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Kurzfassung

Die Synthese komplexer, mehrelementiger, metallischer Werkstoffe kann ber ein breites
Spektrum an potenziellen Prozessrouten realisiert werden, um maligeschneiderte Eigenschaf-
ten fir eine Vielzahl von Anwendungen gezielt einzustellen. Intermetallische Phasen finden da-
bei vor allem im Bereich der Hochtemperaturwerkstoffe Einsatz, fiir welche eine Kombination
aus hohem Schmelzpunkt, guter Kriechbestandigkeit, hoher Warmeleitfahigkeit sowie guter Oxi-
dationsbestandigkeit gefordert wird. Die Materialklasse der Aluminide in der kubischen B2-
Struktur vereint diese Eigenschaften. Ihr sprédes Werkstoffverhalten bei Raumtemperatur er-
schwert jedoch eine Verarbeitung und auch eine mogliche Anwendung. Rutheniumaluminid
(RuAl) bildet hierbei eine Ausnahme und zeigt aufgrund seiner Versetzungsstruktur ein ver-
gleichsmaRig duktiles Verhalten. Ein Beschichtungsverfahren, wie das Hochleistungskatho-
denzerstauben, ermoglicht es Schichtwerkstoffe solcher intermetallischen Phasen mit gezielt
einstellbaren Mikrostrukturen zu synthetisieren, um die daraus resultierenden Eigenschaften
der Anwendung anzupassen. Die plasmaphysikalischen Randbedingungen der Schichtabschei-
dung bestimmen dabei maligeblich das Schichtwachstum sowie die Zusammensetzung der ent-
stehenden Diinnschichten. Wie sich dies im Fall der Abscheidung der RuAl-Phase darstellt, wird
anhand der Zerstaubung einer pulvermetallurgischen Ru-Al-Kathode mit einer 50/50 Zusam-
mensetzung, bei unterschiedlichen Prozessgasdriicken und dem Einfluss auf die Bildung der in-
termetallischen RuAl-Phase, gezeigt. Ein neuer Ansatz zur Bildung komplexer Phasen zeigt, wie
die malRgeschneiderte Werkstoffauswahl, die Abscheidung, das nanoskalige Design und eine ge-
eignete Nachbehandlung von Viellagenschichten neue Méglichkeiten der Werkstoff- und Legie-
rungsentwicklung eréffnet. In dieser Arbeit wird dieser innovative Ansatz lber die thermisch
induzierte Phasenbildung in Viellagenschichten und deren Auswirkung der Modulationslange
auf die Mikrostrukturen der Ausgangszustande sowie auf die auftretende Phasensequenz be-
schrieben. Nanoskalige Viellagenschichten bieten hier die Moéglichkeit Gber die Einstellung der
Grenzflachencharakteristika, der Konzentrationsgradienten sowie der mikrostrukturellen Be-
schaffenheiten der einzelnen Lagen spezifische Phasen bevorzugt zu bilden, wobei auch meta-
stabile Zustande auftreten kénnen. Verschiedene theoretische und empirische Modelle be-
schreiben, inwiefern sich diese mikroskopischen Zustdande auf die Thermodynamik und Kinetik
solcher Schichten auswirken. Grundsatzlich werden thermodynamisch stabile Phasen durch eine
Minimierung der freien Enthalpie AG gebildet. Die Bildung und das Wachstum von Phasen in
Viellagensystemen hingegen wird durch kinetische Aspekte dominiert, wodurch die Phasenbil-
dung nicht Gber die Annahmen eines thermodynamischen Gleichgewichts getroffen werden
kénnen. In diesem Zusammenhang wird demonstriert, wie die Phasenbildung im System Ru-Al
durch die gezielte Steuerung der Modulationslange des Viellagenverbunds eingestellt werden
kann. Die Analyse erfolgt unter Anwendung des Verfahrens der in-situ Hochtemperatur-XRD so-
wie diverser Methoden der Elektronenmikroskopie. Im Rahmen der Untersuchung wurden sys-
tematische Phasenbildungssequenzen ermittelt, die von einem mehrstufigen Phasenbildungs-
prozess flir groRe Doppellagendicken (160 nm) bis zur direkten Phasenbildung der RuAl-Phase



aus der elementaren Viellagenstruktur in nanoskaligen Systemen reicht. Inwiefern sich das Kon-
zept der direkten Phasenbildung auch auf komplexere, terndre Systeme ausweiten lasst, wird
anhand der Teilsubstitution der Ru-Lagen, durch Einbringen einer weiteren Lage des Elements X
(X = Hf, Cr, Cu) in einem ABC-Lagenaufbau, untersucht. Neben der Anderung der Gesamtzusam-
mensetzung, zeigen die Legierungselemente auch einen deutlichen Einfluss auf die Mikrostruk-
tur der jeweiligen Lagen im Ausgangszustand. Im Rahmen der sich ausbildenden Phasensequenz
wahrend der Warmenachbehandlung zeigen die Systeme unterschiedliche Charakteristika und
Bildungstemperaturen der jeweiligen Phasen. Folglich kann das Legierungselement gezielt zur
Steuerung der Phasenbildung beitragen, was insbesondere bei groRen Modulationslangen zum
Tragen kommt. Es konnte festgestellt werden, dass sich bei nanoskaligen Designs der Viellagen-
schichten mit hohen Grenzflachenvolumina, flachen Konzentrationsgradienten und kurzen Dif-
fusionswegen eine Tendenz zur bevorzugten Bildung von Phasen mit einfacher Kristallstruktur
beobachten lasst. Der Aufbau der Viellagen ermdéglicht demnach eine gezielte Unterdriickung
der Phasenbildung unerwiinschter Zwischenphasen und begiinstigt die direkte Keimbildung der
B2-Phase. In der Folge kdnnen neuartige Werkstoffe in Form ternarer Mischkristalle (Ru,X)Al mit
X = Hf, Cr, Cu in B2 Struktur auBerhalb des thermodynamischen Gleichgewichts realisiert wer-
den.



