruckspannung i n de r S chicht f ührt z u e inem 

Auseinanderlaufen der Spots und bei Zugspannung kommt es zu einem Zusammenrücken der 

Spots. In beiden Fällen kommt es zu e inem Abbruch der Messung, da  entweder nicht mehr 

alle S pots a m CCD D etektor vor handen s ind ode r s ie ni cht m ehr von de r S oftware 

unterschieden w erden k önnen. D a e s w ährend einer M essung ke ine M öglichkeit gibt d en 

CCD D etektor na chzuregeln m uss vor  e iner Messung di e Intensität d er Laserspot s o 

eingestellt werden, dass diese nicht im CCD Detektor übersättigen oder die Einstellungen des 

CCD Detektors ändern (Edit → Properties → Black Level / White Level / Filter). Geschieht 

dies, is t e s d er S oftware n icht mö glich d ie Laserspots r ichtig zu in itialisieren u nd lie fert 

Fehlmessungen, di e s ich dur ch s ehr große S prünge i n d en S pannungswerten b emerkbar 

machen. Im Livebild zeigt sich dies durch ein Springen der Messboxen. 

Nach de r E instellung d er Laserspots s ind di ese am Livebild z u übe rprüfen. Die g eschieht 

durch die Toolbox Focus Mode. Hier s ind die Laserspots so anzuordnen dass diese in einer 

exakten rechtwinkeligen Anordnung sind (Abb. B.5). Dies geschieht durch die Stellschrauben 

an de n E talons. D iese könne n s owohl de n A bstand z wischen de n Laserspots ä ndern, s owie 

eine Rotation einer Reihe von Laserspots in X oder Y Richtung verursachen. Dies entsteht aus 

der Notwendigkeit, dass die Software nur horizontale und vertikale Abstände berechnen kann. 

Ist die Anordnung der Spots verdreht kommt es während einer Messung in den meisten Fällen 

zu einem Abbruch der Messung durch die Software. 
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Abb. B.5: Überprüfung der rechtwinkeligen Anordnung der Laserpunkte durch die Toolbox 

Focus Mode. 

 

Nach der Einstellung der gewünschten Anordnung wird eine Referenzmessung benötigt. Für 

absolute S chichtspannungswerte w ird da für da s unbeschichtete S ubstrat ve rwendet. H ier i n 

dieser Arbeit wurde als Referenz immer ein ebener Spiegel verwendet. Durch die unbekannte 

Ausgangskrümmung d er S ubstrate kom mt e s z u e iner V erschiebung d er M esswerte (siehe 

Anhang A). Durch Öffnung des Toolbox „Curvature Mode“ werden die Einstellungen für eine 

Messung aufgerufen. Unter dem Punkt „Reference…“ wird das Referenz Fenster aufgerufen.  

Hier s ind di e gewünschten E instellungen vor zunehmen, o der auch b ereits ab gespeicherte 

Referenzen aufzurufen. Durch Anklicken von „Acquire f lat reference only“ wird beim Start 

einer Messung nur die Referenz aufgenommen und kann danach abgespeichert werden. Diese 

Referenz w ird w ährend der gesamten M essung als A usgangswert h erangezogen. N ach d em 

Abspeichern de s R eferenzwertes de s „ Flat M irrors“ i st di eser gegen den „ 10m M irror“ 

auszutauschen. D urch d en S tart e iner M essung i st e s s ofort m öglich die K alibrierung z u 

überprüfen. W ird i n de r Live M essung de r W ert von 10m  i n d er X -Koordinate ge nau 

angezeigt, i st di e K alibrierung e rfolgreich. D ie Y -Koordinate ha t be dingt dur ch di e 20°  

Verkippung eine leichte Abweichung und s ollte nicht über ±0.2m Abweichung hinausgehen, 

um die Verzerrung der Werte in der Y-Achse klein zu halten. 
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Starten einer Messung 

 

Die z u m essende P robe m uss b ei g eöffneter V akuumkammer i n d ie Mitte d er H eizplatte 

gelegt w erden. E s m uss g ewährleistet s ein, d ass al le Laserspots d ie P robe er fassen k önnen 

und dass die Probe auf beiden Seiten gereinigt ist. Nach dem Schließen der Vakuumkammer 

und de m e inrichten de s V akuumdeckels dur ch di e V erschraubungen ka nn m it de m 

