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1. Einleitung

Die mechanischen, elektrischen und magnetischen Eigenschaften von Metallen sind seit
langem fiir uns unerlésslich. Um Metalle in die gewiinschte Form zu bringen, miissen
sie verformt werden. Wéare es dafiir notig alle Bindungen entlang einer Kristallebene zu
trennen und nach Verschiebung wieder zu bilden, so wire ein enormer Kraftaufwand er-
forderlich. Technische Umformprozesse, wie sie heutzutage stdndig angewandt werden,
wéaren unmoglich bzw. nur unter enormem Energieaufwand durchfithrbar. Die Existenz
von sogenannten Versetzungen macht es jedoch moglich, Metalle unter Verwendung mo-
derater Kréfte in die gewiinschte Form zu bringen. Diese Defekte im Kristallgitter kénnen

leicht bewegt werden und {ibernehmen so die Verformung.

Um das Verformungsverhalten von Metallen in makroskopischen Dimensionen zu be-
schreiben, ist es nicht notig das Verhalten einzelner Versetzungen zu kennen, da es aus-
reicht das Material als Kontinuum anzusehen. Beschéftigt man sich jedoch mit kleinen
Dimensionen bzw. will man das Verformungsverhalten von Grund auf verstehen, so sind

diskrete Prozesse von Versetzungen von grofser Bedeutung.

Es hat sich gezeigt, dass sich die mechanischen Eigenschaften von Metallen bei Verklei-
nerung duferer Langenskalen (Probengrofe) in den Bereich weniger Mikrometer oder
kleiner &ndern. 2004 wurde von Uchic et al. belegt, dass einkristalline Druckproben von
wenigen Mikrometern Grofse eine stark grofsenabhéngige Fliefsgrenze besitzen. Zusétzlich
zeigen kleine Proben eine stochastische Schwankung der Spannungswerte [1]|. Spater zeig-
ten auch Volkert und Lilleoden, dass die Verformung in solchen Dimensionen oft durch
diskrete Dehnungs-Schiibe (englisch: strain bursts) bestimmt wird. Diese nehmen mit ab-
nehmender Probengrofe an Bedeutung zu und werden der Aktivierung von Versetzungs-
quellen zugeschrieben [2]. Auch weitere Ergebnisse verschiedenster Forschungsgruppen
bestétigen, dass das verdnderte mechanische Verhalten auf die diskrete Bewegung und
Interaktion, sowie der Nukleation von Versetzungen zuriickzufiihren ist [3-5]. Wenngleich
es schon verschiedene Theorien gibt, die das Verformungsverhalten in diesen Dimensionen

beschreiben, so fehlt dennoch das vollstdndige Verstdndnis.



KAPITEL 1. EINLEITUNG

Ziel dieser Arbeit ist es, das Verformungsverhalten und die damit resultierenden Ver-
formungsstrukturen in Proben weniger Mikrometer Grofe ndher zu verstehen. Da eine
direkte Abbildung von Versetzungen mittels Transmissionselektronenmikroskop (TEM)
moglich ist, ist dessen Verwendung eine logische Konsequenz. Es wurden mikromechani-
sche Proben mittels Rasterionenmikroskop (FIB) gefertigt und mit Hilfe eines speziellen
Verfahrens [4] in situ im Rasterelektronenmikroskop (REM) verformt. Diese mikrome-
chanischen Zugproben wurden unter Einsatz des FIB an gewiinschten Positionen gediinnt
um danach im TEM untersucht zu werden. Die erhaltenen Ergebnisse wurden zusétzlich

mit vorhandenen pLaue Daten von mikromechanischen Proben verglichen.



2. Grundlagen und experimentelle
Details

2.1. Mikromechanik und GroReneffekte

Das plastische Verhalten von Materialien wird durch viele verschiedene Parameter be-
stimmt. Betrachtet man einen einkristallinen Korper, der mit Versetzungen durchzogen
ist, die sich gegenseitig nicht beeinflussen, so ist die bendtigte Spannung um diesen zu
verformen gleich der Peierlsspannung. Diese ist rein abhéingig von Materialkonstanten
die durch die Bindung bestimmt werden (z. B. Kristallstruktur, Gitterkonstante, Schub-
modul). Wére plastische Verformung nur durch diese Spannung bestimmt, so wére die
Moglichkeit zur Festigkeitssteigerung auf die Auswahl verschiedener chemischer Elemen-
te und deren allotrope Varianten begrenzt. In der Praxis zeigt sich allerdings, dass die
zur Verformung nétige Spannung bei weitem hoher als die Peierlsspannung ist und es
viele verschiedene Moglichkeiten zur Festigkeitssteigerung gibt [6]. Der Inhalt dieser Ein-
fiihrung beschrinkt sich jedoch auf die Ursachen mechanischer Grofeneffekte und die

zugehorigen mikromechanischen Experimente.

In den 1950er Jahren wurde von Hall [7] und Petch [8] beschrieben, dass die Mikrostruk-
tur, genauer die Korngrofse eines Materials einen starken Einfluss auf dessen Festigkeit
hat. Es hat sich herausgestellt, dass der Zusammenhang durch folgende Formel beschrie-
ben werden kann:
K
Oy = 00 + — (2.1)

Vd

Hier sei o, die Streckgrenze, o die Reibspannung des gleichen Materials, K der Korn-
grenzwiderstand und d die Korngréfse. Das bedeutet, dass die Festigkeit eines Werkstof-
fes durch Verringerung der Korngrofle, die sogenannte Kornfeinung, stark erhéht werden
kann. Da dieser Prozess zusétzlich die Zahigkeit erh6hen kann [6], ist er von enormer

Wichtigkeit fiir die industrielle Fertigung von Werkstoffen.

Es hat sich jedoch gezeigt, dass nicht nur die Modifikation innerer Langenskalen wie der



2.1 Mikromechanik und Grokeneffekte

Korngrofe zu einer Verdnderung der mechanischen Eigenschaften fiihrt. Auch die Ver-
kleinerung duflerer Lingenskalen, wie der Probengrofe hat ab bestimmten Dimensionen
einen grofen Einfluss. Frithe Experimente beschrankten sich auf die Untersuchung diinner
Schichten, deren dufsere Langenskala durch die Verdnderung der Dicke in kleine Dimen-
sionen gedrangt wurde. Es konnte gezeigt werden, dass sich die Festigkeit fiir Schichten
<1 pm umgekehrt proportional zu deren Dicke verhélt [9]. Dafiir wird angenommen, dass
Versetzungen die diinne Schicht nicht verlassen kénnen, da sie von einer Passivierungs-
schicht an der Oberfliche und der Grenzfliche zum Substrat davon gehindert werden.
Dies fithrt zum sogenannten Versetzungs-Channeling, der Ausbildung von Versetzungs-
schlaufen. Deren Kriimmungsradius, der die zur Verformung nétige Spannung bestimmt,
ist von der Schichtdicke abhéngig [9]. Experimente an diinnen polykristallinen Schichten
zeigten, dass auch die Korngrofse der Schicht einen Einfluss hat. Der Grofeneffekt ist
in diesen Féllen zwar auf die Verkleinerung in einer Dimension, jedoch unter Annahme

einer Einschrankung durch Grenzflachen, zuriickzufiihren.

Durch Fortschritte im Bereich der Rasterionenmikroskopie (englisch: focused ion beam,
FIB, Vgl. Kap. 2.3) wurde es moglich freistehende einkristalline Strukturen im Bereich
von hundert Nanometern bis wenigen Mikrometern herzustellen und mittels Nanoinden-
tation zu testen [1]. Durch die freie Oberflache der Strukturen ist es Versetzungen moglich
diese zu verlassen. Darum wurde angenommen, dass solche Proben keinen Grofeneffekt
zeigen, da die Versetzungen nicht mehr von Grenzflichen eingeschrinkt werden. Zu aller
Uberraschung wurde jedoch ein starker Grofeneffekt nachgewiesen, der sich dhnlich wie
der Hall-Petch-Effekt durch ein Potenzgesetz beschreiben ldsst. Auch die Untersuchun-
gen anderer Forschungsgruppen, die mittels FIB hergestellte Proben sowohl in Druck als

auch Zug testeten, zeigen &hnliche Resultate [2-4, 10].

Eine einfache Erklarung, die zum Verstiandnis des Grofieneffekts beitragt, kann mittels
der Aktivierung von Frank-Read-Quellen (FRQ) gegeben werden. Diese gelten als die
wichtigsten Quellen zur Nukleation und Multiplikation von Versetzungen. Abbildung 2.1
zeigt eine FRQ. Sie besteht aus einer Versetzungslinie, die an ihren Endpunkten (A,B mit
Abstand L) verankert ist. Wird die anliegende Schubspannung erhoht, so beginnt sich
die Versetzungslinie auszubauchen. Die Konfiguration mit hiochster Energie ist erreicht,
wenn der Radius der Versetzungslinie minimal ist. Dies ist der Fall, wenn die Versetzung
einen Halbkreis mit dem Radius r=L/2 bildet. Ist die Schubspannung hoch genug um
diese Konfiguration zu iiberwinden, so baucht sich die Versetzung weiter aus, bis sie einen
geschlossenen Kreis bildet, in dessen Zentrum sich wieder die verankerte Versetzungslinie

befindet. Bei ausreichender Spannung kommt es so zur Bildung von neuen Versetzungs-
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Abbildung 2.1.: Skizze einer Frank-Read-Quelle. Die schwarze Linie stellt die Anfangskonfigu-
ration dar. Der Abstand zwischen den Verankerungspunkten A und B wird
als die Grofe L der Quelle bezeichnet. Wird die FRQ von mit einer Schub-
spannung 7 beaufschlagt, so baucht sich die Versetzungslinie aus und bildet
somit bei ausreichender Schubspannung neue Versetzungen.

ringen, die sich vergréffern und demnach zur Verformung beitragen. Zur Erklarung des
Grofeneffektes muss die fiir die Erzeugung von Versetzungen bendtigte Schubspannung

betrachtet werden:
26

L

Hier sei 7 die Schubspannung, die benotigt wird um die Konfiguration mit r=L/2 zu

T (2.2)

erreichen, G der Schubmodul, b der Burgersvektor und L der Abstand zwischen den
Verankerungspunkten. Gleichung (2.2) zeigt, dass die notige Spannung mit sinkender
Quellgrofte zunimmt. Setzt man voraus, dass eine Versetzungsquelle von der Dimension
kleiner ist als die Probe, da sie in dieser Platz haben muss, um zu operieren, so sinkt
mit der Probengrofe auch die Quellgrofe. Dies hat zur Folge, dass die Schubspannung,
die zur Erzeugung von Versetzungen nétig ist, zunimmt. Somit kommt es rein durch die
geometrische Einschrankung der Quellgrofe zu einem Grofeneffekt. In Abb. 2.2 wird die
Abhéngigkeit der Scherspannung von der Quellgréfte im Fall von Kupfer gezeigt.

Dies ist jedoch nur eine von vielen Theorien zur Erkléarung des Grofeneffektes der Fliefi-
spannung in mikromechanischen Proben. Um einen tieferen Einblick in dieses Gebiet
zu bekommen wurden von mehreren Forschungsgruppen diskrete Versetzungsdynamik
(englisch: discrete dislocation dynamics, DDD) Rechnungen durchgefiihrt [11-13|. Diese
erlauben es, die Reaktion von Versetzungen auf dufere Spannung und die Interaktion
untereinander zu modellieren. DDD stellt damit eine Briicke zwischen kontinuumsme-

chanischen Modellen (z.B. finite Elemente Methode), die keine diskreten Versetzungs-
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Abbildung 2.2.: Benétigte Schubspannung zur Erzeugung von Versetzungen mittels FRQ in
Abbhiingigkeit von der Quellengrofe fiir Kupfer (G=48 GPa, b=2,556 A)

reaktionen beschreiben kénnen und atomistischen Modellen (z. B. Molekulardynamik),
die nur fiir kleinere Dimensionen geeignet sind, dar. Die Rechnungen zeigen je nach Ver-
setzungsdichte und Probendimension unterschiedliche Mechanismen. Bei kleinen Proben
(~100nm) wird die Verformung durch das Verhalten weniger Quellen kontrolliert. Durch
das kleine Volumen sind nur wenige Versetzungsquellen vorhanden. Werden diese akti-
viert, so laufen die Versetzungen durch den Kristall und erreichen die Oberfliche, bevor
sie miteinander interagieren konnen. Dadurch kommt es nicht zur Versetzungsmultiplika-
tion, und somit zur Erniedrigung der mobilen Versetzungsdichte. Ist keine Versetzungs-
quelle im Korper vorhanden, kann eine Belastung sogar dazu fiihren, dass alle vorhande-
nen Versetzungen den Kristall verlassen. Dieses sogenannte Mechanical Annealing wurde
auch experimentell nachgewiesen [5]. Bei wachsender Probengréfe kommt es zu einer
steigenden Anzahl an Versetzungsinteraktionen, die zur Bildung neuer, eventuell grofse-
rer Quellen fiihren kénnen. Daraus folgt im Vergleich zu nahezu perfekten Kristallen mit

sehr niedriger Versetzungsdichte eine Herabsetzung der Fliefispannung.

Um das Verformungsverhalten von perfekten Kristallen ohne Versetzungen zu verstehen
wurden schon in den 1950er Jahren Experimente an Whiskern durchgefiihrt [14]. Diese
sind kleine nadelférmige Einkristalle, die aufgrund ihrer Herstellungsmethode ein bei-
nahe perfektes Kristallgitter aufweisen. Durch eine sehr niedrige Versetzungsdichte und
das Fehlen von Versetzungsquellen zeigt sich ein komplett unterschiedliches Verformungs-
verhalten im Vergleich zu den entsprechenden Massivmaterial. Experimente [15] zeigen
einen elastischen Bereich bis zu einer Dehnung von 2-3 %, gefolgt von einem anscheinend

sproden Bruch. Whisker zeigen nur einen schwachen Grofseneffekt, der sich durch die
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statistische Verteilung von Fehlern erklaren ldsst. Kleinere Proben haben weniger Vo-
lumen und Oberfliche und besitzen deshalb eine kleinere Wahrscheinlichkeit Fehler zu
enthalten, die als Bruchausgang dienen. Uber eine Weibull-Statistik kann die Festigkeit

als Funktion des Probenvolumens bzw. der Probenoberflache berechnet werden.

Zur Beschreibung des Grofeneffektes in Proben mit Spannungsgradienten (z. B. Nanoin-
dentation, Biegeversuch) wurde eine kontinuumsmechanische Theorie entwickelt, die den
Spannungsgradienten miteinbezieht (Strain Gradient Plasticity) [16]. Um bei Verformung
Kompatibilitédt zwischen verschieden stark beanspruchten Volumselementen herzustellen,
miissen Versetzungen eingebaut werden. Im Gegensatz zu statistisch verteilten Verset-
zungen (SSD), haben diese einen Summenburgersvektor#0 und fithren zur Verkippung
des Kristallgitters. Sie werden geometrisch notwendige Versetzungen (GND) genannt
und sind im Vergleich zu SSD kaum mobil. Deshalb wirken sie als Hindernis fiir mobile
Versetzungen. Der Einfluss der GNDs wird durch die Versetzungsdichte bestimmt, die
wiederum durch den Spannungsgradienten festgelegt wird. Durch eine Erweiterung des
Taylor-Ansatzes kann der Einfluss der GNDs beschrieben werden [17]:

7y =7y + aGby/pssp + panD (2.3)

Hier sei 7, die kritische Schubspannung auf dem beobachteten Gleitsystem, T(l) die Peierls-
spannung des Werkstoffes, o eine Materialkonstante, G der Schubmodul, pgsp die Ver-
setzungsdichte der statistisch verteilten und pgyp jene der geometrisch notwendigen

Versetzungen.