Abstract

The synthesis of complex, multi-element metallic materials can be achieved via a wide range of
potential process routes, thus enabling the modification of their properties for a variety of ap-
plications. Intermetallic phases are primarily used in the field of high-temperature materials, for
which a combination of high melting point, good creep resistance, high thermal conductivity and
good oxidation resistance is required. Aluminides in the cubic B2 structure represent a class of
materials that combine these properties. However, a disadvantage associated with this material
is its brittle material behavior at room temperature, which can impede processing and applica-
tion in certain instances. Ruthenium aluminide (RuAl) is an exception in this respect, exhibiting
comparably ductile behavior due to its dislocation structure. The utilization of a coating process,
such as magnetron sputtering, facilitates the synthesis of coating materials with meticulously
adjustable microstructures. This enables the adaptation of the resulting properties to the spe-
cific requirements of the application. It is evident that the plasma-physical boundary conditions
of the coating deposition process exert a substantial influence on both, the coating growth pro-
cess and the composition of the resulting thin films. The representation of the deposition of the
RuAl phase is demonstrated through the sputtering of a powder metallurgical Ru-Al target at
varying process gas pressures, elucidating the impact on the formation of the intermetallic RuAl
phase. A novel approach to the formation of complex phases, such as the deposition of multi-
layer coatings, has been developed. This approach demonstrates new possibilities for layer syn-
thesis via the thermally induced phase formation in multilayer coatings. In addition it elucidates
the modulation length's effect on the microstructures of the initial states and the occurring
phase sequence. Multilayer systems offer the possibility of preferentially forming specific phases
by adjusting the interface characteristics, the concentration gradients and the microstructural
properties of the individual layers. Metastable states can also occur in such systems. A plethora
of theoretical and empirical models have been proposed to describe the extent to which these
microscopic states affect the thermodynamics and kinetics of such layers. In principle thermo-
dynamically stable phases are formed by minimizing the free enthalpy AG. However, in multi-
layer systems, kinetic aspects dominate, meaning that phase formation cannot be based on as-
sumptions of thermodynamic equilibrium. In this context, the paper demonstrates how the
phase formation in the Ru-Al system can be adjusted by specifically controlling the modulation
length of the multilayer composite. The analysis is conducted using the method of in-situ high-
temperature XRD analysis and various electron microscopy techniques. As part of the investiga-
tion a systematic phase formation sequence was determined, ranging from a multi-step phase
formation process for large bilayer thicknesses (160 nm) to a direct phase formation of the RuAl
phase from the elementary multilayer structure in nanoscale multilayers. The present study in-
vestigates the potential extension of the concept of direct phase formation to more complex
ternary systems. This is achieved by partial substitution of the Ru layers through the introduction
of a further layer of element X (X=Hf, Cr, Cu) within an ABC-layer-structure. In addition to the
change in the overall composition, the alloying elements also have a clear influence on the



microstructure of the respective layers in the initial state. The systems demonstrate varying
characteristics and formation temperatures for the respective phases, which are components of
the phase sequence that is established during the post-heat treatment process. Consequently,
the alloying element can specifically contribute to controlling the phase formation, which is par-
ticularly important for long modulation lengths. It was found that nanoscale multilayer designs
with high interfacial volumes, flat concentration gradients and short diffusion paths tend to fa-
vor the formation of phases with a simple crystal structure. The structure of the multilayers
therefore enables a targeted suppression of the phase formation of undesired intermediate
phases and favors the direct nucleation of the B2 phase. As a result, novel materials in the form
of ternary solid solutions of a (Ru,X)Al type in the B2-structure can be realized outside the ther-
modynamic equilibrium.

Vi
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1 Einleitung, Motivation und
Zielsetzung

Die Anforderungen an Konstruktionswerkstoffe mit Eigenschaften, welche den Einsatz unter
hoch beanspruchenden Bedingungen erlauben, steigen mit den generellen Herausforderungen
an die Leistungsfahigkeit von Mikroelektronikbauteilen oder Maschinen. Je nach Anwendungs-
fall miissen mehrere werkstofftechnische Kriterien erfillt werden, um die Bauteilsicherheit un-
ter variablen Bedingungen zu gewahren. Wenn es um mafRgeschneiderte Werkstofflosungen fir
solch hoch beanspruchte Anwendungen geht, haben intermetallische Aluminide, wie NiAl, TiAl
oder FeAl, in den letzten Jahrzehnten in verschiedenen Bereichen zunehmend an Bedeutung
gewonnen. Anwendungen von Hochleistungswerkstoffen auf der Grundlage neuartiger Ni-Su-
perlegierungen und TiAl-Legierungen sind beispielsweise in der Luftfahrtindustrie Stand der
Technik. Sie sind fiir ihre interessanten Eigenschaftsprofile bekannt, welche hohe Schmelz-
punkte, mechanische Festigkeit, gute elektrische und thermische Leitfahigkeit sowie ausgezeich-
nete Korrosionsbestandigkeit vereinen. Dadurch stellen sie einen Ubergang zwischen rein me-
tallischen und keramischen Werkstoffen dar. Die betrachteten Systeme sind dabei meist
komplex, und innerhalb eines Systems kdnnen vielfaltige Materialkonstitutionen und Mikro-
strukturen vorkommen, mit meist engen Homogenitatsbereichen. Diese Ordnungsphasen zeich-
nen sich durch eine systematische Anordnung der verschiedenartigen Atome zweier oder meh-
rerer Elemente in ihrem jeweils spezifischen Kristallsystem aus, was hohe Bindungskrafte mit
teilweise kovalentem Charakter begiinstigt. Dies fiihrt bei Betrachtung der mechanischen Eigen-
schaften in vielen Fallen zu einem spréden Versagensverhalten und nur geringer plastischer
Dehnung, was deren Verarbeitung mittels gangiger Formgebungsverfahren erschwert. Dadurch
bedingt kommen sie meist als Zusatzstoffe in mehrphasigen Verbundwerkstoffen vor und ver-
bessern die Festigkeit und Temperaturbestdndigkeit von hochbelasteten Bauteilen. Neben der
teilweise schlechten Verarbeitbarkeit, stellt aber auch die Synthese dieser Werkstoffe einen ent-
scheidenden Faktor fir die Anwendung dar. Gangigerweise werden intermetallische Phasen in
Form von Ausscheidungen durch eine thermische Nachbehandlung erzeugt, wie im Fall von Ni-
ckel-Basis-Superlegierungen. Dabei steht die Bildung der gewiinschten Ordnungsphase im Vor-
dergrund und muss gezielt gesteuert und fiir die jeweilige Anwendung angepasst werden. Schon
in Bauteilen mit groBen Volumina werden heutzutage haufig metastabile Zustdande, fernab vom
thermodynamischen Gleichgewicht erzeugt, um die Eigenschaften mafSzuschneidern. Mit klei-
ner werdenden Werkstoffdimensionen entfernt man sich zunehmend von einem Gleichge-
wichtssystem in Richtung komplexer mikro- oder nanoskaliger Werkstoffe. PVD-Beschichtungen
bilden hier die untere Grenze der Skalierbarkeit des Gefiliges und zeichnen sich in vielen Fallen
durch metastabile Zustande sowohl im Hinblick auf die Thermodynamik aber auch der Kinetik
aus. Die Vorgange wahrend einer thermischen Warmenachbehandlung, aber auch einer thermi-
schen Beanspruchung in einer potenziellen Anwendung, missen daher umfassend verstanden
werden, um ein Bauteilversagen zu vermeiden. Die Beschreibung dieser Zustande beruht jedoch
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hauptsachlich auf empirischen Modellen und bedarf ausfiihrlicher wissenschaftlicher Kontemp-
lation.

Untersuchungen solch mikrostruktureller Anderungen sind immer an ein Materialsystem ge-
kniipft, welches im wissenschaftlichen, aber auch im technischen Interesse steht. Unter den in-
termetallischen Phasen sind vor allem Vertreter mit einfach Kristallsystemen, wie L1,, L1, oder
der B2-Struktur, von Interesse. Die Ubergangsmetall-Aluminide bilden dabei die anwendungs-
technisch relevanteste Gruppe und finden trotz ihres spréden Werkstoffverhaltens vielerorts
Einsatz. Eine Ausnahmestellung nimmt hier die RuAl-Phase ein, welche aufgrund ihres atomaren
Aufbaus eine vergleichsweise hohe Raumtemperaturduktilitat aufweist, wodurch sich neue An-
wendungsfelder fir dieses Material er6ffnen. Neben den rein mechanischen Eigenschaften, sind
oftmals das Oxidationsverhalten sowie die thermische Stabilitdt von groRBer Bedeutung, vor al-
lem im Hinblick auf Anwendungen im Hochtemperaturbereich. RuAl verknipft all diese Eigen-
schaften und ist somit ein geeigneter Kandidat fiir neuartige Werkstoffe mit hohem An-
spruchsprofil.