Messvorgang be gonnen werden. N ach d er A ktivierung d es Lasers und dem A ufrufen de s 

Programms gilt es als erstes die Laserspots durch die Spiegelsteuerung in die Mitte des CCD 

Detektors z u br ingen. Die Laserspots könne n dabei a ufgrund de r Krümmung de r P robe 

außerhalb des Erfassungsbereichs des Detektors sein. Ist dies der Fall, i st es notwendig den 

Detektorkopf z u öf fnen und di e P osition de r Laserspots mit e inem B latt P apier ü ber d em 

Laserkopf zu erfassen und mit Hilfe der Spiegelsteuerung auf den CCD Detektor zu lenken 

(Die manuelle Verstellung der Spiegelsteuerung hat keinen Einfluss auf die Messung). Nach 

dem Aufrufen der Toolbox „Curvature Mode“ muss a ls erster d ie Erfassung der Laserspots 

auf der Probe überprüft werden. Durch Betätigen des Icons „Detect“ erfasst die Software alle 

möglichen Laserspots im D etektor. W ird m ittels de r B oxen ni cht di e g ewünschte 

Messanordnung angezeigt, so sind die Einstellungen des CCD Detektors (Edit → Properties 

→ Black Level / White Level / Filter) sowie die Laserleistung zu korrigieren. Erscheinen die 

Laserspots hi ngegen ve rzerrt a uf d em Livebild i st m ittels de r be iden E talons und de r 

fokussierbaren L aserlinse di e gewünschte M essanordnung einzustellen. D abei m uss da rauf 

geachtet werden, dass nicht die Abstände der Laserspot verändert werden (ein Etalon hat zwei 

Stellschrauben, e ine für die Abstandsveränderung und eine für di e V erkippung). S ind di ese 

Punkte e rledigt, gilt e s mitte ls d es Icons „ Material Data“ d ie M aterialdaten d er P robe 

einzugeben. Mindestens notwendig für Messungen sind dabei die Substratdicke, der biaxiale 

E-Modul de s S ubstrates und di e S chichtdicke. Ist de r bi axiale M odul de r S chicht be kannt, 

kann dieser eingegeben werden, ansonsten ist dieser Betrag 0. Über das Icon „Reference…“ 

erreicht m an di e E instellungen f ür d en be nötigten R eferenzwert. H ier ka nn ein z uvor 

gespeicherter Wert ausgewählt werden, oder eine neuer Referenzwert aufgenommen werden.  

Über das Icon „Advanced“ ist es möglich Einstellungen für die Messung vorzunehmen. Dabei 

ist i n d er R egisterkarte „ Delay“ d ie M esszeit z wischen d en ei nzelnen D atenpunkten 

einstellbar. Die Registerkarte „General“ ermöglicht die Einstellung wie viele Messpunkte für 

einen D atenpunkt he rangezogen w erden s ollen ( ideal s ind 15 M esspunkte e rgeben 1 

Datenpunkt → entspricht ca. 1s Messzeit pro Datenpunkt). In der Registerkarte 

„Curvature/Strain“ sind die Einstellungen für die Laserspot Anordnung beeinflussbar. Hier ist 
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die gewünscht Messanordnung einzustellen (z.B. 4x4 oder 3x2 usw.). Über die Laufzeit oder 

Nummer d er Datenpunkte i st d ie g ewünschte Messzeit ei nzustellen. D abei m uss b eachtet 

werden dass die maximale Anzahl an Datenpunkte (>50000) nicht überschritten wird. Ist dies 

der Fall so muss entweder die Zeit zwischen den Datenpunkten e rhöht oder die Anzahl de r 

Messpunkte pr o D atenpunkt e rhöht w erden. Bei e inem 1 M esspunkt p ro D atenpunkt und  

keiner Pause zwischen den Datenpunkten beträgt die maximale Messzeit 30min. Danach kann 

der Start einer Messung erfolgen. Es hat sich gezeigt dass dabei eine manuelle Steuerung der 

Laserleistung von V orteil i st. N ach B eendigung de r M essung s ind di e M essdaten 

abzuspeichern. 