Einen guten Uberblick iiber die Plastizitit in kleinen Dimensionen liefert eine 2010 pu-
blizierte Arbeit von Oliver Kraft et al. [18].

Verformung von Einkristallen

Zum leichteren Verstdndnis der Ergebnisse ist auch ein grundlegendes Wissen iiber das
Verformungsverhalten von Einkristallen hilfreich. Einkristalle deformieren durch eine
Scherverformung, die mit Hilfe von Versetzungen auf definierten Gleitebenen stattfin-
det. In kubisch flichenzentrierten (kfz) Metallen handelt es sich dabei um Versetzungen
mit (110) Burgersvektoren auf {111} Ebenen. Das Schmidsche Schubspannungsgesetz be-

stimmt die Grofse der Scherspannung, die auf die verschiedenen Gleitsysteme wirkt:

T =0-C0S¢- CosA (2.4)
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Hier sei 7 die Schubspannung die auf ein Gleitsystem wirkt, o die von auften aufge-

brachte Normalspannung, ¢ der Winkel zwischen Gleitebenennormalen und Zugrichtung

und A der Winkel zwischen Gleitrichtung und Zugrichtung (Abb. 2.3.a). Der Faktor

m = cos ¢ - cos A wird als Schmid-Faktor bezeichnet. Wird ein Kristall belastet, so wirkt
tensile axis

slip direction, d

A |9 ,slip-plane normal, n
N g4 101

111

211

N
Ql‘) )Noo ‘Y"
N l 2

a) b) c)

Abbildung 2.3.: a) Winkel zur Bestimmung des Schmid-Faktors
b) Rotation der Probenorientierung durch Einschrinkung der seitlichen Ver-
schiebung beim Zugversuch
¢) Die Rotation der Zugachse relativ zum Kristallgitter geht in Richtung [101]
Pol. Innerhalb des Standarddreiecks kommt es zur Einfachgleitung, beim Er-
reichen der [101]-[211] Symmetrale tritt Mehrfachgleitung ein [19]

die grofste Schubspannung auf dem Gleitsystem mit dem hoéchsten Schmid-Faktor. Ist
die Schubspannung gréfser der kritischen Schubspannung, so kommt es zur Verformung.
Durch die Scherverformung an den im Bezug auf die Zugachse schrigen Gleitsystemen
kommt es zu einer seitlichen Verschiebung (Abb. 2.3.b). Da bei einem Zug- und Druck-
versuch eine Verschiebung an den Einspannpunkten nur in Richtung der Zugachse, nicht
aber normal dazu moglich ist, fiihrt dies im Laufe der Verformung zu einer Rotation des
Kristalls im Probenzentrum. Stellt man die Rotation der Zugachse relativ zum Kristall-
gitter in einer stereographischen Projektion dar, so bewegt sich diese in die Richtung
des [101] Pols (Abb. 2.3.c). Erreicht sie die [101]-[211] Symmetrale, wird ein zweites
Gleitsystem aktiviert. Weitere Verformung fiithrt zu einer Rotation in Richtung [211] Pol.
Innerhalb des Standarddreiecks hat ein einziges Gleitsystem den héchsten Schmid-Faktor
und die Verformung geschieht durch Einfachgleitung. Die Anzahl der aktiven Gleitsystem
wird durch die Anzahl der angrenzenden Standarddreiecke bestimmt. An der [101]-[211]
Symmetralen sind somit zwei, im [101] und [110] Pol vier, im [111] Pol sechs und im [100]
Pol acht Gleitsysteme aktiv.
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2.2. Transmissionselektronenmikroskopie

2.2.1. Allgemeines

Das Transmissionselektronenmikroskop (TEM) ist ein Mikroskop, das mit Hilfe von Elek-
tronen als bildgebendes Medium eine direkte Abbildung von Objekten erlaubt. Da sowohl
der Aufbau, als auch die Funktion eines TEMs in der Literatur [20,21] ausfiihrlichst be-

handelt wurde, soll dieser Abschnitt nur eine grundlegende Einfiihrung geben.

Mikroskope dienen dazu vergrofserte Abbildungen von Objekten zu erzeugen. Die ein-
fachste Variante ist die Verwendung von optischen Linsen, die zur Entwicklung des Licht-
mikroskops fiihrten. Die maximale Auflésung eines Lichtmikroskops bzw. eines TEMs
wird durch das Abbe-Kriterium bzw. das Rayleigh-Kriterium bestimmt, die besagen,
dass der kleinste aufgeloste Abstand zwischen zwei Objekten proportional zur Wellen-
lange ist. Um hoéhere Auflésungen zu erhalten, muss die Wellenldnge des bildgebenden
Mediums verringert werden. Aufgrund des Welle-Teilchen-Dualismus kénnen Elektronen
auch als Wellen mit einer Wellenlénge A = h/p gesehen werden. Hier sei h das Planck-
sche Wirkungsquantum und p der Impuls des Teilchens. Unter Vernachlassigung von
relativistischen Effekten, die erst bei hoherer Beschleunigungsspannung an Bedeutsam-

keit gewinnen, kann die Wellenlénge eines Elektrons wie folgt angenédhert werden:

1,22

AR E1/2

(2.5)

In Gleichung (2.5) ist £ die Energie in Elektronenvolt (V) und X in nm. Ein Elektron mit
einer Energie von 120keV hat somit eine Wellenldnge von etwa 3,5 pm. Sichtbares Licht
hat im Vergleich eine Wellenliinge von etwa 380-780nm (um einen Faktor 10° grofer).
Deshalb ist die theoretische Aufldsung eines TEMs im Vergleich zum Lichtmikroskop
um ein Vielfaches hoher. Dadurch dass Linsen fiir sichtbares Licht gut hergestellt und
Linsenfehler leicht ausgeglichen werden, betragt die hochste Auflésung von Lichtmikro-
skopen etwa 300 nm. Die héchste Auflésung, die momentan mit einem TEM erreicht
werden kann, betragt 50 pm. Theoretisch konnten TEMs noch héhere Auflésungen errei-
chen, dies wird jedoch momentan durch Linsenfehler wie sphérische und chromatische

Aberration verhindert.

Die grundlegenden Teile eines TEMs sind die Elektronenquelle, das System aus elektro-
magnetischen Linsen und der Schirm, bzw. die Kamera zur Visualisierung. Elektronen

werden aus einer Quelle mittels Hochspannung beschleunigt und auf die Probe fokussiert.
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/r;z +— Probe —

/TD Objektivlinse

A

Zwischenbild I,

Zwischenlinse

Zwischenbild I

Projektions-
linse
Beugungs- TEM-
bild ™, Schirm s Bild

(a) (b)

Abbildung 2.4.: Strahlengang eines TEMs im Beugungs- und Bildmodus. Im Beugungsmodus
(a) erhélt man ein zweifach vergrofertes Beugungsbild, im Bildmodus (b) eine
dreifach vergrofierte Abbildung [22].

Sie interagieren mit der Probe und werden nach dem verlassen {iber weitere Linsen ma-
nipuliert und auf einem Phosphorschirm oder mittels Sensoren z. B. einer CCD Kamera,
abgebildet. Abbildung 2.4 zeigt den schematischen Strahlengang im Bild- und Beugungs-
modus. Die von der Kondensorlinse kommenden Elektronen durchstrahlen die Probe
und werden im Bildmodus von der Objektivlinse im ersten Zwischenbild I} vergrofert
abgebildet. Uber die Zwischenlinse kommt man zum zweiten Zwischenbild I, welches
von der Projektionslinse nochmals vergrofiert und schliefslich am Schirm dargestellt wird.
Im Beugungsmodus wird die hintere Brennebene anstatt der Bildebene abgebildet. Das
somit entstehende Beugungsbild kann zur Identifizierung des Kristalltyps und dessen

Orientierung verwendet werden.

Beim Durchgang der Elektronen durch die Probe kommt es zur Wechselwirkung mit

den Atomkernen und den Elektronen des Probenmaterials. Bei dieser Interaktion werden
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2.2 Transmissionselektronenmikroskopie

unter anderem Sekundér-, Auger- und riickgestreute Elektronen, Rontgenstrahlen und
sichtbares Licht ausgesendet. Diese Signale werden fiir die analytische Elektronenmikro-
skopie genutzt. Wichtig fiir die Abbildung sind jedoch die Elektronen, die aufgrund der
Coulomb-Wechselwirkung elastisch oder inelastisch gestreut werden. Ein Grofsteil der
Streuprozesse ist elastisch, d.h. die Energie der Elektronen bleibt unveréandert. Durch
die periodische Anordnung der Atome im Kristallgitter kommt es zu positiver und nega-
tiver Interferenz der elastisch gestreuten Elektronen und somit zur Beugung. Die Bragg-
Gleichung

nA = 2dsin 6 (2.6)

beschreibt den Zusammenhang zwischen Wellenlénge A\, Netzebenenabstand d und Beu-
gunswinkel € fiir den jeweiligen Beugungsreflex der Ordnung n. Uber eine Niherung fiir
kleine Winkel: sinf ~ tanf ~ 6 erhilt man bei Verwendung des ersten Beugungsrefle-
xes:

L) = dl = konst. (2.7)

Hier sei L die Kameraldnge und | der Abstand zwischen nullter und erster Ordnung auf
dem Beugungsbild. Der Faktor LA wird Kamerakonstante genannt. Durch einfaches Aus-
messen des Beugungsbildes kann somit auf den Netzebenenabstand der Beugungsebene

geschlossen werden, die fiir diesen Reflex verantwortlich ist.

Oft wird Beugung in einer Vektor-Notation betrachtet. Abbildung 2.5 zeigt den einfallen-
den Strahl mit dem Wellenvektor k und den gebeugten Strahl mit dem Wellenvektor k'.
Der Winkel zwischen den Vektoren betrégt 260, dem Zweifachen des Beugungswinkels. Im

Falle der Beugung ist der Differenzenvektor K gleich dem Beugungsvektor gpi:
K=k-k =gua (2.8)

ghk1 steht normal auf die Beugungsebene (hkl). Der Betrag der Wellenvektoren ist
|k|=|k’|=1/X und jener des Beugungsvektors ist |gnii|=1/d.

Die bevorzugte Orientierung einer Probe fiir die gewohnliche Abbildung ist so gewahlt,
dass nur ein Beugungsreflex angeregt wird. Im sogenannten Zweistrahlfall wird die Beu-
gungsbedingung nur fiir einen Punkt im reziproken Raum bzw. nur fiir einen Beugungs-
vektor gy erfiillt. Um solche Bedingungen zu erhalten, muss die Probe im TEM richtig
ausgerichtet werden. Hilfreich dabei sind Kikuchi-Linien, die durch Mehrfachstreuung
von Elektronen entstehen. Im Beugungsmodus erscheinen sie bei Verwendung eines kon-

vergenten Strahls und sind charakteristisch fiir den Kristall und seine Orientierung. Alle
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2.2 Transmissionselektronenmikroskopie

Kikuchi-Linien kénnen bestimmten Netzebenen zugeordnet werden und werden deshalb

auch mit den Millerschen Indices benannt.

Abbildung 2.5.: Vektor-Notation der Wellenvektoren. Die einfallende Wellenfront steht normal
auf k und die gebeugte Wellenfront steht normal auf k’. Der Differenzenvektor
K ist im Falle der Beugung gleich dem Beugungsvektor gpi und steht normal
auf die beugende Netzebene

Um ein kontrastreiches Bild zu produzieren, wird eine Blende (Objektiv- oder Kontrast-
blende) im Bereich der Objektivlinse eingefiihrt. Diese ldsst Elektronen, die unter gro-
feren Winkeln inelastisch gestreut werden oder unter Erfiillung der Bragg-Bedingung
gebeugt werden, nicht passieren. Somit kommt es einerseits zum Massendickenkontrast,
da dickere Bereiche und Materialien mit hoher Ordnungszahl Elektronen stéarker streuen
und andererseits zum Beugungskontrast, da gebeugte Elektronen entfernt werden. Dies
bedeutet, dass sowohl Bereiche mit Elementen hoherer Ordnungszahl, als auch Bereiche
in denen viele Ebenen in Bragg-Lage stehen, dunkler erscheinen. Fiir die Experimente
im Rahmen der Diplomarbeit ist vornehmlich der Beugungskontrast relevant, da es sich

beim untersuchten Material um einen einphasigen Werkstoff handelt.

2.2.2. Abbildung von Versetzungen im TEM

Ein perfekter einkristalliner Werkstoff ohne jegliche Defekte zeigt bei konventioneller Ab-
bildung im TEM eine homogene Intensitatsverteilung, die mitunter abhéngig von der Art
und Anzahl der Netzebenen in Bragg-Lage ist. Der Kontrast in der Néhe einer Verset-
zung und somit die Moglichkeit Versetzungen iiberhaupt abzubilden, entsteht durch die
Verzerrung der Netzebenen in der Ndhe des Versetzungskerns. Jede Versetzung verur-
sacht ein Verzerrungsfeld R, das die Atome im Kristall von einer perfekten Anordnung
abweichen lédsst. Abbildung 2.6 zeigt die Netzebenen eines Kristalls mit einer Versetzung.

Diese verzerrt die Ebenen, sodass sie in der Nahe des Versetzungskerns in Beugungsla-
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2.2 Transmissionselektronenmikroskopie

ge sind. Der Priméarstrahl verliert somit an Intensitdt und die Versetzung erscheint im
Hellfelldbild als dunkle Linie.

I
1
1
Y Y

Abbildung 2.6.: Netzebenen eines Kristalls mit einer Versetzung. Die eintreffenden Elektronen
werden in der Nihe des Versetzungskernes an den verbogenen Netzebenen
gebeugt.

Probleme und mogliche Fehler

Bei einer Abbildung mit dem TEM miissen nicht immer alle Versetzungen sichtbar sein.
Dies ist ein Problem bei der Analyse der Versetzungsdichte und der Darstellung von
Versetzungsstrukturen, ist jedoch sehr hilfreich bei der Bestimmung von Burgersvektoren.

Deshalb wird auf diesen Punkt in Abschnitt 2.2.3 eingegangen.