In dieser Arbeit soll die thermisch induzierte Phasenbildung in nanoskaligen Viellagenschichten
binarer und ternarer Systeme gezielt untersucht sowie die entstehenden nanoskaligen Gefiige
in einen Zusammenhang mit deren mechanischen und protektiven Eigenschaften gebracht wer-
den. Ein Kernthema stellt hier die Abhangigkeit des Warme- und Stofftransports vom Design
sowie den gewahlten Dimensionen des Viellagenverbundes dar. Die Diffusionsvorgdange und ihre
treibenden Krafte werden in hohem Mal3e von den Abmessungen beeinflusst, wodurch sich neu-
artige Phasen, Legierungen und Mikrostrukturen erzeugen lassen. Ein wesentlicher Bestandteil
ist das gezielte Grenzflachendesign von nanoskaligen metallischen Viellagenschichten, deren
werkstoffwissenschaftlicher Beschreibung der Mikrostruktur und der Grenzflaichen im Aus-
gangszustand sowie in Folge einer Warmenachbehandlung. Als Modellsystem dient hier das bi-
nare Ru-Al-System, aus welchem grundlegende Anséatze zur Gestaltung der Grenzflachen zwi-
schen beiden Materialien (koharente, teilkohdrente oder inkohérente Grenzflachen) abgeleitet
werden kdnnen. Durch die systematische Untersuchung der Keimbildungs- und Wachstumsbe-
dingungen, wahrend des Schichtabscheidens mittels Hochleistungskathodenzerstaubung, kén-
nen gezielt Randbedingungen fir das Kristallwachstum der jeweiligen Schichtmaterialien (Korn-
groRen, Kristallorientierungen, texturiertes Wachstum, polykristallines Wachstum) ermittelt
werden. Diese Zusammenhange sollen, im Hinblick auf die sich ausbildende Mikrostruktur in
Verbindung mit der thermischen Nachbehandlung, in Beziehung gesetzt werden. Dies soll in der
Folge als Grundlage fiir die Untersuchung des Einflusses eines Legierungselements X (X = Hf,
Cr, Cu) auf die Ausbildung der Mikrostruktur, wahrend der Abscheidung als auch der thermisch
induzierten Phasenbildung, dienen und in Form einer ABC-Stapelfolge in den Viellagenverbund
eingebracht werden. Die Legierungselemente wurden dabei unter werkstoffwissenschaftlichen
Gesichtspunkten ausgewihlt, sodass sowohl Anderungen hinsichtlich der Keimbildung und des
Schichtwachstums moglich sind, aber auch Auswirkungen auf die Phasenbildung zu erwarten
sind. Daraus soll ein generelles Modell fur die Legierungsbildung in terndren oder héherwertigen
Stoffsystemen (iber die thermisch induzierte Phasenbildung von nanoskaligen Viellagenschich-
ten erarbeitet werden.
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2.1 Intermetallische Phasen

Intermetallische Phasen zeichnen sich durch ihre besonderen Bindungsverhaltnisse zwischen
den metallischen Atomen mit definierten stéchiometrischen Verhaltnissen zwischen zwei oder
mehr Metallen aus. Die atomare Bindungsart, ldsst sich dabei weder den rein metallischen noch
den kovalenten oder heteropolaren Bindungen zuordnen, welche in Abbildung 2.1 gezeigt sind.
Die Ausbildung eines spezifischen Bindungstyps wird dabei malRgeblich durch die Elektronen-
konfiguration, die Elektronegativitdt sowie den Atomdurchmesser der konstituierenden Ele-
mente der jeweiligen Phase beeinflusst. Wie die schematische Darstellung zeigt, sind heteropo-
lare lonenbindungen charakteristisch fiir einen vollstdndigen Austausch der Elektronen und
groRe Unterschiede der Elektronegativitaten, wodurch hohe Bindungskradfte entstehen (a).
Kovalente Bindungen sind durch eine atomare Konfiguration gekennzeichnet, in welcher sich die
Atomrimpfe die Valenzelektronen temporar teilen (b), wohingegen sich die metallische Bin-
dung durch ein charakteristisches Bindungskonzept auszeichnet, das auf einer kollektiven Delo-
kalisation von Valenzelektronen zwischen den positiven Atomriimpfen basiert.
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Abbildung 2.1: Die drei Bindungstypen. a lonenbindung am Beispiel MgO mit dem Ubergang von Mg-Elektronen
zu den O-Atomen. b Kovalente Bindung, am Beispiel Diamant mit gemeinsamen Elektronen benachbarter Atome. ¢
Metallische Bindung am Beispiel von Li mit freien Elektronen. (nach [1, S. 35])



2 Werkstoffauswahl und Grundlagen der Phasenbildung

Die resultierenden Eigenschaften der hybriden Bindungscharakteristik intermetallischer Phasen
wurden sich schon seit jeher zunutze gemacht, um Werkstoffe mit besonderen Eigenschaftspro-
filen zu synthetisieren. Heutzutage werden diese hauptsachlich fiir hochbeanspruchte Bauteile
im Bereich der Elektronik, Luft- und Raumfahrttechnik oder Verfahrenstechnik verwendet. Die
Bandbreite an intermetallischen Phasen reicht dabei von Phasen mit guter elektrischer Leitfa-
higkeit (CuAu) bis hin zu hochfesten Phasen fiir Anwendungen im Hochtemperaturbereich. Zu
den prominenten Vertretern zdhlen die Hume-Rothery-Phasen (beispielsweise NiAl), die Laves-
Phasen (beispielsweise MgZn,), die Heusler-Verbindungen (beispielsweise NiMnGa) und die
Zintl-Phasen. Diese finden in verschiedenen Applikationen von Struktur- bis hin zu Funktions-
werkstoffen breite Beachtung. Ihre herausragenden Eigenschaften — wie hohe Festigkeit, ther-
mische Stabilitat, Korrosionsbestandigkeit und aulRergewohnliche magnetische oder elektroni-
sche Charakteristika — pradestinieren sie flir den Einsatz in Hochleistungsanwendungen wie
Magneten, Thermoelektrika, Katalysatoren und Turbinenschaufeln. Bis heute gibt es tGiber 5000
bekannte intermetallische Phasen allein in den bindren Systemen des Periodensystems. Viele
dieser Systeme weisen wiederholende Charakteristika hinsichtlich der auftretenden Phasen in-
nerhalb eines bindren Systems auf, was zu einer Klassifizierung nach bestimmten Strukturmerk-
malen gefiihrt hat. Die wichtigsten Vertreter dieser Klassen werden im Folgenden behandelt:

Hume Rothery-Phasen

Die Hume-Rothery-Phasen werden anhand ihrer Valenzelektronenkonzentration (VEK) einge-
teilt, welche das Verhaltnis der Valenzelektronen e und der Anzahl an Atom a innerhalb einer
Elementarzelle darstellt und weisen einen lberwiegend metallischen Bindungscharakter auf.
Haufig wird hier eine spezifische Phasensequenz mit steigendem Anteil der zweiten Kompo-
nente beobachtet. Die Erklarung fiir dieses Phanomen liegt nicht in strukturellen Aspekten, son-
dern riihrt von der Wertigkeit der Valenzelektronenkonzentration [2]. Erreicht diese einen kriti-
schen Wert, konkreter gesagt: erreicht die maximale Fermi-Energie einer Phase a (E,) durch
Zulegieren eines hoherwertigen Elements die Grenze einer Brillouin-Zone, wird diese Phase in-
stabil. Energetisch ist es nun meist giinstiger eine andere Struktur mit groRRerer Brillouinzone
anzunehmen, anstatt die Energielevel der 2. Brillouin-Zone zu besetzen (s. Abbildung 2.2).
Dadurch kommt es zu einer charakteristischen Abfolge von Phasen gemal} dem Verhaltnis von
Valenzelektronen zu Atomen e/a = 3/2 (B-Phase, kubisch primitiv oder Z-Phase hdp), 21/13 (y-
Phase oder 7/4 e-Phase) [3].
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2. BZ

Abbildung 2.2: Erreicht die Fermi-Kugel mit E, die Grenze der Brillouinzone fir die Kristallstruktur a, so nimmt
die Dichte N der noch in dieser Brillouinzone unterzubringenden Elektronen stark ab. Zum Einbau in die nachste Bril-
louinzone muss die zusatzliche Energie AE, aufgebracht werden. Dagegen ist flr Kristallstruktur it eine hohere Dichte
méglich, ohne die nachste Brillouinzone zu besetzen. Bei Uberschreiten bestimmter Valenzelektronenkonzentratio-
nen werden daher Gitter mit groReren Brillouinzonen energetisch glinstiger [3, S. 158]

Laves-Phasen

Laves-Phasen hingegen werden anhand der Atomradien der beteiligten Elemente und der dar-
aus resultierenden maximalen Packungsdichte gebildet. Diese besitzen eine Zusammensetzung
des Typs AB; bei einem Atomradienverhaltnis von ca. 1,225, woraus sich eine sehr hohe theore-
tische Raumerfiillung von 74 % ergibt. Die Kristallstruktur wird hier anhand der Stapelfolge der
jeweils dichtest gepackten Ebenen der verschiedenen Elemente bestimmt. Demnach entsteht
entweder ein kubisch-flaichenzentriertes (kfz) oder hexagonales Kristallsystem (hdp). Solche
strukturbedingten intermetallischen Phasen kénnen auch als Interstitionsphasen auftreten, vo-
rausgesetzt eines der beteiligten Elemente besitzt einen wesentlich kleineren Atomradius und
kann dadurch die entstehenden Liicken im Kristallgitter der anderen Spezies besetzen. Diese
sogenannten Hagg-Phasen weisen eine Atomradienunterschied < 0,6 auf und treten vor allem
in Karbiden und Nitriden auf, aber auch in Verbindungen mit Halbmetallen, wodurch sie noch zu
den intermetallischen Phasen gezihlt werden [4].

Zintl Phasen

Einen weiteren wichtigen Vertreter intermetallischer Phasen stellen die Zintl-Phasen dar, wel-
che gemald der chemischen Wertigkeit der konstituierenden Elemente gebildet werden. auf-
grund der stark unterschiedlichen Polaritdt kommt es zu einem vermehrt heteropolaren Bin-
dungscharakter mit salzartigen Kristallgittern. Die Starke der Atombindungen und damit die
Stabilitat der Phase ist dabei abhdngig vom Unterschied der Elektronegativitdaten. Zwischen der
3. und 4. Hauptgruppe der Elemente im Periodensystem befindet dich die sogenannte Zintl-
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Grenze. Grundvoraussetzung ist demnach, dass jeweils eines der beteiligten Elemente links die-
ser Grenze mit geringer Wertigkeit und Elektronegativitat und eines rechts dieser Grenze ange-
siedelt ist. Die daraus resultierenden Verbindungen sind streng stochiometrisch und meist vom
Typ AB mit einer Steinsalzgitterstruktur oder AB,-Verbindungen mit einem Flussspatgitter [3].

Die Bildung dieser intermetallischen Phasen ist eng mit ihrer thermodynamischen Stabilitat und
Kinetik verbunden. Erstere hangt stark von der elektronischen Struktur der beteiligten Ele-
mente, ihrer Valenzelektronenkonfiguration sowie von der jeweiligen Gitterenergie und den
chemischen Bindungsanteilen ab. Grundsatzlich wird die Phasenbildung, wie auch fiir andere
kristalline Werkstoffe, durch thermodynamische Triebkrafte gesteuert, die aus der Minimierung
der freien Energie eines Systems resultieren. Intermetallische Phasen weisen haufig eine nega-
tive Mischungsenthalpie (AHmx<0) auf, was auf starke chemische Bindungen zwischen den be-
teiligten Elementen hinweist. Dies ist besonders bei Phasen mit ausgepragter elektronischer
Wechselwirkung, wie Laves-Phasen, der Fall. Die Entropie, genauer gesagt, die Konfigurations-
entropie, spielt bei diesen geordneten Phasen hingegen eine untergeordnete Rolle, da die ato-
mare Ordnung die Anzahl der moglichen Mikrozustdnde einschrankt. Hierdurch entstehen in
vielen Fallen kongruent schmelzende Phasen, die bis zu hohen Temperaturen stabil sind. Gleich-
zeitig resultiert der atomar geordnete Zustand in meist engen Phasengebieten mit strenger St6-
chiometrie, was die Diffusion sowie Phasenlibergange und somit die kinetische Moglichkeit zur
Synthese dieser Phasen beeinflusst. Dies hat zur Folge, dass selbst wenn eine Phase thermody-
namisch stabil ist, ihre Bildung durch langsame Diffusionsprozesse oder hohe Aktivierungsbarri-
eren fir die Keimbildung, gehemmt werden kann. Die Diffusionskinetik ist demnach ein zentra-
ler Faktor, der die Bildung intermetallischer Phasen beeinflusst [5]. Fiir die Bildung sind meist
hohe Temperaturen nétig, wodurch die Diffusion der beteiligten Elemente zu einem entschei-
denden Faktor wird. Die Mobilitdt der Atome folgt flir gewdhnlich einem Arrhenius-Gesetz, wo-
bei die Diffusionskoeffizienten von der Temperatur, der Kristallstruktur und den Bindungsver-
haltnissen abhangen. In nanoskaligen Systemen, wie Diinnschichten oder Nanopartikeln
verandern sich jedoch die mikrostrukturellen Gegebenheiten und die Diffusion entlang von
Korngrenzen oder Phasengrenzen libernimmt eine tragende Rolle, da diese Bereiche eine er-
héhte atomare Mobilitat aufweisen. Die Verbindung von Thermodynamik und Kinetik ist daher
essenziell, um die Bildung, Stabilitdt und Eigenschaften intermetallischer Phasen auf unter-
schiedlichen Skalen, fiir verschiedene Synthesewege zu verstehen und zu steuern. Dies er6ffnet
vielfaltige neue Moglichkeiten fir die gezielte Entwicklung von Werkstoffen mit mafgeschnei-
derten Eigenschaften fiir verschiedenste technologische Anwendungen.