Wird e ine M essung m it e iner T emperaturänderung b enötigt, s o i st j ene z uvor a ufgeführte 

Messung ebenfalls durchzuführen, um zu gewährleisten dass korrekte Einstellungen gewählt 

wurden. D urch S chließen de s P rogramms „ Curvature M ode“ und A ufrufen de r T oolbox 

„Thermal Scan“ ist es möglich eine temperaturgesteuerte Messung vorzunehmen. Es werden 

die vor her e ingestellten W erte f ür e ine M essung von  de r T oolbox „ Curvature M ode“ 

übernommen. D urch da s Icon „ Segment“ gelangt m an z u de n V oreinstellungen f ür e ine 

Thermische M essung ( Starttemperatur, H öchste T emperatur, T iefste T emperatur, ma ximale 

Abweichung de r T emperatur z wischen Ist und S oll Wert). D urch da s Icon „ Dwell P oints“ 

wird das Menü für das geforderte Temperatur Zeit Profil erreicht. Hier ist zu beachten dass 

alle Zeitwerte (Haltezeit und Heiz/Kühlrate) in Sekunden einzusetzen sind. Es sind maximal 

30 H altepunkte de finierbar. S ind a lle W erte e ingestellt, ka nn m it de r M essung be gonnen 

werden. 

Bei s ehr hoh en T emperaturen i st da rauf z u achten dass de r Infrarotfilter am CCD Detektor 

eingelegt is t. D a a b einer T emperatur von 550 °C di e H eizplatte i m s ichtbaren Licht z u 

strahlen beginnt, muss d iese S trahlung d urch d en F ilter b eseitigt w erden. K ritisch is t e in 

Temperaturbereich von  590 -660°C da  i n diesem B ereich di e Heizplatte j enen 

Wellenlängebereich der Laserstrahlung erreicht. Werden Temperaturen bis 1000°C benötigt, 

so ist darauf zu achten, dass durch eine fehlende aktive Kühlung, eine maximale Haltezeit von 

10 Minuten nicht überschritten wird. 

 

Auswertung einer Messung 

 

Die S oftware m itgelieferte S oftware h at eine V ielzahl an  M öglichkeiten d ie M essdaten z u 

analysieren. Die Software beinhaltet auch d ie Möglichkeit dass d ie Messdaten en tweder al s 

„.txt“ ode r „ .xls“ D ateien a usgelesen w erden kö nnen. E s ka nn di e kom plette M essung m it 
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allen D aten au sgelesen werden o der au ch n ur v ereinzelte gewünscht M essergebnisse. D as 

Auslesen de r kom pletten M essung i st s ehr na chteilig, da  hi er s ehr große D ateien z ustande 

kommen, d ie ei ne W eiterverarbeitung er schweren, d a al le au fgenommen D aten au sgelesen 

werden. 
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Anhang C. 
 
1. Mikrostruktur 

 

  
Abb. C.1.1: 25nm dicke Schicht des Systems A aufgenommen bei einer Vergrößerung von a) 

2500 und b) 35000. 

 

  
Abb. C.1.2: 50nm dicke Schicht des Systems A aufgenommen bei einer Vergrößerung von a) 

2500 und b) 35000. 

 

  
Abb. C.1.3: 100nm dicke Schicht des Systems A aufgenommen bei einer Vergrößerung von 

a) 2500 und b) 35000. 
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Abb. C.1.4: 600nm dicke Schicht des Systems A aufgenommen bei einer Vergrößerung von 

a) 2500 und b) 20000, c) zeigt die inverse Polfigur aus EBSD Messungen. 

 

   
Abb. C.1.5: 1000nm dicke Schicht des Systems A aufgenommen bei einer Vergrößerung von 

a) 2500 und b) 35000, c) zeigt die inverse Polfigur aus EBSD Messungen. 

 

     
Abb. C.1.6: 200nm dicke polykristalline Schicht des Systems B bei einer Vergrößerung von 

a) 2500 und b) 20000, c) zeigt die inverse Polfigur aus EBSD Messungen. 
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Abb. C.1.7: 1000nm dicke polykristalline Schicht des Systems B bei einer Vergrößerung von 

a) 2500 und b) 10000, c) zeigt die inverse Polfigur aus EBSD Messungen. 