Ein groftes Problem bei der Abbildung von Versetzungen ist die Verschleierung durch
Dicken- und vor allem durch Biegekonturen. Dickenkonturen entstehen durch die Oszil-
lation des Priméarstrahls und des abgebeugten Strahls. Bei verdnderlicher Dicke kommt
es deshalb zu Intensitdtsschwankungen, die Bereiche abwechselnd hell und dunkel er-
scheinen lassen. Konventionelle TEM-Proben haben iiblicherweise eine Keilform, was zu
periodischen Streifen parallel zur Probenkante fiihrt. Jedoch kénnen die Proben auch
komplexere Formen besitzen, was kompliziertere Dickenkonturen zur Folge hat. Biege-
konturen entstehen durch Netzebenen, die durch Biegung an verschiedenen Stellen in

Bragg Lage gebracht werden. Wird eine Folie, deren Netzebenen (hkl) im Zentrum vollig
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Abbildung 2.7.: Bei Verbiegung eines Kristalls kommt es zur Bildung von Biegekonturen, die
durch Beugung an gekriimmten Netzebenen entstehen. g und g sind die Beu-
ungsvektoren in positiver und negativer Richtung und die dazugehorigen Beu-
gungsreflexe werden mit G und -G bezeichnet.

parallel zum Elektronenstrahl stehen, gleichméfsig an beiden Enden nach unten gebogen,
so wird auf der einen Seite der g und auf der anderen der g Reflex angeregt (Abb. 2.7).
Obwohl sowohl Biege- als auch Dickenkonturen niitzlich sein kénnen, stellen sie bei der
Abbildung von Versetzungen ein Hindernis dar, da sie moglicherweise vorhandene Ver-

setzungen in diesem Bereich verdecken.

2.2.3. Bestimmung von Burgersvektoren

Wie schon in Abschnitt 2.2.2 beschrieben, kontrastieren Versetzungen aufgrund ihres
Verzerrungsfeldes. Sind die beugenden Ebenen jedoch parallel zum Verschiebungsfeld,
d. h. die Atome werden nur innerhalb der Ebene verschoben, so bleiben die Netzebenen
parallel und die Versetzungen sind unsichtbar. Dies ist der Fall, wenn der Beugungsvektor

g normal auf den Burgersvektor b steht, d. h. wenn die Ausléschungsbedingung
g-b=0 (2.9)

erfiillt ist. Findet man mindestens zwei Beugungsvektoren g und gs, die zur Ausloschung
fiihren, kann man die Richtung des Burgersvektors der Versetzungen bestimmen, da

sowohl g7 als auch go normal auf b stehen und somit g; X go parallel zu b ist.
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Abbildung 2.8.: Kikuchi-Karte
Zonenachsen: schwarze Kreise, Kikuchi-Linien: rot, Kikuchi-Linien mit er-
fiillter Ausloschungsbedingung: blau, Orientierung der TEM-Lamelle: roter
Punkt, Orientierungen bei denen Ausléschung nachgewiesen wurde: griine
Kreuze

Die Analyse von Burgersvektoren ist ein zeitaufwéndiges Verfahren, da die Probe in viele
verschiedene Zweistrahlfille gekippt werden muss, bis geniigend Ausléschungsbedingun-
gen erfiillt werden. Um den Arbeitsaufwand zu minimieren, wurden im Rahmen der
Diplomarbeit vorhandene pLaue [23,24] Daten verwendet. Diese beinhalten sowohl die
Orientierung der Probe als auch Informationen iiber die Art der gespeicherten Verset-
zungen. Mit der Orientierungsinformation wurde eine Kikuchi-Karte erstellt, die sowohl
niedrig indizierte Kikuchi-Linien, als auch niedrig indizierte Zonenachsen in der Nihe der

Probenorientierung beinhaltet.

Abbildung 2.8 zeigt die aus den plLaue Daten errechnete Kikuchi-Karte. Die Zonenachsen
sind mit schwarzen Kreisen, die Anfangsorientierung mit einem roten Punkt, die Kikuchi-
Linien in rot und die Zweistrahl-Orientierungen, die laut Berechnung zur Ausléschung

flihren, in blau markiert. So kénnen die interessanten Zweistrahlbedingungen im TEM
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2.2 Transmissionselektronenmikroskopie

schnell gefunden und untersucht werden. Zusétzlich ist die Indizierung der Zonenachsen

und Kikuchi-Linien analog zu jener der puLaue Untersuchungen.

Probleme und maogliche Fehler

Auch fiir die Analyse von Burgersvektoren sind die in Abschnitt 2.2.2 erwdhnten Biege-
und Dickenkonturen hinderlich. Wenn diese bei einer bestimmten Beugungsbedingung
die zu untersuchenden Versetzungen iiberdecken, kann moglicherweise nicht festgestellt
werden, ob es zur Ausloschung kommt. Ein weiterer Punkt, der fiir die Untersuchungen
im Rahmen der Diplomarbeit jedoch nur ein sehr geringes Problem darstellt ist, dass
reine Stufenversetzung trotz erfiillter Ausloschungsbedingung sichtbar sein kénnen, wenn
g-b x u # 0 ist. Dieser Term steckt im Verschiebungsfeld von Stufenversetzungen und

ist das Ausknicken der Netzebenen am Versetzungskern zuriickzufiihren.

2.2.4. Messung der Versetzungsdichte

Unter der Versetzungsdichte A versteht man die Gesamtlénge aller Versetzungen pro Vo-
lumeneinheit in einem kristallinen Festkorper. Sie kann auch als Anzahl der Schnittpunkte
von Versetzungen mit einer Einheitsfliche gesehen werden, was aus ihrer Einheit m/m?
bzw. 1/m? leicht ersichtlich ist. Stellt man sich einen zweidimensionalen Schnitt durch

einen Korper vor, so kommt man leicht auf den durchschnittlichen Versetzungsabstand

d=1/VA.

Die Versetzungsdichte kann mit unterschiedlichen Verfahren bestimmt werden. Eine h&u-
fig verwendete Methode an Makroproben ist beispielsweise das Anétzen von Oberflachen
mit anschlieRender Analyse der Atzgruben, die sich an den DurchstoRpunkten der Ver-
setzungen mit der Oberfliche bilden [22]. Diese ist jedoch so wie rontgenographische
Topographie-Methoden nur fiir eine Versetzungsdichte <10'°m~=2 anwendbar [22]. Bei
Untersuchungen mit dem TEM kénnen hingegen viel hohere Versetzungsdichten gemessen
werden. Laut Hirsch et al. sind Werte bis zu 10'® m~2 analysierbar [21]. Dies entspricht je-
doch einem durchschnittlichen Versetzungsabstand von 10 nm. So niedrige Absténde kon-
nen durch die endliche Breite des Versetzungskontrastes bei konventioneller TEM nicht
aufgelost werden. Solche Versetzungsdichten kénnen daher nur unter Verwendung hoch-
auflosender TEM (englisch: high resolution transmission electron microscopy, HRTEM)

unter eingeschrankten Bedingungen (z. B. Abbildung von Versetzungen in Richtung der
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2.2 Transmissionselektronenmikroskopie

Versetzungslinie entlang einer Grenzfliche) gemessen werden. Bei konventioneller TEM

2

sind dennoch Versetzungsdichten bis zu 104 m~—2 messbar.

Messungen mit dem TEM beruhen auf der Abbildung der Versetzungen und Analyse
der erhaltenen Bilder. Die Bildauswertung kann auf verschieden Arten stattfinden. Eine
Moglichkeit, die sich aus der Atzgrubenanalyse entwickelt hat, ist das Zihlen der Durch-
stopunkte der Versetzungen mit der Oberfliche. Wird die erhaltene Zahl durch die be-
obachtete Flache dividiert, ist der berechnete Wert ein Zweifaches der Versetzungsdichte.
Der Faktor 2 resultiert aus der Tatsache, dass sowohl die Ober- als auch die Unterseite der
Probe abgebildet wird. Dadurch, dass nicht alle Versetzungen beide Oberflachen durch-
stofen missen (z.B. bei der Existenz von Versetzungsknoten im Probeninneren) ergibt
sich jedoch ein Fehler. Die Durchfiithrung der Messung gestaltet sich allerdings einfach, da
die Dicke der Probe nicht bekannt sein muss. Eine weitere Methode ist die Messung der
projizierten Gesamtldnge der Versetzungen innerhalb eines bestimmten Volumens. Eine
Multiplikation mit dem Faktor (4/7) korrigiert die auf Grund der Projektion verdnderte
Lange. Dies gilt natiirlich nur fiir Versetzungen, die gleichméfig auf allen Gleitsystemen
verteilt sind. Aufgrund der leichteren Anwendung wird jedoch héufig das Linienschnitt-
Verfahren von Smith und Guttman [25] verwendet. Dabei werden zufillig angeordnete
Linien oder Kurven der Lange L iiber die Abbildung einer Probe der Dicke ¢ gelegt und
die Schnittpunkte N mit den Versetzungen gezihlt. Die Versetzungsdichte ergibt sich

mittels folgender Formel:
2N

A= 573 (2.10)
Hierbei wird wieder eine homogene Verteilung der Versetzungen auf den verschiedenen
Gleitsystemen angenommen. Um die Genauigkeit zu erhéhen, sollten Aufnahmen unter
verschiedenen Zweistrahlfiallen gemacht werden, da je nach Beugungsbedingung unter-
schiedliche Versetzungen sichtbar sind. Der Anteil der unsichtbaren Versetzungen kann
leicht berechnet werden und ist in Tabelle 2.1 fiir den %[1 10] Burgersvektor in einem kfz

Gitter durchgefiihrt worden [21].

Die Versetzungsdichte, die mit der Oberflachen-Schnittpunkt-Methode (p) und der Lénge
pro Einheitsvolumen- bzw. Linienschnitt-Methode (A) ermittelt wird, tragt unterschiedli-
che Bezeichnungen, da sich gezeigt hat, dass fiir eine zuféllige Verteilung der Versetzungen
A =2pist [21].
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Tabelle 2.1.: Anteil ~ der  unsichtbaren  3[110]  Versetzungen bei  verschiedenen
Beugungsbedingungen

hkl | Anteil der unsichtbaren Versetzungen
111 1/2

200 1/3

220 1/6

311 1/6

222 1/2

400 1/2

331 1/6

420 alle sichtbar

Probleme und mdogliche Fehler

Obwohl die Bestimmung der Versetzungsdichte mittels TEM viele Vorteile mit sich
bringt, muss auch mit einigen Nachteilen gekdmpft werden. Da TEM-Lamellen extrem
diinn sein miissen und mit hohen Vergrofierungen gearbeitet wird, konnen nur sehr kleine
Volumina untersucht werden. Wird beispielsweise eine Probe mit einer Dicke von 200 nm
iiber eine Fliche von 3 -3 pum? gepriift, so ist dies nur ein Volumen von 1,8 pm?. Dadurch
bekommt die Wahl einer reprisentativen Stelle enorme Wichtigkeit, da die Versetzungs-
dichte oft nicht homogen verteilt ist. Eine Betrachtung mit niedriger Vergroferung ist
nicht zielfithrend, da der Fehler durch mangelnde Auflésung iiberwiegt. Die Aufnahme
von Bildern an mehreren Probenpositionen ist der einzige Weg um ein groferes Volumen
fiir eine verbesserte Statistik zu iiberpriifen und ist mit einem sehr groften Zeitaufwand

verbunden.

Da die Analyse auf der Auswertung von TEM-Aufnahmen beruht, stellt jede Verschlech-
terung der Abbildung eine mogliche Fehlerquelle dar. Zum Beispiel konnen die in Ab-
schnitt 2.2.2 erwahnten Dicken- und Biegekonturen Versetzungen verschleiern. Die Beein-
flussung ist von der Giite der Probe und der Beugungsbedingung abhéngig. Bei schlechten
Proben und unter schwierigen Umsténden konnen jedoch bis zu 20 % des Bildes verdeckt
sein, was zu einem Fehler gleicher Grofse fithren kann. Es ist deshalb ratsam einen Bereich

mit moglichst wenigen Biegekonturen fiir die Analyse zu verwenden.

Ein weiterer Fehler stammt aus der oft ungenauen Messung der Probendicke, die wie
in Formel (2.10) ersichtlich, bedeutend fiir die Berechnung der Versetzungsdichte ist.
Bei Proben die konventionell hergestellt und im letzten Arbeitsschritt mittels Ionen-

oder elektrolytischer Diinnung bearbeitet werden, wird zur Berechnung der Dicke an-
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genommen, dass die Probe eine ideale Keilform hat. Danach wird tiber Analyse der
Dickenkonturen die Dicke der Probe an der untersuchten Stelle berechnet. Mogliche Feh-
ler gehen hierbei auf die Abweichung von der idealen Keilform und die moglicherweise
schlecht sichtbaren Dickenkonturen zuriick. Natiirlich gibt es auch andere Moglichkeiten
die Dicke einer Probe zu messen, die eine héhere Genauigkeit besitzen. Als Beispiel soll
die Dickenmessung mittels Elektronenenergie-Verlust-Spektroskopie (englisch: electron
energy loss spectroscopy, EELS) genannt werden. Hierbei wird das Energiespektrum der
transmittierten Elektronen aufgenommen und im Bereich niedriger Energieverluste (eng-
lisch: low loss) analysiert. Bei zunehmender Dicke der Probe verlieren mehr Elektronen
an Energie und der Plasmonen Peak wird auf Kosten des Zero Loss Peaks (Elektronen
die keinen Energieverlust erleiden) stérker. Die Probendicke kann wie folgt berechnet
werden: t=A1n(I;/I). Hier sei t die Dicke, A die freie Weglédnge des Elektrons, I; die
totale Intensitdt des Low Loss Spektrums bis 50 eV Energieverlust und Iy die Intensitét
des Zero Loss Peaks [20]. Aus der EELS Messung erhélt man somit das Verhéltnis 1,/ 1.
Sind Probenmaterial, Beschleunigungsspannung und Aperturwinkel bekannt, kann A und
in weiterer Folge die Dicke der TEM-Lamelle berechnet werden. Hierbei sollte Acht ge-
geben werden, dass sich die durchstrahlte Dicke der Probe aus geometrischen Griinden

durch Verkippung veréndert.

2.3. Rasterionenmikroskopie

2.3.1. Allgemeines

Das Rasterionenmikroskop, das meist FIB (englisch: focused ion beam) genannt wird,
ist ein Gerét das sowohl zur Abbildung als auch zur Bearbeitung von Oberflichen ein-
gesetzt wird. Das FIB kann als eigenstidndiges Gerdt oder in Kombination mit ande-
ren Analysegerdten verwerndet werden. Dazu gehdren unter anderem energiedispersi-
ve Rontgenspektroskopie (englisch: energy dispersive X-ray spectroscopy, EDX) und
Elektronenriickstreu-Beugung (englisch: electron backscatter diffracton EBSD). Auch ei-
ne Verbindung mit Augerelektronen-Spektroskopie (englisch: auger electron spectrosco-
py, AES), TEM oder Sekundérionen-Massenspektrometrie (englisch: secondary ion mass
spectroscopy, SIMS) ist moglich, jedoch eher selten [26]. Am héufigsten wird das so-
genannte Dual Beam oder Cross Beam FIB verwendet, welches eine Kombination aus
FIB und REM darstellt. Die Ionenséule steht dabei in einem Winkel (iiblicherweise 54°)

zur Elektronensidule und die Probe wird an jenem Punkt positioniert, an dem sich die
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beiden Strahlen kreuzen. Der Begriff FIB bezieht sich im Rest der Arbeit auf erwidhnte
Kombination. Die Besonderheit eines FIB im Vergleich zum gewthnlichen REM, ist die
zuséatzliche Ionenséule, die es moglich macht Ionen aus einer Ionenquelle zu extrahieren,
zu beschleunigen und auf die Probe zu fokussieren. Der Ionenstrahl wechselwirkt mit der
Probe und schligt Elektronen und Ionen aus der Probe. Somit ist es moglich sowohl Ab-
bildungen zu erhalten, als auch die Oberflache gezielt abzutragen. Weiters konnen diinne

Schichten ausgewahlter Materialien selektiv abgeschieden werden.