2.2 Ubergangsmetallaluminide

Wenn es um Werkstofflosungen fiir hochbeanspruchte Bauteile geht, haben aluminiumhaltige
intermetallische Phasen in den letzten Jahrzehnten in verschiedenen Bereichen eine bedeu-
tende und nach wie vor wachsende Stellung eingenommen. Sie sind fir ihre interessanten Ei-
genschaftsprofile bekannt, die beispielsweise hohe Schmelzpunkte, mechanische Festigkeit,
gute elektrische und thermische Leitfahigkeit und ausgezeichnete Korrosionsbestandigkeit
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umfassen. Insbesondere Werkstoffe in den Systemen Ti-Al, Ni-Al und Fe-Al sind von groRer wis-
senschaftlicher und technischer Bedeutung. Die zugehorigen bindren Phasendiagramme sind in
den meisten Fallen komplex, und es existieren Aluminide in vielfaltigen Werkstoffkonstitutionen
mit unterschiedlichen Mikrostrukturen und Eigenschaften. Von technologischer Relevanz sind
hierbei vor allem intermetallische Phasen in der L1o-, L1,- und der B2-Struktur (siehe Abbildung
2.3). Diese zeichnen sich alle durch einen geordneten Aufbau in vergleichsweise einfachen Kris-
tallsystemen aus, wobei die strukturellen Unterschiede maRgeblich durch die Zusammenset-
zung, sowie die Zahl der Valenzelektronen bestimmt werden. Der bedeutendste Vertreter ist
hier die Ausscheidung der y‘-Phase NisAl (L1,-Struktur) in Nickelbasis-Superlegierungen, welche
malgeblich die Festigkeit tragender Konstruktionswerkstoffe verbessert [6]. Aber auch weitere
Vertreter mit aulergewdhnlichen Eigenschaften in der flichenzentrierten L1, Struktur wie AlsSc,
zeigen die weitreichenden Moglichkeiten dieser Werkstoffe [7].

Abbildung 2.3: Elementarzelle der a) B2-, b) L1o- und c) L1,-Struktur. Die blauen und griinen Kugeln stellen Atome
unterschiedlicher Elemente dar. Die orangene Ebene in a) und b) ist parallel zur Basalebene angeordnet und zeigt die
Anordnung der griinen Atome in der kubischen Elementarzelle

Die Bindungen in Ubergangsmetallaluminiden weisen, wie in den meisten intermetallischen
Phasen, sowohl metallischen als auch kovalenten Charakter auf. Der kovalente Anteil entsteht
durch die Hybridisierung der d-Orbitale des Ubergangsmetalls mit den p-Orbitalen des Alumini-
ums. Dies fiihrt zu einer starken Richtungsabhangigkeit der Bindungen, was die Festigkeit und
thermodynamische Stabilitat dieser Phasen begilinstigt. Der metallische Anteil der Bindungen ist
die Grundlage fiir die meist hohe elektrische Leitfahigkeit und bedingt flir manche Phasen eine
gewisse Duktilitat. Auf der anderen Seite kann ein hoherer Anteil kovalenter Bindungsanteile in
hohen Schmelzpunkten und Hochtemperaturfestigkeit resultieren. Beispielsweise bleibt die zu-
vor erwdhnte NisAl-Phase bei Temperaturen von tiber 1000 °C mechanisch stabil, weshalb es in
Nickelbasis-Legierungen Anwendung als Konstruktionswerkstoff fiir Gasturbinen und in der Luft-
fahrt findet. [8]

Dariiber hinaus weisen Ubergangsmetallaluminide in den meisten Fallen ein ausgepragtes Mini-
mum der freien Enthalpie AG auf, was maRgeblich fiir die hohe chemische Stabilitat dieser Pha-
sen verantwortlich ist. Kinetisch wird die Bildung dieser Phasen durch die Diffusionsrate der
Atome bestimmt. Aluminium weist aufgrund seines geringen Schmelzpunktes und des meist ver-
gleichsweise kleineren Atomradius eine hohere Interdiffusionsrate als die meisten
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Ubergangsmetalle auf. Diese ist bei der Bildung der Aluminid-Phase ausschlaggebend fiir die
Wachstumsrate der geordneten Phasen und beeinflusst die Mikrostruktur des resultierenden
Werkstoffs [9].

Im Folgenden werden die wichtigsten Aluminide mit einer AB-Zusammensetzung beschrieben,
welche die Grundlage fiir die Uberlegungen dieser Arbeit, aber auch zu Vergleichszwecken zu
den daraus resultierenden Ergebnissen dienen. Eine vergleichende Ubersicht ausgewéhlter Ei-
genschaften der betrachteten intermetallischen Phasen sind in Tabelle 2-1 exemplarisch darge-
stellt.

2.2.1 Die intermetallische y-TiAl-Phase

Einer der vielversprechendsten intermetallischen Werkstoffe fir Anwendungen im Bereich der
thermisch und mechanisch hoch belastetsten Bauteile ist y-TiAl in der tetragonal verzerrten fla-
chenzentrierten CuAu-Struktur (L1o). Diese Phase hat einen héheren Schmelzpunkt (1456 °C )
bei gleichzeitig geringerer Dichte (3,7-3,9 g/cm?) als gingige Ni-Basis Superlegierungen (7,9-
8,5 g/cm3), leidet aber unter geringer Duktilitdt und Bruchzdhigkeit bei Raumtemperatur [10].
Dies ist auf die kristallographische Symmetrie und den daraus resultierenden anisotropen me-
chanischen Eigenschaften zurlickzufiihren, da bestimmte Gleitsysteme nur unter hohen
Schubspannungen aktiviert werden konnen. Das Hauptgleitsystem der TiAl-Phase entspricht den
{111}-Ebenen mit einer Bewegung entlang der <110> Richtung, was strukturell gesehen die
glinstigste Bewegungsrichtung fir Stufenversetzungen in der L1o-Struktur darstellt. Zusatzlich
tritt Zwillingsbildung als sekundarer Deformationsmechanismus auf, der besonders bei niedri-
gen Temperaturen wichtig wird. Zwillinge tragen signifikant zur plastischen Verformung bei, da
sie effektiv die kristallographische Orientierung dndern und somit die Beweglichkeit der Verset-
zungen erleichtern. Aufgrund der hohen Bindungskrafte sowie der Ordnungsstruktur, treten je-
doch zusatzliche energetische Barrieren auf, welche eine Versetzungsbewegung erschweren,
was das sprode Werkstoffverhalten bei Raumtemperatur begrindet. Erst bei hoheren Tempe-
raturen werden auch andere Gleitsysteme aktiv und Deformationsmechanismen wie Querglei-
ten und Klettern finden statt, was eine verbesserte Verformbarkeit mit sich bringt [11].