 

        
Abb. C.1.8: 600nm dicke epitaktische Schicht auf α-Al2O3 (System B ) a ufgenommen be i 

einer Vergrößerung von  a ) 2500, b)  z eigt di e P olfigur, c ) di e i nverse P olfigur a us E BSD 

Messungen. 

 

       
Abb. C.1.9: 1000nm dicke epitaktische Schicht auf α-Al2O3 (System B ) au fgenommen b ei 

einer Vergrößerung von  a ) 2500, b)  z eigt di e P olfigur, c ) di e i nverse P olfigur a us E BSD 

Messungen. 
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Abb. C .1.10: T exturmessung e iner a ) 600n m und b)  2000nm  d icken S chicht de s 

Schichtsystems B mitte ls X RD z ur K ontrolle d er E BSD R esultate n ach 10000 t hermischen 

Zyklen. 

 
2. Thermozyklen 

 

  
Abb. C .2.1: Zweiter T hermozyklus von pol ykristallinen 200nm  di cken S chichten a us a) 

Schichtsystem A und b) Schichtsystem B. 

 

  
Abb. C .2.2: Z weiter T hermozyklus von pol ykristallinen 600nm  di cken S chichten au s a) 

Schichtsystem A und b) Schichtsystem B. 
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Abb. C .2.3: Z weiter T hermozyklus von pol ykristallinen 1000nm  di cken S chichten a us a) 

Schichtsystem A und b) Schichtsystem B. 

 

  
Abb. C .2.4: S pannungsmessung m ittel S ubstratkrümmungsmethode e iner a) 400nm  und b ) 

1000nm dicken Schicht des Schichtsystems A verglichen mit Werten aus XRD Messungen. 
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3. Isotherme Relaxation 

 

 

 
Abb. C .3.1: A ktivierungsvolumina i n b 3 für jeweils d as S chichtsystem A  u nd B  f ür 

vergleichbare Schichtdicken: a) 200nm, b) 400nm, c) 600nm, d) 1000nm, e) 2000nm und für 

die f) epitaktischen Schichten. 
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Abb. C .3.2: M it H ilfe des Q uellenmodells ( Gl. 2.15)  von von Blanckenhagen [ 53, 54] 

ermittelten Fließspannungswerte bei 150°C aufgetragen über die Schichtdicke und verglichen 

mit jenen bei 150°C gemessenen absoluten Spannungen aus den Thermozyklen. 

 

 
Abb. C .3.3: M it H ilfe des Q uellenmodells ( Gl. 2.15)  von von Blanckenhagen [ 53, 54 ] 

ermittelten Fließspannungswerte bei 250°C aufgetragen über die Schichtdicke und verglichen 

mit jenen bei 250°C gemessenen absoluten Spannungen aus den Thermozyklen. 

 



Anhang 
 

 
 

120 

4. Thermisches Zyklieren 

 

   
Abb. C .4.1: T opographische E ntwicklung e iner 200nm  di cken pol ykristallinen S chicht de s 

Schichtsystems B  übe r 10000 t hermischen Z yklen aufgenommen be i 5000f acher 

Vergrößerung, a) im Ausgangszustand, b) nach 1000 Zyklen, c) 10000 Zyklen. 

 

   
Abb. C .4.2: Topographische Entwicklung e iner 1000nm dicken pol ykristallinen Schicht des 

Schichtsystems B  übe r 10000 t hermischen Z yklen aufgenommen be i 2500f acher 

Vergrößerung, a) im Ausgangszustand, b) nach 1000 Zyklen, c) 10000 Zyklen. 

 

   
Abb. C .4.3: T exturentwicklung e iner 200n m di cken pol ykristallinen S chicht d es 

Schichtsystems B  a nhand i nverser P olfiguren übe r 10000 t hermischen Z yklen, a ) i m 

Ausgangszustand, b) nach 1000 Zyklen, c) 10000 Zyklen. 

 



Anhang 
 

 
 

121 

   
Abb. C .4.4: T exturentwicklung einer 1000n m di cken pol ykristallinen S chicht de s 

Schichtsystems B  a nhand i nverser P olfiguren übe r 10000 t hermischen Z yklen, a ) i m 

Ausgangszustand, b) nach 1000 Zyklen, c) 10000 Zyklen. 
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