Als Tonenquelle wird iiblicherweise eine Gallium Fliissigmetall-Tonenquelle (englisch: li-
quid metal ion source, LMIS) verwendet. Sie besteht aus einer diinnen Wolframnadel
mit einem Spitzenradius von ~2-5pm, die mit einem Gallium-Reservoir in Verbindung
steht. Auf Grund des niedrigen Schmelzpunktes von Gallium (29,76 °C) reicht eine leich-
te Erwirmung des Reservoirs aus um das Gallium zu schmelzen. Das fliissige Gallium
benetzt die Wolfram-Spitze und ein hohes elektrisches Feld (10% V/cm) fiithrt zur Ausbil-
dung einer scharfen Spitze mit einem Radius von 2-5nm [26]. Durch Feldverdampfung
werden Atome aus der Spitze gerissen und ionisiert. Die Ga™ Ionen werden danach durch
eine Spannung im Bereich von 5-50kV beschleunigt und iiber ein elektromagnetisches

Linsensystem und Blenden fokussiert.

Um Oberflachenschichten zu entfernen, wird der Ionenstrahl auf die Probenoberfliche ge-
richtet. Das Abtragen geschieht durch einen Sputterprozess. Das auftreffende Gallium-Ion
dringt in die Probe ein und gibt seine kinetische Energie iiber Stofsprozesse an oberfla-
chennahe Atome ab. Durch die entstehende Stoftkaskade wird ein Teil der eingebrachten
kinetischen Energie wieder in Richtung Oberfliche umgelenkt. Erhélt nun ein Oberfla-
chenatom einen hoheren Energieanteil als seine Oberflachenbindungsenergie betrégt, so
kann es das Material verlassen und wird als neutrales Atom oder geladenes Sekundérion
(SI) abgesputtert. Neben den Stofiprozessen kommt es auch zur inelastischen Streuung,
die zur Entstehung von Phononen, Plasmonen (nur bei Metallen) und Sekundérelektro-
nen (SE) fihrt. Es ist zu Beachten, dass die Emissionsrichtung der emittierten Teilchen
vom Einfallswinkel des Ionenstrahls abhéngt. Wie in Abb. 2.9 erkennbar fiihrt dies zu

einem trapezformigen Querschnitt beim Schneiden von Seitenflanken.

Durch den Beschuss mit Ionen wird nicht nur Material abgetragen, sondern auch die
verbliebene Oberfliche geschiadigt. Es kommt zur Bildung von amorphen Oberflichen,
zur Implantation von Ga™ Ionen und zur Bildung von Punktdefekten. Die Tiefe der Ga-
Implantation hingt vom Einfallswinkel der Ionen, der Beschleunigungsspannung und dem

Ionenstrom ab. Bei senkrechtem Einfall, bei einer Ionenenergie von 30 keV erreichen die
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Gat-Tonen eine Tiefe von bis zu 40-50 nm [27]. Das alles fiihrt zu ungewolltem Kontrast
(salt and pepper contrast) bei der Darstellung im TEM und sollte durch Verwendung von

niedrigeren Beschleunigungsspannungen minimiert werden.

Ga' Ga'

D,

Abbildung 2.9.: Ausbildung einer Trapezform beim Schneiden von Seitenflanken mit dem FIB.
Um einen rechteckigen Querschnitt zu erhalten muss die Probe beim Schneiden
iiberkippt werden.

Zur Bildgebung mit der Ionensédule wird der Ionenstrahl so wie bei einem REM iiber
die Probenoberfliche gerastert. Um die Probe moglichst wenig zu beschédigen, geschieht
dies bei niedrigen Ionenstromen von ~10pA. Zur Darstellung wird {iberlicherweise ein
SE-Detektor verwendet, es gibt jedoch auch die Moglichkeit, die Sekundérionen zur Ab-
bildung zu nutzen. Zur Erzeugung eines SI miissen jedoch 10-1000 Primérionen die Ober-
flache treffen, wohingegen jedes Primérion zur Emission von ~1 SE fiihrt [28]. Ein grofer
Vorteil des Dual Beam FIBs ist die Moglichkeit den Schneidprozess zu beobachten. Dabei
wird die Ionensdule zum Abtragen und die Elektronensaule zum Abbilden benutzt. Die
Abbildung geschieht wie beim gewohnlichen REM mittels SE-Detektor. Es ist jedoch zu
beachten, dass die Abbildung durch die vom Ionenstrahl erzeugten SE beeinflusst wird

und die Bildqualitdt mit steigendem Schneidstrom schlechter wird.

Zum Aufbringen von Oberflachenschichten ist ein System zur Eindiisung von Gasen (eng-
lisch: gas injection system, GIS) notig. Dabei wird in der evakuierten Probenkammer ein
System aus feinen Diisen moglichst nahe an den zu beschichtenden Bereich gebracht.
Uber ein Leitungs- und Ventilsystem koénnen Precursorgase aus dem Reservoir zur Probe
geleitet werden. Diese sind organische Verbindungen, die das Element bzw. das Molekiil,
mit dem beschichtet werden soll, enthalten. Durch Heizen des Reservoirs wird der Precur-
sor verdampft und gelangt iiber die ebenfalls geheizte Zuleitung zur Diise. Beim Rastern
iiber die Probenoberfliche werden die Verbindungen vom Elektronen- oder Ionenstrahl
zersetzt und das gewiinschte Material an der Oberfliche adsorbiert. Die restlichen Re-

aktionsprodukte sind fliichtig und konnen abgesaugt werden. Da dieser Prozess bei der
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2.3 Rasterionenmikroskopie

Verwendung von Elektronen sehr lange dauert, wird er hauptséchlich in Verbindung mit
FIB Geréten eingesetzt. Elemente die zur Beschichtung eingesetzt werden, sind unter an-
derem Wolfram, Platin, Gold, Aluminium, Kupfer und Kohlenstoff. Ein solches System
kann auch zum lokalen Atzen mit den Elementen Fluor, Iod und Sauerstoff verwendet
werden, dies soll jedoch im Weiteren nicht besprochen werden. Die Abscheiderate bei
Beschichtung wird unter anderem vom Partialdruck des Precursorgases in der Proben-
kammer, der Oberflichentopographie und der Art des Precursors bestimmt. Die Aus-
strommenge des Precursors kann durch die Temperatur des Reservoirs geregelt werden
und liegt je nach Element im Bereich von 40-80 °C. Die Strémungsverhéaltnisse an der
Probenoberfliche werden durch die Oberflichentopographie bestimmt. Eine grofse Ebe-
ne Flache fiihrt zum Aufstau des Precursorgases und wirkt sich somit positiv auf die
Abscheiderate aus. Im Gegenteil dazu ist das Beschichten eines nadelférmigen Objektes

schwieriger, da das Gas die Probe umfliefst.

2.3.2. Praparation von TEM-Lamellen an mikromechanischen
Zugproben

Eine konventionelle TEM-Probenpréiperation ist fiir Mikrozugproben durch die kleine
Grofse und die Notwendigkeit die TEM-Lamelle an einer definierten Position zu erstellen,
nicht moéglich. Deshalb wurde ein Zeiss XB 1540 Dual Beam FIB fiir die Herstellung

verwendet. Die Préaparation gliedert sich in drei Schritte:
1. Abscheidung einer Schutzschicht
2. Transfer der Probe zum TEM Grid

3. Schneiden der Lamelle mittels Ionenstrahl

Abscheidung einer Schutzschicht

Der Strahl eines FIB Gerétes ist nie perfekt punktférmig. Selbst bei einem sehr gut einge-
stellten Tonenstrahl gibt es aufierhalb des Zentrums noch eine Restintensitdt. Damit diese
nicht die Probe beschédigen kann, miissen Schutzschichten iiber die GIS auf die Probe
aufgebracht werden. Abbildung 2.10 zeigt eine Mikrozugprobe die einseitig mit Wolfram
beschichtet wurde. Die Schutzschicht ist etwa 800 nm dick. Es ist ratsam die Probe sowohl
auf der Ober- als auch auf der Unterseite zu beschichten. Dies verhindert eine Abtragung

der unteren Seite der Probe durch falsches Uberkippen im letzten Prozessschritt.
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2.3 Rasterionenmikroskopie

Tabelle 2.2.: Parameter fiir die Herstellung der Schutzschicht mittels GIS

Beschleunigungsspannung | 30 kV

Abscheidungsstrom 50-100 pA

Blendendurchmesser 30 pm

Temperatur Reservoir 62-68 °C

Temperatur Kapillare 77 °C

Temperatur Diise 80 °C

Systemdruck 2-10~° mbar
Beschichtungsdauer 60-200 min pro Seite
Precursorgas Wolframhexacarbonyl, W(CO)g

f ‘

Abbildung 2.10.: Mikrozugprobe mit 800 nm dicker Schutzschicht aus Wolfram, die per GIS
aufgebracht wurde

Bei den Versuchen im Rahmen der Diplomarbeit wurde die Probe auf beiden Seiten mit
je 8001500 nm Wolfram beschichtet. Durch die nadelférmige Form der Probe ist die Be-
schichtungsgeschwindigkeit erheblich niedriger als an einer grofen planen Oberfliche und
dementsprechend hohe Beschichtungszeiten sind notig. Die Parameter zur Beschichtung
sind in Tabelle 2.2 gelistet.

Transfer der Probe zum TEM-Grid

Zur Betrachtung im TEM werden tiblicherweise scheibenférmige Proben mit einem Durch-
messer von 3mm verwendet. Deshalb ist es nicht moglich die komplette Kupfernadel im
Probenhalter zu montieren. Das Abtrennen der Spitze mittels Zange oder &hnlichem
Hilfsmittel wiirde gewiss die Zerstérung der Probe mit sich bringen. Folglich muss die
TEM-Probe zuerst zu einem TEM-Grid transferiert werden. Dieses ist ein Kupferblech

mit einem Durchmesser von 3 mm, einer Dicke von 25-30 pm und mehreren Befestigungs-
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2.3 Rasterionenmikroskopie

stellen fiir die eigentliche TEM-Folie. Das in einem Halter eingeklemmte TEM-Grid ist
in Abb. 2.11 erkennbar. Der Transfer findet mit Hilfe eines Mikromanipulators statt.
Dieser besteht aus einem System aus Piezos, das eine diinne Nadel mit hoher Genau-
igkeit mit mehreren Freiheitsgraden bewegen kann. Die Spitze des Mikromanipulators
wird so nahe wie mdoglich an die Probe herangefiihrt und mittels GIS an den Proben-
kopf geheftet. Nach Ausschalten des Gasflusses der GIS Anlage wird die Probe an der
Basis von der Kupfernadel getrennt. Der Mikromanipulator wird danach auf einen si-
cheren Abstand vom Probentisch entfernt und letzterer gedreht, sodass das TEM-Grid
zuganglich ist. Es ist ratsam einen Probenhalter zu verwenden, der sowohl die Kupferna-
del als auch das TEM-Grid aufnehmen kann. Dadurch wird ein zusétzliches Evakuieren
der Probenkammer tiberfliissig. Um die Probe am TEM-Grid zu befestigen wird sie an-
gendhert und abermals mittels GIS verbunden. Der letzte Schritt des Transfers besteht
aus dem Abtrennen der Verbindung zwischen Probe und Mikromanipulator, wieder unter
abgeschalteter GIS.

Abbildung 2.11.: Transfer der Probe zu einem TEM-Grid
1 GIS, 2 TEM-Grid, 3 Probenhalter, 4 Mikromanipulator

Bei den Versuchen im Rahmen der Diplomarbeit wurde ein Mikromanipulator der Fir-
ma Kleindiek verwendet, der mit einer geétzten Wolfram-Nadel ausgestattet war. Das
Anheften mittels GIS wurde mit den selben Parametern wie im vorigen Abschnitt durch-
gefiihrt und zum Abtrennen wurde eine Beschleunigungsspannung von 30kV und ein

Schneidstrom von 1nA gewahlt.

Schneiden der Lamelle mittels lonenstrahl

Um sowohl die Herstellungszeit, als auch die FIB induzierte Schadigung klein zu halten,

erfolgt das Schneiden der Probe zur TEM-Lamelle in mehreren Schritten. Sie unterschei-
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2.3 Rasterionenmikroskopie

den sich in der Beschleunigungsspannung und der Stérke des Ionenstroms. Diese zwei
Parameter beeinflussen die Abtragsrate und die FIB-Schiadigung des Materials. Um die
Herstellungszeit klein zu halten, wird deshalb anfangs mit hoher Spannung und hoher
Stromstérke geschnitten. Spéter werden beide Parameter verringert, um die Schidigung
der TEM-Lamelle klein zu halten und somit die Bildqualitidt im TEM zu erhéhen.

Der Aufienteil der Probe wird zuerst mit einer Beschleunigungsspannung von 30 kV und
einem Strom von 1nA entfernt. Die nun 0,5-1m dicke Lamelle wird mit 100-200 pA
weiter gediinnt, bis diese auf dem REM Bild bei einer Beschleunigungsspannung von
10kV und Abbildung mit dem Sekundérelektronendetektor transparent erscheint. Die
TEM-Folie hat in diesem Stadium eine Dicke von etwa 300 nm. Die Anderung der Hellig-
keit ist in Abb. 2.12.b zu erkennen und ist darauf zuriickzufiihren, dass die eintreffenden
Elektronen bei geniigend diinner Probendicke diese durchdringen kénnen. Dabei werden
sowohl von der vorderen, als auch von der hinteren Oberfliche Sekundérelektronen emit-
tiert, die vom SE-Detektor eingefangen werden. Zusétzlich kénnen Elektronen, die die
Probe vollstéandig durchdringen, die Probenkammer treffen und weitere SE generieren.
Das somit stérkere Signal wird als heller Bereich dargestellt. Die in Abb. 2.12.a erkenn-
bare Probe wurde schon teilweise mit 100 pA bei 30kV geschnitten, zeigt jedoch noch

keine Aufhellung. D. h. der Schneidvorgang muss noch weiter fortgesetzt werden.

a) b)

S5um

Abbildung 2.12.: Beide Bilder wurden mit dem SE-Detektor im REM bei einer Beschleuni-
gungsspannung von 10kV aufgenommen.
a) TEM Lamelle mit einer Dicke >300 nm, die teilweise mit 100 pA bei 30 kV
geschnitten wurde. Die Probe zeigt bei Abbildung bei 10kV im REM keine
Aufhellung und muss noch weiter gediinnt werden.
b) Fertige TEM Lamelle mit einer Dicke von ~100nm bei Abbildung im
REM mit 10kV.