Neueste Forschungsergebnisse zeigen jedoch verbesserte Werkstoffeigenschaften durch Zule-
gieren oder der Verwendung mehrphasiger Werkstoffe auf Basis von y-TiAl, wodurch sich die
Einsatzmoglichkeiten erweitern lassen. Entwicklungen auf diesem Gebiet beschaftigen sich mit
den sogenannten TNM-Legierungen, welchen vor allem Nb und Mo als Legierungselemente bei-
gefligt werden (z.B. Ti-43Al-4Nb-1Mo-0.1B), wodurch sowohl die Hochtemperatureigenschaf-
ten, aber auch die Raumtemperaturduktilitdt und damit die Umformbarkeit erheblich verbessert
werden kann [12]. Die Mikrostruktur von y-TiAl-Werkstoffen ist dabei ein mageblicher Faktor
fiir die mechanischen Eigenschaften. Mehrphasige Werkstoffe, bestehend aus einer lamellaren
Mikrostruktur abwechselnder Schichten der y-Phase und der hexagonalen a,-Phase TisAl, bieten
eine ausgezeichnete Kombination aus Festigkeit und Zahigkeit. Die lamellaren Kolonien entste-
hen durch den eutektischen Phasenilibergang der hexagonalen a-Phase in die y- und azPhase
wahrend der Abklhlung aus der Schmelze oder durch gezielte Warmebehandlungen. Die daraus
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entstehende lamellare Anordnung zeigt Vorteile im Bereich der Hochtemperaturfestigkeit und
Kriechbestdndigkeit, da die Phasengrenzen die Beweglichkeit von Versetzungen hemmen. Ein
weiterer Vorteil dieses Geflige-Typs ist eine verbesserte Risszadhigkeit, da die alternierenden
Phasengrenzen ein Hindernis flr die Ausbreitung von Rissen darstellen [13]. Abgeleitet von die-
sem mikrostrukturellen Konzept, wurden in der Folge Duplex-Strukturen entwickelt, die eine
Mischung aus lamellaren und globularen Gefligeanteilen aufweisen Dieses Geflige wird durch
Warmebehandlungen erzielt, die eine partielle Auflésung der lamellaren Strukturen zur Folge
hat. Die globularen y-Kérner tragen zur Verformbarkeit bei, wahrend die lamellaren Bereiche
die Festigkeit und Temperaturstabilitdt erhalten. Weiterfiihrend kann die KorngréRe und Pha-
senverteilung durch Prozessparameter wie Abkihlrate und Legierungselemente gezielt gesteu-
ert werden, was eine anwendungsspezifische Balance zwischen Festigkeit und Verformbarkeit
ermoglicht.

Sogenannte Near-Gamma-Mikrostrukturen, die hauptsachlich aus y-Kérnern bestehen, werden
bevorzugt angewandt, wenn eine hohe Oxidationsbestdandigkeit erforderlich ist. Das Geflige be-
steht in groBen Teilen aus y-Kérnern mit einer minimalen Menge einer a,-Phase. Dieses Geflige
wird durch Legierungszusatze und schnelle Abkihlraten erreicht, wodurch die Bildung der a;-
Phase unterdriickt werden kann. Nachteilig wirkt sich dies jedoch auf die Hochtemperaturfes-
tigkeit und Kriechbestandigkeit aus.
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Abbildung 2.4: Mittelteil des bindren Ti-Al-Phasendiagramms und die entsprechenden Geflige. Die jeweils linke
Seite zeigt ein Lichtmikroskopisches Bild (polarisiertes Licht) und die rechte Seite ein Rasterelektronenmikroskopi-
sches Bild (Ruickstreuelektronen-Kontrast). Die schattierten Bereiche im Phasendiagramm zeigen die Basis fuir techni-
sche (TiAl)-Basislegierungen (A) und die Temperaturbereiche fur die thermomechanische Verarbeitung und die nach-
folgenden Warmebehandlungen. (1) Strangpressen; (2) Walzen; (3) Schmieden; (4) superplastische und
konventionelle Warmumformung von Blechwerkstoffen; (5) Warmebehandlungen: (i) Glihen oberhalb von T, und
anschlieBende Abkiihlung mit maRigen Raten = es bilden sich vollstandig lamellare Geflige (T4); (ii) knapp unterhalb
von T, nahezu lamellare Gefuge (T3); (iii) zwischen T und T, = Duplex-Gefiige. Mit variierendem Volumenanteil
lamellarer Kérner (T2); (iii) nahe bei Te 2 nahezu Gamma-Gefiige; (6) Abflachung und eigenspannungsreduzierende
Warmebehandlung fiir y(TiAl)-Bleche nach dem Walzen (Priméarglihen). T: Transustemperatur; Te: Eutektoidtempe-
ratur [14, S. 355]



2 Werkstoffauswahl und Grundlagen der Phasenbildung

Solche thermomechanischen Behandlungen sind essenziell, um die Mikrostruktur zu optimieren
und die Materialeigenschaften gezielt anzupassen. Warmebehandlungen wie Losungsbehand-
lungen und anschlieRendes Altern ermdglichen dadurch eine Feinabstimmung der Phasenan-
teile und KorngréfRen im Geflige. Gleichzeitig konnen mechanische Umformungsprozesse die
Textur entsprechend der Anwendung verbessern und Defekte reduziert werden, was die Festig-
keit und Duktilitdt erhdht. Infolge dieser Entwicklungen erweiterte sich der Anwendungsbereich
stetig. Heutzutage werden TiAl-Legierungen zum Beispiel als Werkstoffe flr Turbinenschaufeln
in Niederdruckturbinen groRflachig eingesetzt [15, 16, 17, 18].