Die Endbearbeitung erfolgt mit einer Beschleunigungsspannung von 5 kV, dem sogenann-
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2.3 Rasterionenmikroskopie

ten low energy mode und einem Ionenstrom von 50-100 pA. Auch die Beschleunigungs-
spannung des REMs wird auf 5kV reduziert. Der letzte Bearbeitungsschritt ist abge-
schlossen, wenn die TEM-Folie eine Dicke von 100-200 nm erreicht hat. Bei den vorher
genannten Einstellungen erscheint sie bei Abbildung mit dem SE-Detektor im REM
wieder hell. Abbildung 2.12.b und 2.13 zeigen eine fertige Probe in Seitenansicht und
Aufsicht, bei einer Abbildung mit dem SE-Detektor und einer Beschleunigungsspannung
von 10kV.

Abbildung 2.13.: TEM-Lamelle nach dem letzten Herstellungsschritt in Aufsicht

Wichtig in allen drei Schritten ist ein korrektes Uberkippen der Probe. Dies ist notig, da
eine geschnittene Kante nicht parallel zum lonenstrahl ist, sondern um 1-4° abweicht,
wie bereits in Abschnitt 2.3.1 erwihnt wurde. Ublicherweise war bei der Probenherstel-
lung ein Uberkippen von 1,5-2,5° notig. In den ersten zwei Schritten der Herstellung ist
eine falsche Uberkippung schwer zu erkennen, wobei sie im letzten Schritt leicht auszu-
machen ist. Ist die Probe zu stark iiberkippt, wird bei Annéherung des Schneidstrahls
zuerst die untere Schutzschicht abgetragen, bei unzureichender Uberkippung hingegen

die obere.

Das Programm Smart SEM bietet dem Benutzer verschiedene Moglichkeiten zur Ein-
stellung eines Schnittes mit dem FIB. Um einen rechteckigen Ausschnitt zu entfernen,
kann die Funktion coarse rectangle verwendet werden. Mit dieser Einstellung ist es zwar
moglich die Vorschubgeschwindigkeit des Schneidstrahls iiber die Schnittdauer und die
Anzahl der Durchlédufe einzustellen, jedoch kann sie nicht wahrend des Schneidprozesses
variiert werden. Deshalb wurde ein linienférmiger Schnitt eingestellt, der tiber milling
nudge controls schrittweise verschoben wurde. Dadurch kann sowohl die die Richtung
des Vorschubes, die Schrittweite als auch die Vorschubgeschwindigkeit manuell geregelt

werden. Selbstverstandlich wurden die Proben immer so geschnitten, dass der Fortschritt
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des Abtragprozesses jederzeit beobachtet werden konnte. Die Mdéglichkeit der Manipula-
tion mittels Ionenstrahl und gleichzeitiger Beobachtung, die durch die Verwendung eines

Dual Beam FIBs erlaubt wird, ist in diesem Fall unerlésslich.
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3. Ergebnisse

3.1. Versetzungsdichte des Grundmaterials

Als Grundmaterial fiir die mikromechanischen Zugversuche wurde ein einkristalliner Kup-
ferstab mit nomineller [234] Orientierung entlang der Langsachse verwendet. Zur Messung
der Versetzungsdichte wurde eine diinne Scheibe mittels Diamantdrahtsdge abgetrennt.
Daraus wurde ein Zylinder mit 3mm Durchmesser ausgestanzt und unter Anwendung
konventioneller Methoden (Schleifen, Dimpeln und elektrolytisches Diinnen) zur TEM-
Probe prépariert. Mittels TEM Aufnahmen desselben Bereiches unter verschiedenen Beu-
gungsbedingungen und Anwendung des Linienschnitt-Verfahrens (Abschnitt 2.2.4) wurde
die Versetzungsdichte ermittelt. Abbildung 3.1 zeigt einen Zweistrahlfall in [020] Orien-
tierung. Die gelben konzentrischen Kreise wurden zur Linienanalyse genutzt und Schnitt-

punkte mit Versetzungen rot markiert.

In Tab. 3.1 sind die Anzahl der Schnittpunkte, der Anteil der unsichtbaren Versetzungen
(Vgl. Tab. 2.1) und die korrigierte Anzahl an Schnittpunkten fiir verschiedene Zweistrahl-
falle aufgelistet.

Durch eine Analyse der Anzahl der Dickenkonturen bis zum analysierten Bereich kann im

Allgemeinen die Probendicke berechnet werden. Leider konnte diese Analyse nicht durch-

Tabelle 3.1.: Werte der Linien-Schnittpunkt-Methode zur Analyse der Versetzungsdichte

g-Vektor | Schnittpunkte | unsichtbar | korrigierter Wert
[020] 43 1/3 64,5
[131] 26 1/6 31,2
[111] 48 1/2 96,0
[111] 22 1/2 44,0
[111] 47 1/2 94,0
[220] 42 1/6 50,4
[311] 35 1/6 42,0
[111] 46 1/2 92,0
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3.2 Analyse der Versetzungsstruktur in der verformten Zugprobe

Abbildung 3.1.: Messung der Versetzungsdichte mittels Linienanalyse. Es wurden konzentri-
sche Kreise zur Analyse verwendet (gelb). Schnittpunkte mit Versetzungen
wurden rot markiert

gefiihrt werden, da die Dickenkonturen durch Schmutz und andere Kontrasterscheinungen
teilweise iberdeckt waren. Deshalb wurde die Dicke fiir die Berechnung der Versetzungs-
dichte abgeschétzt. Ein Wert von 200 nm scheint im Bezug auf das verwendete Material,
die Beschleunigungsspannung (120kV) und die erhaltene Elektronentransparenz stim-
mig. Mit einer Gesamtlinge der Linien von 27,6 pm erhélt man unter Anwendung von
Formel (2.10) die Versetzungsdichte A = 2,3-10" m~2. Eine Fehlerabschiitzung wird in
Abschnitt 4.1 durchgefiihrt.

3.2. Analyse der Versetzungsstruktur in der verformten

Zugprobe

In Abb. 3.2 ist Probe P5 zu erkennen. Sie wurde in situ mit der Dehnrate €é=10"3s7! zu

einer plastischen Dehnung von e—25% verformt! und danach in der Nihe des Proben-

Vielen Dank an Christoph Kirchlechner fiir die Durchfiihrung des Zugversuches und Auswertung der
Messdaten.
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3.2 Analyse der Versetzungsstruktur in der verformten Zugprobe

Abbildung 3.2.: REM Aufnahme der Probe P5 mit SE Detektor

kopfes mit den in Kapitel 2.3.2 beschriebenen Methoden fiir Untersuchungen im TEM
pripariert. Die urspriingliche Abmessung der Probe betrug 3 -3-15 pm?®. Die Spannungs-
Dehnungs-Kurve wird in Abb. 3.3 gezeigt.

Abbildung 3.4 zeigt ein aus sechs Einzelaufnahmen zusammengesetztes TEM-Bild der

Probe P5. Einige Bereiche zeigen deutliche FIB-Schidigung und Biegekonturen, dennoch

120

00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25
Dehnung [-]

Abbildung 3.3.: Spannungs-Dehnungs-Kurve der Probe P5
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3.2 Analyse der Versetzungsstruktur in der verformten Zugprobe

Abbildung 3.4.: Zusammengesetztes Hellfeldbild der Probe P5 im [111] Zweistrahlfall. Trotz
FIB-Schédigung und Biegekonturen ist ein Grofsteil der Versetzungen gut
sichtbar. Aufféllig ist die regelmifige Anordnung der Versetzungen in der
Probenmitte. 31



3.2 Analyse der Versetzungsstruktur in der verformten Zugprobe

ist ein Grofsteil der Versetzungen gut erkennbar. Auffillig ist die regelméfige Anord-
nung und das dhnliche Aussehen der Versetzungen in der Probenmitte (Abb. 3.5). Zur
Bestimmung des Burgersvektors wurde die in Kapitel 2.2.3 beschriebene Methode ver-
wendet. Unter Nutzung der Kikuchi-Karte (Abb. 2.8) wurden zuerst jene Kikuchi-Linien

aufgesucht, die laut Berechnung zur Ausléschung fiithren sollten.

Es zeigt sich eine eindeutige Ausloschung entlang der [131] (Abb. 3.6) und [020] Kikuchi-
Linien (grine Kreuze auf Abb. 2.8). Die Analyse der Versetzungen bei einem g-Vektor
von [242| bzw. [111] war durch den starken Kontrast der Schiédigung und der Biege-
konturen nicht moglich. Zusétzlich war bei letzterem g-Vektor die durch die Kippung
stark gestauchte Abbildung hinderlich. Da zur Berechnung der Richtung des Burgers-
vektors zwei Ausloschungsbedingungen ausreichend sind, kann diese wie in Kapitel 2.2.3

beschrieben, mittels Kreuzprodukt berechnet werden.

1 0 —2
3l x|21=1|o0 (3.1)
1 0 2

Burgersvektoren vom Typ %(110) haben in kubisch flichenzentrierten Metallen die nied-
rigste Energie und kommen deshalb vorrangig vor. Deshalb kann darauf geschlossen wer-

den, dass es sich um Burgersvektoren mit b = £[101] handelt.

Eine Analyse der Versertzungsdichte im mittleren Bereich der Probe mit Hilfe des Linienschnitt-
Verfahrens (Kap. 2.2.4) bei Annahme der Probendicke von 100 nm fiihrt zu einem Wert
von Agyp = 9,8-10134+2,9-10% m—2.
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3.2 Analyse der Versetzungsstruktur in der verformten Zugprobe

Abbildung 3.5.: Hellfeldbild der Probenmitte mit starker Vergréferung im [111] Zweistrahlfall.
Die Versetzungen mit dhnlichem Aussehen und &hnlicher Orientierung sind
deutlich zu erkennen
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3.3 Subkornbildung

Abbildung 3.6.: Hellfeldbild in [131] Zweistrahlfall. Diese Beugungsbedingung fiihrt zur Aus-
16schung der Versetzungen.

3.3. Subkornbildung

Probe P3 mit den Abmessungen 3-3-15 pm? wurde n situ im REM mit einer Dehnrate

~1 zu einer plastischen Dehnung von e=18 % vermformt. Abbildung 3.7

von €=10"3s
zeigt die Verformung zu verschiedenen Zeiten. Die Spannungs-Dehnungs-Kurve ist in
Abb. 3.8 dargestellt. Die Tatsache, dass sich die Kurve bei Be- und Entlastung iiber-
schneidet ist auf ein Problem des Piezos zuriickzufiihren? und als Artefakt anzusehen.
Auffillig ist, dass die Probe nur wenige, dafiir grofte Gleitstufen aufzeigt. Fiir die Analyse
wurde die in Abb. 3.7 markierte Gleitstufe zur TEM-Probe prapariert. Fiir eine bessere
dreidimensionale Vorstellung der Probengestalt wurden REM Bilder unter verschiedenen
Kippwinkeln aufgenommen und mit dem Softwarepaket MeX 5.0.1 der Firma Alicona

Imaging Corporation zu einem Anaglyphenbild zusammengesetzt (Abb. 3.9).

Das Ubersichtsbild (Abb. 3.10) zeigt den priiparierten Bereich der Probe P3. Die Beu-

2Die Uberschneidung der Kurven kénnte auf die Hysterese des Piezos zuriickgefiihrt werden. Da dieses
Problem nur kurzfristig aufgetreten ist, wurde es nicht weiter untersucht.
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3.3 Subkornbildung

5 ]
x6000 Srm 4 00KV “4mm

Abbildung 3.7.: Aus drei Einzelbildern zusammengesetztes REM Bild. Die Bilder wurden zu
unterschiedlichen Zeiten wihrend des in situ Zugversuches aufgenommen. Die
plastischen Dehnungen betragen (von oben nach unten): 1%, 9% und 18 %.
Das rote Rechteck markiert die fiir die Untersuchungen préaparierte Gleitstufe.

gungsbedingung wurde so gewéhlt, dass der Kontrast von FIB-Schadigung und Beugungs-
konturen minimal ist. Trotzdem ist die Schadigung durch den Gallium-Beschuss deutlich
erkennbar, es kann jedoch eine rechteckige Struktur mit starkerem Kontrast ausgemacht
werden. Bei Betrachtung unter derselben Beugungsbedingung und hoherer Vergréferung
(Abb. 3.11) ist eine regelméfige Anordnung von Versetzungen erkennbar, die jener eines
Subkorns &hnelt.

Bei Abbildung im [022| Zweistrahlfall (Abb. 3.12) zeigt der Bereich einen stark unter-
schiedlichen Kontrast zur restlichen Probe. Um die Orientierung des méglichen Subkornes
zu tberpriifen, wurden Feinbereichsbeugungsaufnahmen (englisch: selected area diffrac-
tion, SAD) sowohl im interessanten Bereich, als auch im angrenzenden Probenvolumen
(Markierung (a) und (b) in Abb. 3.12) gemacht. Die SAD Aufnahmen (Abb. 3.13) zeigen
eine deutliche Aufspaltung der Beugungspunkte im Bereich (b).
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3.3 Subkornbildung
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Abbildung 3.8.: Spannungs-Dehnungs-Kurve der Probe P3. Der Zugversuch wurde in drei Ab-
schnitten durchgefiihrt. Dies erlaubt die Aufnahme hochauflésender REM-
Bilder zwischen den Verformungsschritten.
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3.3 Subkornbildung

Abbildung 3.9.: Anaglyphbild der Probe P3. Erstellt mit dem Softwarepaket MeX 5.0.1 aus
zwei Einzelbildern mit einem relativen Kippwinkel um die Léngsachse von 4°.
Zur Betrachtung ist die Brille auf der letzten Seite der Diplomarbeit erforder-
lich. Diese sollte so gehalten werden, dass die griine Seite {iber dem rechten
Auge liegt.
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3.3 Subkornbildung

[

Abbildung 3.10.: Hellfeld-Ubersichtsbild der Probe P3. Die Beugungsbedingung wurde so ge-
wahlt, dass der Kontrast der FIB-Schidigung und der Biegekonturen mini-
mal ist. Sie entspricht somit keinem Zweistrahlfall. Deshalb wurde auf das
Einzeichnen eines Beugungsvektors verzichtet. Der schwarze Bereich auf der
linken unteren Seite ist die untere Schutzschicht aus Wolfram. Die obere
Schutzschicht wurde beim letzten Herstellungsschritt zerstort.

Abbildung 3.11.: Hellfeldbild der rechteckigen Struktur in Probe P3. Die Beugungsbedingun-
gen entsprechen jenen aus Abb. 3.10. Die regelméfige Anordnung der Ver-
setzungen ist deutlich erkennbar und gleicht der eines Subkornes.
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3.3 Subkornbildung

Abbildung 3.12.: Hellfeldbild der rechteckigen Struktur in Probe P3 im [022] Zweistrahlfall.
Ein deutlicher Kontrastunterschied zwischen Subkorn und dem Aufsenbereich
ist zu erkennen. Die Bereiche der SAD Aufnahmen sind mit (a) und (b)
markiert.

Abbildung 3.13.: SAD Aufnahme des (022) Reflexes im Bereich neben dem Subkorn (a)
und im Bereich des Subkornes (b). Die Messpositionen sind in Abb. 3.12
eingezeichnet.
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4. Diskussion und Vergleich mit uLaue

Untersuchungen

4.1. Versetzungsdichte des Grundmaterials

Typische Werte fiir die Versetzungsdichte kénnen in der Literatur gefunden werden. Man
muss jedoch feststellen, dass diese stark unterschiedlich sind. Tabelle 4.1 zeigt eine Ge-

geniiberstellung einiger Literaturwerte.

Tabelle 4.1.: Vergleich typischer Versetzungsdichten in Halbleitern und metallischen Kristallen

Material Versetzungsdichte [m 2]
U. Messerschmidt [29] | D. Hull [22]
Halbleiter, einkristallin | 0 —sehr wenige

Metall, gegliiht 107 —10% 1001012
Metall, leicht verformt | 10'0-10'2
Metall, stark verformt | 10'2-10'° 104101

Der gemessene Wert des einkristallinen Grundmaterials betrigt A=2,3-10'3m~2. Dies
entspricht laut Tabelle 4.1 einem leicht bis stark verformten Metall. Der einkristalline
Kupferstab, der als Werkstoff fiir die mikromechanischen Versuche gewahlt wurde, wur-
de selbstverstandlich zuvor nicht absichtlich verformt. Vergleicht man die gemessene Ver-
setzungsdichte jedoch mit aktuellen Forschungsergebnissen anderer Forschungsgruppen
im Bereich der Mikromechanik, so findet man Werte, die im Bereich von 10'2-10m—2
liegen [30, 31]. Weiters werden fiir die Erklarung der Effekte in mikromechanischen Ver-
suchen, sowie zur Modellierung in DDD Simulationen Versetzungsdichten angenommen
die in der selben Gréfsenordnung sind [18]. Obwohl die gemessene Versetzungsdichte
recht hoch ist, scheint sie im Vergleich mit anderen experimentellen Ergebnissen plausi-
bel.

Jede Messmethode ist mit Fehlern behaftet. Deshalb ist es wichtig die Dimension dieses

Fehlers zu kennen. Die grofste Ungenauigkeit kommt durch die unbekannte Dicke des
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4.2 Diskussion der im TEM bestimmten Versetzungen

Materials zustande. Diese wurde auf Grund der Elektronentransparenz der Probe abge-
schétzt. Das Philips CM12 TEM, das bei den Untersuchungen verwendet wurde, operiert
mit einer Beschleunigungsspannung von 120kV. Deshalb ist eine Dicke der Kupferprobe
von iiber 300 nm unwahrscheinlich, da die Abbildung keine ausreichende Intensitéit mehr
aufweisen wiirde. Eine Dicke unter 100 nm ist aufgrund der beobachten Schwichung der
Intensitdt durch das Probenvolumen auszuschlieffen. Der maximale Fehler durch die Di-
ckenabschétzung liegt somit bei £50 %. Weiters ist der systematische Fehler abzuschét-
zen, der beim Zahlen der Schnittpunkte zwischen Versetzung und Analyselinie entsteht.
Dafiir wurden zusitzlich drei Zweistrahlfalle mit Kreisen mit einer 80 % groferen Li-
nienlinge ausgewertet. Dabei ergibt sich ein Fehler von 15%. Zusatzlich kommt es zu
einer Unterschdtzung beim Zahlen von Schnittpunkten in der Néhe von Versetzungsclus-
tern. Dies ist auf die Verwendung von Hellfeldbildern fiir die Analyse zuriickzufiihren.
Darin haben Versetzungslinien eine gewisse Breite und konnen bei zu kleinem Abstand
nicht mehr voneinander getrennt werden. Durch Aufnahme von Dunkelfeldbildern kénn-
te dieser Fehler minimiert werden, da Versetzungen unter diesen Bedingungen zu einem
schmaéleren Kontrast fiihren. In der Literatur wird angegeben, dass die Verwendung von
Hellfeldbildern zu einer Unterschétzung von ~30 % fiithrt [30]. Da die TEM-Aufnahmen
zur Versetzungsdichteanalyse in dieser Arbeit mit hoheren Vergréfserungen gemacht wur-

den, ist der die Unterschéitzung hier mit etwa 20 % einzuschéatzen.
Die bei maximalem Fehler erhaltenen Grenzen errechnen sich wie folgt:

2. (N — AN) 2. (N + AN)
Ain = ; Amaz =
T-(t+ &) L-(t—AD

Die Fehlergrenzen betragen somit A,;,—1,3-102 m=2 und A0, —6,4- 103 m=2.

Eine Abschétzung der Quellgrofsen auf Basis der ermittelten Versetzungsdichte wird in
Abschnitt 4.3 durchgefiihrt.

4.2. Diskussion der im TEM bestimmten Versetzungen

Bei Probe P5 handelt es sich um eine Zugprobe, die sich typisch fiir Proben in dieser Di-
mension verhélt. Die Spannungs-Dehnungs-Kurve (Abb. 3.3) zeigt, dass die Verfestigung
deutlich stérker ist als die geometrische Entfestigung. Dies ist durch den ausgepriagten
Anstieg der Spannung bei hoherer Dehnung erkennbar. Der plétzliche Abfall der Span-

nung (Load Drop) bei einer plastischen Dehnung von ~7 % ist auf die Bildung einer
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4.2 Diskussion der im TEM bestimmten Versetzungen

groken Gleitstufe zuriickzufiihren.

Die Ergebnisse (Abschnitt 3.2) zeigen eine Ansammlung von Versetzungen auf dem pri-
maéren Gleitsystems in der Ndhe des Probenkopfes. Um diese verstehen zu konnen, muss
man sich Gedanken iiber die Geometrie der Probe und der Gleitebenen machen. Abglei-
tung findet bevorzugt an Gleitsystemen mit dem hochsten Schmid-Faktor statt, wie in
Abschnitt 2.1 beschrieben wurde. Das hat zur Folge, dass die Gleitebenen unter einem
Winkel von etwa ~45° zur Zugrichtung stehen. Um Abgleitung zu erlauben, muss die
gesamte Gleitebene im Bereich der Zugldnge sein. Damit gibt es sowohl in der Né&he
des Kopfes, als auch in der Ndhe der Basis Bereiche, in denen keine Gleitstufen gebil-
det werden konnen. Dies wird in Abb. 4.1 verdeutlicht. Versetzungen, die auf dem roten
Gleitsystem gebildet werden, konnen den Kristall nicht verlassen, da sie dafiir durch den
Probenkopf laufen miissten. Die Spannung reicht nicht aus, um das gréfsere Volumen in
diesem Bereich zu verformen. Deshalb kommt es zum Aufstau von Versetzungen, der
wiederum zur Ausbildung einer Riickspannung fiihrt. Entspricht diese dem von aufen

auferlegten Schubspannungsanteil, so wird die Versetzungsquelle deaktiviert.

N

Abbildung 4.1.: Schemazeichnung der Probengeometrie. Gleitebenen, die sich komplett im Be-
reich der Zuglédnge befinden, erlauben die Bildung von Gleitstufen (griin). In
der Nihe des Kopfes ist dies jedoch nicht moglich (rot). Der Bereich in dem
die TEM-Lamelle préapariert wurde, ist grau schattiert.

Eine Analyse der pLaue Daten erlaubt die Berechnung der Schmid-Faktoren fiir verschie-
dene Gleitsysteme im Bereich des Probenkopfes (Tab. 4.2) [32]. Bei Vergleich mit den
Ergebnissen (Kap. 3.2) zeigt sich, dass der errechnete Burgersvektor mit dem gefunde-
nen iibereinstimmt. Es kann in mikromechanischen Proben aber auch vorkommen, dass
Gleitsysteme aktiv werden, die geometrisch nicht bevorzugt sind und deshalb makrosko-
pisch nicht aktiviert werden. [33]. Dies kann man auf ein Fehlen von Versetzungsquellen
geeigneter Grofe auf dem primédren Gleitsystem zuriickfithren. Hat eine Probe wenige

Versetzungsquellen, so werden jene Quellen aktiviert, die aufgrund ihrer Gréfe und Ori-
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4.2 Diskussion der im TEM bestimmten Versetzungen

Tabelle 4.2.: Gleitsysteme (Gleitebene und Burgersvektor) mit entsprechenden Schmid-
Faktoren im Bereich des Probenkopfes. Die Werte wurden auf Basis der pLaue
Daten berechnet. [32]

Gleitebene | Burgersvektor | Schmid-Faktor
(111) 1[101] 0,398
(111) [110] 0,365
(111) 3[011] 0,302
(111) $[011] 0,266
(111) 1[101] 0,231

entierung die niedrigste Aktivierungsspannung besitzen. Eine grofle Quelle auf einem
Gleitsystem mit niedrigem Schmid-Faktor kann demnach einer kleinen Quelle mit ho-
hem Schmid-Faktor vorgezogen werden. Das Ausmafl dieser Effekte steigt mit sinkender

Probengréfe, kann jedoch schon fiir die beobachteten Proben von Bedeutung sein.

Ein weiterer denkbarer Grund fiir das Auffinden von Versetzungen ist auf die Rota-
tion der Zugprobe aufgrund der geometrischen Einschrankung zuriickzufiithren. Da die
Zugprobe an beiden Enden fest eingespannt ist und aufser in Zugrichtung keine Verschie-
bung auftreten kann, kommt es durch das Abgleiten der Probe zu einer Rotation (Vgl.
Kap. 2.1). Um diese Rotation des Gitters zu erméoglichen, werden geometrisch notwendige
Versetzungen bendétigt. Abbildung 4.2 zeigt Probe P5 in Seitenansicht. Die Kristallrota-
tion, die aufgrund der Verformung auftritt ist erkennbar. Die gefundenen Versetzungen
kénnten dazu dienen, einen Teil der entstandenen Verkippung zwischen Zuglénge und

Probenkopf auszugleichen. Es ist jedoch wahrscheinlicher, dass die Versetzungen von

einer Versetzungsquelle gebildet wurden und danach am Probenkopf aufstauen.

Abbildung 4.2.: REM Seitenansicht der Probe P5. Die Rotation des Kristalles aufgrund der
geometrischen Einschrankung durch die Messanordnung ist erkennbar. GNDs
sind notwendig um die Kristallverdrehung zu erreichen. [34]
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4.2 Diskussion der im TEM bestimmten Versetzungen

Die Existenz von GNDs bzw. einer Ansammlung von Versetzungen mit gleichem Bur-
gersvektor in diesem Teil der Zugprobe konnte zuvor schon durch pLaue Untersuchungen
gezeigt werden, die nach der Verformung durchgefiithrt wurden. Abbildung 4.3 ist ein
aus Einzelbildern zusammengesetztes Bild. Aus den 432 Messpunkten, die rasterférmig
iiber die Zugprobe gelegt wurden, wurde jeweils der (111) Laue-Reflex abgebildet. Auf-
grund der Intensitatsverteilung kann die Probe leicht identifiziert werden. Der Bereich der
TEM-Lamelle wurde mit einem roten Rahmen markiert. In dieser Region ist der Reflex
stabchenformig (Streaking), was auf eine lokale Rotation des Kristallgitters durch GNDs
bzw. Versetzungen mit gleichem Burgersvektor hinweist. Auferdem kann eine Rotation

zwischen Probenmitte und Probenkopf von etwa ~7° festgestellt werden, die wie schon

erwahnt durch GNDs ausgeglichen werden muss.

Abbildung 4.3.: Aus 432 Einzelbildern zusammengesetzte pLaue-Aufnahme. Jedes Einzelbild
enthélt den (111) Peak, der an jener Position gemessen wurde. Die Proben-
geometrie ist sofort durch die hohere Intensitét erkennbar. Der rot markierte
Bereich stellt die Position der TEM Lamelle dar. In dieser Gegend kommt
es zum Streaking der Laue-Reflexe, was auf die Speicherung von GNDs hin-
weist. [32]

Nun stellt sich die Frage, welchen Einfluss die beobachteten Versetzungen auf das plasti-
sche Verhalten der Probe haben. Da das grofse Volumen des Probenkopfes als Hindernis

dient, stauen sich hier Versetzungen auf. Weil sie deshalb den Kristall nicht verlassen
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4.3 Subkornbildung

kénnen und die Versetzungsquelle schnell durch die Riickspannung der aufstauenden
Versetzungen deaktiviert wird, ist der Anteil an der Gesamtverformung minimal. Die-
se Versetzungen haben somit bei niedrigen plastischen Dehnungen keinen Einfluss auf
das Verformungsverhalten der Probe. Erst wenn es zum Eintreten von Mehrfachgleitung
kommt, d.h. wenn andere Gleitsysteme aktiviert werden, steigt die Bedeutung der ge-
fundenen Versetzungen. Wird ein zusétzliches Gleitsystem aktiviert, das aufgrund der
geometrischen Lage in diesem Bereich ein Abgleiten erlaubt, so wirken die GNDs als
Hindernis und erschweren die Verformung. Der Einfluss auf die kritische Schubspannung

kann mit Formel (2.3) berechnet werden.

4.3. Subkornbildung

Die Spannungs-Dehnungs-Kurve von Probe P3 (Abb. 3.8) zeigt eine deutliche Enfes-
tigung, was ungewohnlich fiir diese Art von Proben ist. Die sinkende Fliefsspannung
mit steigender Verformung ist in diesem Fall jedoch leicht zu erkldren. Betrachtet man
Abb. 3.7, so kann man erkennen, dass die Verformung stark lokalisiert auf zwei Gleitstu-
fen stattfindet. Dadurch sinkt der tragende Probenquerschnitt im Laufe der Verformung
ab und der gemessene Spannungswert sinkt (geometrische Entfestigung) [6]. Es stellt sich
die Frage, warum diese Probe im Vergleich zu anderen so eine deutliche Lokalisierung
der Verformung aufzeigt. Eine Erklarung ist die Tatsache, dass zwischen der Herstellung
mittels FIB und dem in situ Zugversuch ein Zeitraum von etwa einem Jahr lag. Wahrend
dieser Zeit wurde die Zugprobe in einem Exsikkator gelagert. Diese Zeitspanne konnte
zur Ausbildung einer dickeren Oxidschicht an der Oberflache gefiihrt haben. Weiters ist
die Diffusivitat von Gallium selbst bei niedrigen Temperaturern recht hoch. In dieser Zeit
koénnte es zu einer Segregation der Gallium-Atome zur Oberfliche, bzw. zur Bildung ei-
ner intermetallischen Phase gekommen sein [35]. Einen groferen Einfluss hat vermutlich
die Oberflachenschicht aus Oxiden bzw. intermetallischer Cu-Ga-Phase. Es kann erst zu
freier Verformung kommen, wenn die Oberflichenschicht von Versetzungen durchbrochen
wird. Die Spannung, die dazu nétig ist, muss durch den Aufstau der Versetzungen an der
Grenzflache gebildet werden [9]. Stauen gentigend Versetzungen auf, um die Oxidschicht
an einer bestimmten Gleitstufe aufzubrechen, so wird es an dieser bevorzugt zur Verfor-
mung kommen. Fin weiterer Grund fiir das lokalisierte Verformungsverhalten kann iiber
die anfangliche Versetzungsstruktur gegeben werden. Durch die lange Lagerung konnte
es zu einem Erholungsprozess gekommen sein. Dieser filhrt zu einer regelméafigen Anord-

nung der Versetzungen, sowie zur Verringerung der Versetzungsdichte durch Ausléschung
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4.3 Subkornbildung

und Wandern an die Oberflache [6]. Das Material besitzt dadurch weniger Versetzungen,
die miteinander interagieren und Versetzungsquellen bilden kénnen. Zusétzlich kénnen
die von einer gebildeten Quelle erzeugten Versetzungen bei einer geringeren Versetzungs-
dichte leichter durch die Probe laufen. All diese Erklarungen sind jedoch Spekulation

und wurden nicht durch systematische Experimente untermauert.