2.2.2 Die intermetallische B-NiAl-Phase

Unter der groRen Vielfalt an Ubergangsmetallaluminiden stehen auch intermetallische Phasen
in der kubischen B2-Struktur wie NiAl, CoAl und FeAl mit kubisch primitiver Kristallsymmetrie im
Mittelpunkt verschiedener Forschungsarbeiten, die sich mit alternativen Hochtemperaturwerk-
stoffen befassen. Der bekannteste Vertreter, NiAl, wird schon seit geraumer Zeit als potenzieller
Werkstoff fiir die Luft- und Raumfahrttechnik gehandelt. Dabei steht vor allem die geringe
Dichte von 5,9 g/cm? bei gleichzeitig guter Hochtemperaturfestigkeit, Warmeleitfahigkeit und
Oxidationsbestdndigkeit im Vordergrund. Die lber einen weiten Phasenbereich stabile NiAl-
Phase zeichnet sich zudem durch den hochsten Schmelzpunkt (1638 °C) aller Phasen des Al-Ni-
Systems (Phasendiagramm siehe Anhang Abbildung 7.2) sowie eine hohe Warmeleitfahigkeit
(ca. 70-80 W/m*K) aus. Damit eignet sich der Werkstoff fiir potenzielle Anwendungen im Be-
reich mechanisch und chemisch hoch belasteter Bauteile [19, 20, 21, 22]. Die zugrunde liegende
Kristallstruktur besteht aus sich gegenseitig durchdringenden kubisch primitiven Untergittern,
wodurch sich eine Mischung aus metallischen und kovalenten Bindungsanteilen ergibt, was zur
hohen Festigkeit und thermischen Stabilitat beitragt. Der hohe Grad an atomarer Ordnung und
die starken Bindungskrafte ermoéglichen dabei eine Stabilitdt der Phase bis zu ihrer Schmelztem-
peratur von etwa 1638 °C. Auffallend ist die fiir Ordnungsphasen vergleichsweise groRRe Phasen-
breite zwischen ca. 45 at. % und 60 at. % Al (bei Raumtemperatur), was Gber eine Defektstruktur
der NiAl-Phase begriindet werden kann. So zeigt sich in einer iberstochiometrischen Ni-reichen
NiAl-Phase, ein Antistrukturdefekt-Mechanismen, wodurch Al-Atome durch Ni-Atome substitu-
iert werden, wahrend in Al-reichen NiAl-Phasen Uber einen Leerstellenmechnismus die B2-
Struktur thermodynamisch stabilisiert wird [23]. Die elektronische Struktur zeigt eine partielle
Hybridisierung der Nickel-3d-Orbitale mit den Aluminium-3p-Orbitalen, was die Bindungsstarke
weiter erhoht [24]. Betrachtet man das bevorzugte Gleitsystem in NiAl: {110} (111), weist dieses
eine hohe kritische Schubspannung fiir die Versetzungsbewegung auf. Erklaren lasst sich dies in
diesem Fall durch die hohen Bindungskrafte zwischen Nickel- und Aluminiumatomen, sowie
dem geordneten Aufbau der B2-Phase. Die dominanten Versetzungen in NiAl haben einen Bur-
gers-Vektor in [001] und [111], wobei letztere als Schraubenversetzung mit einer komplexen
Bewegung durch die Struktur gekoppelt sind [25]. Dies tragt zur Anisotropie der mechanischen
Eigenschaften bei, wobei ein Bruch in Folge einer zu hohen Spannung in der Regel transgranular,
oft entlang der (100)-Ebenen erfolgt. Die plastische Verformung zeigt jedoch eine deutliche
Temperaturabhdngigkeit. Ist bei niedrigen Temperaturen (insbesondere bei Raumtemperatur)
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die kritische Schubspannung fiir alle vorhandenen Gleitsysteme zu hoch, sodass NiAl spréde ver-
sagt, sinkt die notige kritische Schubspannung ab einer Temperatur von ca. 400 °C. Dadurch wer-
den Gleitsysteme aktiv und die Versetzungsbewegung erleichtert. Zusatzlich sind thermisch ak-
tivierte Prozesse wie Versetzungsgleiten und -klettern zu berlicksichtigen, die ein duktiles
Werkstoffverhalten begilnstigen [26]. Der Einsatz reiner NiAl-Werkstoffe scheitert demnach,
dhnlich den reinen TiAl-Werkstoffen, an deren sprodem Versagensverhalten mit geringer Bruch-
zahigkeit bei Raumtemperatur. In den letzten Jahrzehnten wurden in diesem Zusammenhang
betrachtliche Anstrengungen unternommen, um die Eigenschaften, die Mikrostruktur und die
Synthese von NiAl und seinen Legierungen zu verbessern.

Zur Verbesserung der Raumtemperatur-Duktilitdt von NiAl wurden verschiedene Ansatze er-
forscht, darunter die Legierung mit Elementen wie Fe, Co, Mo oder Cr [20]. Der Einfluss auf die
Phasenstabilitdt im bindren Phasendiagramm erfolgt grundsatzlich in drei Gruppen. Die Gruppe
A umfasst Elemente, die terndre intermetallische Phasen bilden, wie beispielsweise Ti und Hf.
Die Gruppe B beschreibt Elemente, die ein pseudobinares Eutektikum bilden, wie Cr. Die Gruppe
C beinhaltet Elemente wie Fe, Co und Cu, die eine hohe Loslichkeit in NiAl aufweisen. [27, 28,
29]. Diese Elemente kdonnen Uber verschiedene Mechanismen einen Einfluss auf die mechani-
schen Eigenschaften nehmen, indem sie die Gitterparameter modifizieren, die elektronischen
Zustdande dndern und damit die Bindungskrafte beeinflussen, sowie die Beweglichkeit von Ver-
setzungen steigern, was zu einer Erhohung der Bruchzdhigkeit fiihrt.

Weitere Ansdtze zur mikrostrukturellen Modifikation zeigen ebenfalls einen deutlichen Effekt
auf das mechanische Werkstoffverhalten. Bor hat sich als wirksames Mittel zur Uberwindung
der intrinsischen Korngrenzensprddigkeit von stéchiometrischem NiAl sowie zur Unterdriickung
von intergranularem Bruch erwiesen. Dieser Effekt beruht auf der starken Adsorption von Bor
an den Korngrenzen, was zu einer Verstarkung der Grenzflachen fihrt [30]. Untersuchungen des
mechanischen Verhaltens von NiAl mit Zugabe von teilstabilisierten Zirkoniumdioxid-Dispersoi-
den zeigen eine Verbesserung sowohl der Bruchzahigkeit als auch der Biegefestigkeit. Hier zeigt
sich zudem eine positive Temperaturabhdngigkeit des Zahigkeitseffekts bis zur Sprod-Duktil-
Ubergangstemperatur in der intermetallischen Matrix auf [31]. Dariiber hinaus existieren wei-
tere Ansatzpunkte, die in der Forschung derzeit verfolgt und weiterentwickelt werden. Dazu
zahlen Verfahren im Bereich des mechanischen Legierens, die darauf abzielen, die Feinkornza-
higkeit zu erhéhen. Ein weiterer Ansatzpunkt ist die Einbringung einer duktilen Phase oder mehr-
phasiger Werkstoffe mit einer eingebetteten intermetallisch-martensitischen Phase. SchlieRlich
ist auch die neuartige Warmebehandlung von Relevanz. Es ist jedoch festzustellen, dass die An-
wendbarkeit dieses intermetallischen Werkstoffs nach wie vor begrenzt ist [32].