Nimmt man an, dass die zur Verformung nétige Spannung rein durch die Grofse der
Versetzungsquelle bestimmt wird, so kann mittels der beim Experiment gemessenen Nor-
malspannung die Quellgrofte abgeschétzt werden. Bei Berechnung dieser mittels Glg.
(2.2) kommt man auf eine Grofe der FRQ im Bereich von 680nm (fiir G=48 GPa,
7=36 MPa, b—2,556A). Berechnet man die Gréfe der FRQ nach Rao et al., so erhiilt man
den Minimal- und Maximalwert Ly,;,=300nm und L,,,,—480nm. Unter der Annahme
einhéndiger Quellen, wie sie in kleinen Dimensionen héufig beobachtet werden [36], ver-
kleinern sich diese Werte auf Ly, =120 nm und L;,4,=300nm [11]. Zu beachten ist, dass
bei den zu Grunde liegenden DDD Simulationen die Querkontraktionszahl von Nickel
(v=0,38) statt jener von Kupfer (v=0,34) verwendet wurde. Diese Werte scheinen jedoch
plausibel fiir die vorhandene Versetzungsdichte und die Probendimension. Nimmt man
an, dass sich statistisch verteilte Versetzungen bei Bewegung zwangslaufig schneiden miis-
sen und es bei solchen Interaktionen zu Verankerungspunkten und somit zur Bildung von
Versetzungsquellen fithren kann, so kann man die Quellgroke einfach mit L = 1/,/p ab-
schiitzen. Unter Verwendung der gemessenen Versetzungsdichte von 2,3 - 10" m~2 kommt
man auf L = 209 nm. Dies ist selbstverstandlich eine stark vereinfachte Abschétzung, die
mit Vorsicht zu geniefen ist. Allgemein muss man bei Verwendung kontinuumsmechani-
scher Theorien fiir mikromechanische Versuche skeptisch sein. Die Versetzungsdichte mag
zwar in makroskopischem Mafistab homogen sein, betrachtet man jedoch ein sehr kleines
Teilvolumen einer makroskopischen Probe, so kann sich natiirlich eine starke Streuung der
Werte ergeben. Dies wird durch die Neigung der Versetzungen sich aufgrund ihrer Span-
nungsfelder geregelt anzuordnen noch zusatzlich verstarkt. Trotz allem ist diese Variante

eine Moglichkeit die grundsétzliche Dimension der Quellgrofe einzuschétzen.

Man kann sich weiter fragen, warum die Deformation an einer Gleitebene plotzlich stoppt
und lokalisiert an einer anderen Position beginnt. Das Subkorn, das in Abb. 3.12 deutlich
zu erkennen ist, liegt in jener Region, die in Abb. 3.7 markiert wurde. Diese Gleitstufe ist
zu Beginn des Zugversuches fiir die Verformung der Probe verantwortlich. Da das Subkorn
auf der Gleitstufe liegt, kann ausgeschlossen werden, dass es vor Beginn des Zugversuches
schon vorhanden war. Es muss im Laufe der Verformung entstanden sein und hat somit

einen wichtigen Einfluss auf das Verformungsverhalten. Nach der Bildung des Subkorns
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kénnen die von der Quelle gebildeten Versetzungen nicht mehr frei auf dem Gleitsystem
abgleiten. Es kommt zum Versetzungsaufstau, der eine starke Riickspannung verursacht.
Ist diese grofs genug, fiihrt sie zur Stilllegung der Versetzungsquelle. Nach einem kurzen
Spannungsanstieg kann eine andere, eventuell etwas kleinere Quelle aktiviert werden, die

die fiir die Verformung notigen Versetzungen produziert.

Die Bildung von Subkérnern wird allgemein auf verschiedene Effekte zuriickgefiihrt. Fi-
nerseits entstehen sie durch Erholungsvorgéinge von verformten Materialien. Durch das
Aufheizen des Werkstoffes erlangen die Versetzungen eine héhere Mobilitdt und ordnen
sich energetisch giinstig, auch in Form von Subkorngrenzen, an. Dieser Prozess spielt bei
dem im Rahmen der Diplomarbeit durchgefiihrten Versuch jedoch keine Rolle. Viel wich-
tiger ist der Vorgang, der zur Entstehung von Subkornern wéhrend der Verformung fiihrt.
Dieser wird durch die Inhomogenitét der Verformung begriindet [37]. Im makroskopischen
Mafsstab ist diese im Bereich I der Einfachgleitung eher gering. Die Beobachtung von
Subkornern ist dadurch auf Bereich II der Verformungsverfestigung beschréankt. Dieser
zeichnet sich durch Mehrfachgleitung, also die Aktivierung von weiteren Gleitsystemen

aus.

Alle getesteten Proben sind jedoch fiir Einfachgleitung orientiert. Durch die in Ab-
schnitt 2.1 besprochene Kristallrotation aufgrund der fixen Einspannung der Zugprobe
andert sich die Kristallorientierung im Laufe der Verformung, sodass es bei ausreichender
Dehnung zur Mehrfachgleitung kommt. Betrachtet man zum Vergleich die Spannungs-
Dehnungs-Kurve von Probe P5 (Abb. 3.3), so kann man im Bereich von ~20 % Dehnung
einen deutlichen Anstieg der Spannung, d.h. Verfestigung erkennen. Auch andere ge-
testete Proben zeigen dhnliches Verhalten. Selbst wenn im REM keine Gleitstufen vom
sekundéren Gleitsystem zu beobachten sind, zeigen pLaue Untersuchungen die Aktivie-
rung eines zweiten Gleitsystems. Die plastische Dehnung, die notig ist um eindeutig in
den Bereich der Mehrfachgleitung zu kommen ist jedoch von der Anfangsorientierung
der Probe abhéangig. Diese schwankt durch die makroskopische Préaparation der Kupfer-
spitzen. Die genaue Probenorientierung von P3 ist nicht bekannt. Bei ausschlieflicher
Betrachtung der Spannungs-Dehnungs-Kurve und der REM-Aufnahmen ist das Eintre-
ten von Mehrfachgleitung nicht ersichtlich. Durch die verschiedenen Quellgréfsen kann
es trotzdem zur Aktivierung eines zweiten Gleitsystems kommen. Wie in Abschnitt 4.2
schon erwéhnt wurde, kann es zur Aktivierung von Quellen auf anderen Gleitsystemen
kommen, wenn diese gentigend grofs sind. Selbst wenn der Beitrag dieser Versetzungen zur
plastischen Verformung unbedeutend ist, konnen sie durch Interaktion mit Versetzungen

auf dem priméren Gleitsystem zur Bildung des Subkornes gefiihrt haben.
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4.4. Vergleich mit Versetzungsuntersuchungen in der

Literatur

Obwohl zahlreiche mechanische Druck-, Zug- und Biegeversuche von verschiedenen For-
schungsgruppen durchgefiithrt wurden um den Grofeneffekt der Fliefsspannung nédher zu
untersuchen, gibt es deutlich weniger Ergebnisse, die TEM-Untersuchungen mit einschlie-
fen. Dies ist zum Teil auf die zeitaufwéandige Probenpraparation und die oft komplizierte
Analyse der TEM-Bilder aufgrund der durch den Herstellprozess geschiadigte Oberflache
zuriickzufithren. Ein ausfiihrlicher Artikel von Norfleet et al. [30] vergleicht das Ver-
formungsverhalten von Druckproben aus Nickel mit Durchmessern von 1-20 pm. Die
fiir Einfachgleitung ausgerichteten Proben mit einer anfanglichen Versetzungsdichte von
~1,4-10" m~2 wurden mittels FIB, entlang von Gleitebenen an denen Gleitstufen ent-
standen waren, zu TEM-Lamellen verarbeitet. Alle untersuchten Proben zeigten eine
Versetzungsstruktur, die iiblich fiir Bereich I der Verformungsverfestigung ist. Die Ver-
setzungsdichte nach der Verformung lag bei ~10'3-10'* m~2 und nahm mit abnehmender
Probendimension zu. Bei den Versuchen von Norfleet et al. handelt es sich zwar um Ni-
ckel statt Kupfer, jedoch sind die anfangliche Versetzungsdichte und die Probendimension
dhnlich zu den im Rahmen dieser Arbeit durchgefithrten Experimente. Die beobachtete
Versetzungsstruktur von Probe P5 weicht selbstverstandlich stark von jener der Nickel-
Proben ab. Dies ist aber darauf zuriickzufiihren, dass sie in der Ndhe des Probenkopfes
und nicht parallel zu einer Gleitstufe prapariert wurde. Besser vergleichbar wére die Ver-
setzungsstruktur von Probe P3, die jedoch auf Grund der starken FIB-Schédigung und
der zahlreichen Biegekonturen in dieser Hinsicht keine weiteren Aufschliisse gibt. Eine
Existenz von Subkornern wurde bei Norfleets Experimenten nicht gezeigt, obwohl einige

Proben Mehrfachgleitung aufwiesen.

Weitere Untersuchungen an Druckproben aus Nickel wurden von Frick et al. [38] durch-
gefiihrt. Aus den fiir Mehrfachgleitung orientierten Proben von 165-1970 nm Gréfse wur-
den mit Hilfe des FIBs TEM-Proben entlang der Zugachse angefertigt. Bei einer Ver-

setzungsdichte von 102 m~2

im unverformten Bereich zeigten alle Proben eine starke
Verformungsverfestigung. Als moglicher Grund dafiir wird die Tatsache angegeben, dass
wegen des kleinen Aspektverhéltnisses alle Gleitebenen mit hohem Schmid-Faktor in der
Probenbasis enden. Dies fiihrt zu einem Aufstau an Versetzungen an der Basis, der auch
experimentell nachgewiesen wurde. Dieses Ergebnis steht in Einklang mit der in Probe P5
gefundenen Versetzungsstruktur. Jedoch wird von Fleck et al. belegt, dass die Erhéhung

des Aspektverhéltnisses keinen bzw. nur einen geringen Einfluss auf die Verfestigungsrate
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hat.

Bei TEM-Proben sehr kleiner Dimension kann es, wie schon erwahnt, zu Mechanical
Annealing bzw. einem starken Absinken der Versetzungsdichte wihrend der Verformung
kommen [5]. Greer et al. konnten an einer Druckprobe nach Belastung die Existenz nur
weniger Versetzungen, die normal zur Zugachse standen und deshalb unbeweglich waren,
nachweisen [39]. Die TEM-Lamelle von Probe P5 zeigt zwar im mittleren Bereich nur
eine Art von Versetzung, jedoch liegt diese auf dem priméren Gleitsystem und ist nur

durch den Aufstau am Probenkopf unbeweglich.

Zusammenfassend ist anzumerken, dass der in Abschnitt 3.2 gezeigte Aufstau keinen
groften Einfluss auf das Verformungsverhalten dieser Probe hatte. Man muss jedoch be-
denken, dass der Einfluss jener Zonen, die aufgrund der geometrischen Einschriankung
nicht frei verformen kénnen mit sinkendem Aspektverhéltnis immer grofer wird. An der
getesteten Zugprobe kann erkannt werden, welche Versetzungsstruktur in jenem einge-
schrinkten Bereich entsteht, wenn andere Bereiche der Probe ungehindert verformen

kénnen.

Die Entstehung von Subkérnern wird bei Untersuchung von makroskopischen Proben bei
hoheren Umformgraden stéandig beobachtet und ist auf die Inhomogenitat der Verformung
zuriickzufiihren. Das in Abschnitt 3.3 beschriebene Subkorn trégt mit Sicherheit zur
Verfestigung der Probe bei, es ist jedoch fraglich, wie hiaufig solch ein Prozess auftritt. Bis
dato wurden bei vergleichbaren Experimenten mit nachfolgenden TEM-Untersuchungen
keine Subkérner gefunden, uLaue Untersuchungen an &hnlichen Proben zeigen jedoch des
ofteren die Bildung dieser. Es sind deshalb noch weitere Versuche, vorzugsweise an Proben
die bei Untersuchung mit pLaue eine Aufspaltung der Laue-Peaks zeigen, nétig, um
festzustellen, welchen Stellenwert dieser Prozess bei der Verformung mikromechanischer
Proben hat.
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5. Zusammenfassung

Das Verformungsverhalten von Metallen in kleinen Dimensionen wirft trotz ausgiebiger
Untersuchungen noch immer viele Fragen auf. Diese Arbeit beschéftigt sich mit den

Versetzungsstrukturen in miniaturisierten Kupfer-Zugproben.

Um die anféngliche Versetzungsdichte im Probenmaterial abschétzen zu kénnen, wurde
das einkristalline Kupfer-Grundmaterial untersucht. Mittels konventioneller Methoden
wurde eine TEM-Probe préapariert und unter Verwendung des Linienschnitt-Verfahrens
die Versetzungsdichte bestimmt. Der Grundwerkstoff zeigt eine hohe Versetzungsdichte
von 2,3-10¥ m~2 (Fehlergrenzen: 1,3-10'3 — 6,4-10¥ m~2), die jedoch im Bereich von

Messungen anderer Forschungsgruppen im Gebiet der Mikromechanik liegt.

Zugproben mit der Abmessung 3 -3 - 15 pm? wurden mit dem FIB hergestellt und in situ
im REM mit einer Dehnrate von 1073 s™! verformt. Zur Analyse der Versetzungsstruk-
turen wurden bestimmte Bereiche im FIB bis zur Elektronentransparenz gediinnt und
danach im TEM untersucht.

Probe P5, die bis zu einer plastischen Dehnung von 25 % verformt wurde, zeigt eine An-
sammlung von geometrisch notwendigen Versetzungen in der Nahe des Probenkopfes. Die
Versetzungen vom Typ 3[101] (111) befinden sich auf dem priméren Gleitsystem. Ihre
Existenz wird darauf zuriickgefiithrt, dass Versetzungen in diesem Bereich den Kristall
nicht verlassen konnen, da sie nicht imstande sind das grofse Volumen des Probenkopfes
zu verformen. Zusétzlich kénnen sie zustiandig fiir die Gitterrotation sein, die vom Kristall
aufgrund der lateralen Einschréankung beim Zugversuch durchgefiihrt wird. Ein Vergleich
mit pLaue Daten dieser Probe zeigt, dass die Laue-Reflexe in dieser Region starkes Strea-
king aufzeigen, was auf die Existenz von GNDs bzw. eine Ansammlung von Versetzungen
mit gleichem Burgersvektor hinweist. Eine Analyse der Streaking-Richtungen fiihrt im

untersuchten Bereich zum selben Versetzungstyp.

Probe P3, die zu einer plastischen Dehnung von 18 % verformt wurde, weist eine Struktur
auf, die als Subkorn identifiziert werden konnte. Dieses muss durch Aktivierung eines

weiteren Gleitsystems gebildet worden sein. Es liegt im Bereich einer Gleitebene, die im

50



KAPITEL 5. ZUSAMMENFASSUNG

Laufe des Zugversuches mafsgeblich zur Verformung beigetragen hat. Demnach muss es
wahrend der Verformung entstanden sein und blockierte danach die Versetzungen, die von
der aktiven Quelle produziert wurden. Durch diesen Aufstau wurde die Quelle deaktiviert
und die Verformung musste an einer anderen Probenposition fortgesetzt werden. Da es
zu dieser Probe keine nLaue Daten gibt, kann kein direkter Vergleich angestellt werden.
Bei der Priifung von Zugproben der gleichen Grofe weisen jedoch zahlreiche pLaue-
Aufnahmen geteilte Laue-Reflexe auf. Dies ldsst unter anderem auf die Bildung von

Subkornern schliefien.
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Anhang

A. Zusatzliche Bilder und Diagramme

= 2000 =0 pPrm 4 00K <4 mm
H#50 ESI—Leoben
1024 = 1024 PI-O08.TIF

Abbildung A.1.: Ubersichtsbild des in situ Zugversuches von Probe P3 im REM. Von links
nach rechts sind Kupfernadel und Zugprobe aus Kupfer und Greifer aus Wolf-
ram erkennbar.



A Zusétzliche Bilder und Diagramme

10000 <1 OO0k

Abbildung A.2.: Ndhere Ansicht der Gleitstufen von Probe P3 im REM
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A Zusétzliche Bilder und Diagramme

Abbildung A.3.: Anaglyphbild der Probe P3 mit héherer Vergroferung. Erstellt mit dem Soft-
warepaket MeX 5.0.1 aus zwei Einzelbildern mit einem relativen Kippwinkel
um die Langsachse von 4°. Zur Betrachtung ist die Brille auf der letzten Seite
der Diplomarbeit erforderlich. Diese sollte so gehalten werden, dass die griine
Seite {iber dem rechten Auge liegt.
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B Beschichtung von Al-Filmen mit einem leitfahigen Polymer fiir in situ Zugversuche

B. Beschichtung von Al-Filmen mit einem leitfahigen

Polymer fiir in situ Zugversuche

Um einen tieferen Einblick in die Versetzungsbewegung zu bekommen, sind in situ Verfor-
mungsversuche im TEM selbstverstandlich sehr hilfreich. Sie kénnen mit speziellen Zug-
haltern durchgefiihrt werden, die statt einem konventionellen Probenhalter in das TEM
eingefiihrt werden. Die kleinen Abmessungen von TEM-Proben und die Notwendigkeit
von elektronentransparenten Stellen machen solche Versuche jedoch sehr kompliziert. Im
Folgenden wird nur auf konventionelle Zughalter und nicht auf Nano- bzw. Picoinden-
ter eingegangen. Dabei wird eine konventionelle TEM-Probe oder ein diinner Film auf
einen diinnen Support aufgebracht. Dieser besitzt auf beiden Seiten eine Bohrung und
kann somit im Probenhalter fixiert und gedehnt werden. Die Verschiebung einer einge-
spannten Seite fiihrt zur Dehnung des Supports und in weiterer Folge Verformung der
TEM-Probe.

Bei Verwendung diinner Metallfilmen besteht der Vorteil, dass die aufwendige konven-
tionelle Probenpréaparation erspart bleibt. Allerdings ist der Umgang mit solchen Filmen
schwierig, da sie je nach Material eine Dicke von 100-500 nm haben miissen, um elek-
tronentransparent zu sein. Das Aufbringen eines diinnen Kunststofffilmes erleichtert die
Handhabung, fiithrt jedoch zu eingeschrankter Elektronentransparenz und Problemen mit
elektrostatischer Aufladung. Die Verwendung eines leitfahigen Kunststoffes mit geringe-

rer Dicke konnte diese Probleme beheben.

Die anschlieffenden Abschnitte beschreiben das grundlegende Verfahren des Spin Coa-
tings sowie die entwickelte Methode zur Beschichtung von Metallfilmen mit einem leitfa-

higen Polymer.

B.1. Rotationsbeschichtung

Die Rotationsbeschichtung (engl. spin coating) ist ein Verfahren zum Aufbringen diinner,
moglichst gleichméfiger Schichten. Dabei wird eine Losung auf ein Substrat aufgetropft
und durch die bei Rotation des Substrates entstehende Fliehkraft verteilt. Uberschiissig
aufgebrachte Losung wird vom Rand des Substrates nach aufsen abgeschleudert. Die
Rotation wird gestoppt, wenn ein Grofsteil des Losungsmittels verdampft ist. Danach wird
das Material iiblicherweise in einem Ofen oder auf einer Heizplatte wirmebehandelt. Die

Dicke und Verteilung der Schicht wird unter anderem durch Drehzahl, Beschleunigung,
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B Beschichtung von Al-Filmen mit einem leitfdhigen Polymer fiir in situ Zugversuche

Dauer der Rotation und Viskositéit der Fliissigkeit bestimmt. Anwendung findet dieses
Verfahren zum Grofteil in der Mikroelektronik zum Aufbringen von Fotolacken und
Schutzschichten aus Polyimid [40].

Zur Beschichtung von diinnen Filmen fiir die Verwendung im TEM ist diese Methode
gut geeignet, da sie einfach anzuwenden ist und keine teuren Geréte benotigt. Bei Wahl
der richtigen Kunststofflosung mit geeigneter Viskositédt kdnnen elektronentransparente

Schichten mit konstanter Dicke hergestellt werden.

B.2. Experimentelle Details
Konstruktion eines Rotationsbeschichters

Fiir die Versuche wurde ein Spin Coater konstruiert, der rechteckige sowie runde Proben
bis zu 50 mm Durchmesser aufnehmen kann.! Abbildung B.5 zeigt die Einzelteile des Spin
Coaters. Als Motor wurde ein Elektromotor der Firma Crouzet mit 31 W Leistung ver-
wendet. Zur Aufnahme der Proben wurde ein runder Einsatz mit Einspannmechanismus

konstruiert, der in den Probenteller gepresst werden kann (Abb. B.4).

Abbildung B.4.: Einsatz zum Einspannen der Proben

Der Motor wird mittels Netzgerdt mit einer Gleichspannung von bis zu 24 V betrieben.
Die Drehzahl in Abhéngigkeit der anliegenden Spannung wurde mit Hilfe eines Stro-

boskops gemessen. Unter Ausnutzung der Symmetrie des Einsatzes berechnet sich die

Vielen Dank an Christoph Kirchlechner und Franz Hubner fiir die Planung und Konstruktion des
Geriites.
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B Beschichtung von Al-Filmen mit einem leitfahigen Polymer fiir in situ Zugversuche

Drehzahl wie folgt:

n = f—Nx (B.1)

Hier sei n die Drehzahl, f die Frequenz des Stroboskops, x eine natiirliche Zahl, und N die
Anzahl der radidrsymmetrisch angeordneten Punkte. In unserem Fall ist N=4, wenn die
Klemmblocke in einheitlichem Abstand zum Zentrum angeordnet werden. Danach wird
die Messung bei der héchstmoglichen Frequenz des Stroboskops begonnen und so lange
verringert, bis sich der Einsatz nicht mehr zu bewegen scheint. Bei ausreichend kleiner
Drehzahl und ausreichend hoher Frequenz ist dies der Fall bei z=1 (das entspricht bei
N=4 eine Drehung von 90° zwischen den Lichtblitzen). Danach wird die Frequenz weiter
verringert und fiir x=2, 3,4, ...notiert. Aus den gemessenen Werten kann anschlieffend
die Drehzahl des Spincoaters errechnet werden. Dieser Vorgang wird flir mehrere Span-

nungen wiederholt um ein Spannungs-Drehzahl-Diagramm zu erstellen (Abb. B.6).
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Abbildung B.5.: Einzelteile des Spin Coaters
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Abbildung B.6.: Drehzahl-Spannungs-Kennlinie des Spin Coaters

Auswabhl eines leitfahigen Polymers

Werden Isolatoren oder Materialien mit schlechter Leitfdhigkeit im TEM untersucht,
so kommt es zur elektrostatischen Aufladung der Probe. Diese beeinflusst die Bildge-
bung negativ und ist moglichst zu vermeiden. Darum wurde ein leitfahiger Kunststoff
zur Beschichtung der Metallfilme gesucht, der sich mittels Rotationsbeschichtung in ge-
ringer Dicke aufbringen lésst und ausreichende Stabilitdt unter dem Elektronenstrahl

besitzt.

Die Auswahl fiel auf den Kunststoff Poly(3,4-Ethylendioxythiophen) Poly(Styrolsulfonat)
mit der Kurzbezeichnung PEDT:PSS. Dabei handelt es sich um ein intrinsisch leitfdhiges
Polymer mit hoher Transmission im Bereich des sichtbaren Lichtes. Haufige Anwendung
findet dieser Kunststoff als antistatische Beschichtung, z.B. fiir fotographische Filme
und als leitfahige Schicht z. B. fiir organische Feldeffekttransistoren [41]. Das verwendete
Produkt CLEVIOS™ CPP 105D der Firma H.C. Stark enthélt den genannten Kunststoff
als Losung die direkt zum Spin Coaten verwendet werden kann. Die Zusammensetzung

und die physikalischen Daten sind in Tabelle B.1 aufgelistet.
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Tabelle B.1.: Zusammensetzung und physikalische Daten der Beschichtungslosung
CLEVIOS™ CPP 105D

Bestandteil Anteil in Gew.-%
CLEVIOS™Pp 42,92
N-Methyl-2-pyrrolidon 2,58
Silquest®A 187™ 0,86
Isopropanol 53,34
Dynol™ 0,30

Eigenschaft Wert
Feststoffanteil 1,2%
Viskositét 30 mPas
pH-Wert 2,8
Dichte 0,900 g/cm?

Beschichtung der Substrate

Bei industriell angewandter Rotationsbeschichtung wird tiblicherweise die Losung auf das
Substrat aufgebracht und die Rotationsgeschwindigkeit des Probentellers in mehreren ge-
nau definierten Beschleunigungsschritten erhoht. Die Regelung der Rotationsgeschwin-
digkeit geschah im Rahmen dieser Experimente per Hand mittels Gleichstromtransfor-
mator. Zwar ist es auch in diesem Fall moglich die Beschichtungslosung auf die Probe zu
tropfen und diese danach zu beschleunigen, jedoch zeigten sich bessere Ergebnisse bei dy-
namischer Aufbringung. Dabei wird die Losung auf das Substrat getropft, wihrend dieses
mit konstanter Geschwindigkeit rotiert. Die Rotation wird gestoppt, wenn die Fliissigkeit
die Probe moglichst homogen benetzt hat. Zum Ermitteln der richtigen Prozessparame-
ter wurden quadratische Plattchen aus Silizium Wafern gefertigt und beschichtet. Tabelle
B.2 enthélt die Parameter die zum besten Ergebnis fiihrten. Die so hergestellten Schich-
ten sind homogen verteilt und haben eine Dicke von 80-150 nm. Die Dicke der Schichten
wurde mit dem Profilometer bestimmt, indem die Kunststoffschicht lokal abgekratzt und
die Hohe der Stufen gemessen wurde. Abbildung B.7 zeigt ein exemplarisches Tiefenprofil

mit einer Stufe in der Hohe von etwa 110 nm.

Probenherstellung fiir den in situ Zugversuch

Um den Metallfilm mit einer Polymerschicht zu beschichten und ihn dann auf einen Sup-
port kleben zu kénnen, muss der Film auf einem l6slichen Substrat abgeschieden werden.

Dalfiir eignet sich beispielsweise einkristallines NaCl (Kochsalz), das mit einer definierten
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Tabelle B.2.: Beschichtungsparameter fiir das Spin Coaten von Substraten der Grofe

15-15mm?
Drehzahl 3000 U/min
Rotationszeit 20s
Loésungsmenge 50 ul
Temperatur der Warmebehandlung | 150 °C
Dauer der Wéarmebehandlung 1020 min

Oberflachenorientierung hergestellt werden kann. Der abgeschiedene Metallfilm auf dem
NaCl-Substrat kann nun einfach mit dem leitfahigen Polymer beschichtet werden. Um
die beschichtete Metallfolie auf den Support kleben zu kénnen, wird zuerst ein Streifen in
der richtigen Grofée inklusive Kochsalzkristall mit einer Rasierklinge abgespalten. Dieser
Streifen wird mit einer Pinzette vorsichtig in einen Behélter mit Wasser getaucht, sodass
der Salzkristall unter der Wasseroberfliche ist, die Folie jedoch dariiber. Dadurch 16st
sich der Metallfilm vom Substrat und schwimmt aufgrund der Oberflichenspannung an
der Oberflache. Der Rest des NaCl-Kristalles kann mit der Pinzette entfernt werden. Da-
nach kann der schwimmende Film mit Hilfe des Supports und einer Pinzette eingefangen
werden. Es kann hilfreich sein, dem Wasser ein wenig Spiilmittel hinzuzufiigen, um die
Oberflachenspannung zu verringern. Die Menge muss so dosiert werden, dass die Metall-
folie noch auf dem Wasser schwimmt, die Oberflichenspannung aber klein genug ist um
ein einfaches Einfangen mit dem Support zu erlauben. Befindet sich der Metallfilm richtig
ausgerichtet auf dem Support, kann er, nachdem das Wasser verdampft ist, mit Super-
kleber befestigt werden. Dabei wird der Film mit kleinen Tropfen des Klebstoffes, die
mit Hilfe eines Zahnstochers aufgebracht werden, unter dem Steromikroskop angeklebt.
Der Support kann nach Durchhéartung des Klebstoffes im Zughalter des TEMs befestigt
werden. Abbildung B.8 zeigt einen Al-Film auf einem Cu-Support.

Mit dieser Methode hergestellte Proben sind selbst bei einer nominellen Dicke des Alu-
miniums von 500 nm, in einem TEM mit 200 kV Beschleunigungsspannung, elektronen-
transparent. Weiters ist der Kunststofffilm stabil unter dem Elektronenstrahl und stoéren-
de Aufladungseffekte konnten nicht beobachtet werden. Soll der verformende Bereich auf
ein kleineres Gebiet eingeschrankt werden, um die Beobachtungen im TEM zu erleich-
tern, so kann die Probe mittels FIB seitlich beschnitten werden. Durch die geringe Dicke
der Kunststoffschicht kann dies innerhalb weniger Stunden durchgefiihrt werden. Bei Be-
arbeitung von polykristallinen Aluminiumfilmen sollte jedoch Acht gegeben werden, da

das eingebrachte Gallium die Korngrenzen versproden kann [42].
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Abbildung B.7.: Tiefenprofil einer Profilometer-Messung. An der etwa 110nm hohen Stufe
wurde das Polymer vom Silizium-Substrat gekratzt. Die Stufentiefe entspricht
somit der Schichtdicke der Kunststoffschicht

Im Rahmen der Diplomarbeit wurden mit diesem Verfahren erfolgreich TEM-Proben her-
gestellt. Die gelieferten Aluminiumschichten waren jedoch nanokristallin und nicht wie
erwartet einkristallin. Das machte sie unbrauchbar zur Beobachtung des Versetzungsver-

haltens in einkristallinen Proben.
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Abbildung B.8.: REM Aufnahme einer Al-Zugprobe auf einem Cu-Support. Der beschich-
tete Aluminiumfilm wurde auf beiden Seiten mit Superkleber am Support
befestigt.
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