2.2.3 Die intermetallische az-FeAl-Phase

Die intermetallische Phase FeAl-Phase gehort seit den 1930er Jahren zu den am haufigsten un-
tersuchten intermetallischen Werkstoffen in der gleichen B2-Struktur wie NiAl. Die Griinde fir
die anhaltende Forschung und Entwicklung sind vielfiltig. Zu den Vorteilen dieses Materials zdh-
len die niedrigen Produktionskosten, die geringe Dichte (5,8-6,3 g/cm?), das hohe Verhiltnis von
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Festigkeit zu Gewicht, die gute VerschleiRfestigkeit, die einfache Herstellung und die Bestandig-
keit gegen Hochtemperaturoxidation. Diese Eigenschaften machen die Werkstoffe fiir eine Viel-
zahl von Anwendungen geeignet. [33, 34]. Dariliber hinaus ermdglichen die konstituierenden
Elemente Eisen und Aluminium die Einsparung von weniger zugdnglichen und teuren Elementen
wie Nickel, Molybdan, Cobalt aber auch Titan. Die mechanischen Eigenschaften der B2-struktu-
rierten FeAl-Phase sind eng mit seiner Kristallstruktur und den dominanten Defektmechanismen
verbunden. Bei Raumtemperatur findet die Versetzungsbewegung auf dem energetisch bevor-
zugten <111> {110}-Gleitsystem statt [35]. Zusatzlich tritt vermehrt Zwillingsbildung auf, was
einen zusatzlichen Beitrag zur plastischen Verformung mit sich bringt [36]. Dies wiirde prinzipiell
ein duktiles Werkstoffverhalten implizieren, was verglichen mit anderen Aluminiden auch expe-
rimentell beobachtet werden kann [37]. Nichtsdestotrotz neigt die B2 FeAl-Phase zu sprodem
Bruchverhalten. Wie auch in anderen intermetallischen Phasen, hemmt der geordnete struktu-
relle Aufbau die Aktivierung von Gleitsystemen. In der B2-Struktur umgibt sich jedes Atom eines
Elements ausschlieRlich mit Atomen des jeweils anderen Elements. Dies hat zur Folge, dass bei
der Versetzungsbewegung sogenannte Antiphasen-Grenzen entstehen. Diese Grenzflachen ent-
stehen, wenn innerhalb eines Korns der streng periodische Aufbau der Atome durch Verschie-
bung einer Ebene an Gitterplatzen entlang des Verschiebungsvektors, Gitterplatze durch das je-
weils andere Element besetzt werden. Dies stellt eine zusatzliche Energiebarriere fiir die
Versetzungsbewegung dar und beeintrachtigt die plastische Verformbarkeit [38]. Im Falle von
FeAl spielt die Mikrostruktur eine entscheidende Rolle bei der plastischen Verformung. GemaR
den Forschungsergebnissen von Morris und Morris-Mufioz besteht ein signifikanter Zusammen-
hang zwischen dem Al-Gehalt und der Duktilitat. Es wird dargelegt, dass eine Reduzierung des
Al-Gehalts auf einen Wert unter 40 at. % vorteilhaft ist, wahrend oberhalb dieses Wertes ein
sproder Bruchmechanismus dominiert. Zudem konnte, dhnlich den Untersuchungen an NiAl,
festgestellt werden, dass fiir das Zulegieren von Bor die Bildung einer borhaltigen Korngrenz-
phase unterstiitzt werden kann. Dies flihrt zu einer erhéhten Kohasion der Korngrenzen und
einem Wechsel des Bruchmechanismus von einem interkristallinen zu einem transkristallinen
Modus. Die Reduktion der KorngréRe stellt jedoch die attraktivste Moglichkeit zur Erhéhung der
Duktilitat und Festigkeit dar [39].

Die Festigkeit der FeAl-Phase nimmt allerding bei Temperaturen oberhalb von 600 °C stark ab,
was mit der Auflésung der B2-Phase zusammenhangt, welche in eine ungeordnete krz-Phase
Ubergeht [40]. Zusatzlich kommt es zu einer Wasserstoffversprodung durch die Rektion von Alu-
minium und H,0 aus der Atmosphére, wobei Al,O3 und reiner Wasserstoff entsteht, welcher sich
im Werkstoff anreichert und die Bruchzahigkeit drastisch senkt [41].
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2 Werkstoffauswahl und Grundlagen der Phasenbildung

Tabelle 2-1: Ausgewdbhlte Eigenschaften von intermetallischen Phasen in der L10- und B2-Struktur [13, 17, 42,
43, 44, 45, 46, 47, 48]

Phase Dichte Schmelz- | E-Modul | Harte Bruchzdhigkeit Z:Janng‘iz:jtzg-lpie
3 o
[g/cm3] | punkt [°C] | [GPa] [HV] [MPaym] AH; [k] /moll]
TiAl | 3.7-39 | 1456 160-176 | 360 (fur| ;5 -40
TNB-V4)
NiAl |59 1676 193 310 8 61
FeAl |56 1318 260 450 20 27

2.3  Synthese intermetallischer Phasen

Intermetallische Phasen kénnen auf einer Vielzahl von unterschiedlichen technologischen Rou-
ten synthetisiert werden. Diese umfassen klassischerweise schmelzmetallurgische Prozesse, Pul-
ververarbeitung aber auch komplexe Verfahren im Bereich der Beschichtungstechnik. Dabei
zeigt jedes Syntheseverfahren unterschiedliche Charakteristika bezlglich der entstehenden
Mikrostruktur und Eigenschaften, sodass die Wahl des Verfahrens individuell an die spezifische
Anwendung angepasst werden muss.

Ein klassischer Ansatz zur Herstellung intermetallischer Aluminide ist die Schmelzmetallurgie.
Dabei werden die Ausgangselemente in einem Hochtemperaturofen unter einer kontrollierten
Atmosphare, meist in Schutzgasen wie Argon, geschmolzen. Durch griindliches Mischen und Ho-
mogenisieren der Schmelze und anschlieBendem FormgielRen und Auskiihlen entsteht eine Le-
gierung mit der gewiinschten chemischen Zusammensetzung. Grundsatzlich kann bei den Alu-
miniden jedoch meist von groRen Unterschieden in den Schmelzpunkten zwischen dem binaren
Partner und Aluminium ausgegangen werden. Dies wirkt sich vor allem in der schmelzmetallur-
gischen Syntheseroute aus, da hier die bendtigten Temperaturen teilweise tiber dem Siedepunkt
des Aluminiums liegen, wodurch es zu Abweichungen der Stéchiometrie kommen kann. Beim
anschlieRenden GieRen und kontrollierten Abkihlen kristallisieren Phasen entsprechend der Ab-
kiihlrate aus und bilden im Fall der Aluminide in der Regel die gewlinschte geordnete interme-
tallische Phase. Ein wesentlicher Vorteil dieses Verfahrens liegt in der Méglichkeit, groRvolumige
Werkstlcke herzustellen, was fir strukturelle Anwendungen in der Luft- und Raumfahrt oder
fiir Hochtemperaturkomponenten wichtig ist. Allerdings erfordert die Schmelzmetallurgie eine
sehr prazise Temperaturkontrolle und ein sorgfaltiges Management von Oxidationsprozessen,
da bei zu langsamen Abkihlraten unerwiinschte sekundare Phasen entstehen kdnnen. Aber
auch Spannungen im Werkstoff durch die Bildung intermetallischer Phasen wahrend der Solidi-
fizierung und eine damit einhergehende Anderung des Volumens kénnen zu Defekten fiihren.

In den 1990er Jahren wurde von Deevi und Sikka ein spezielles Verfahren entwickelt, das soge-
nannte Verfahren der , Exo-Schmelze” (Exo-Melt™). In diesem Verfahren findet die freiwer-
dende Energie in Form von Warme bei der Bildung von intermetallischen Phasen mit negativer
Bildungsenthalpie Anwendung, um die das vorliegende System aufzuschmelzen. Zu diesem
Zweck werden die Ausgangsmaterialien zunachst in einem Ofen leicht erwdarmt, bis sie eine
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2 Werkstoffauswahl und Grundlagen der Phasenbildung

kritische Temperatur erreichen. Beim Uberschreiten dieses Punktes setzt eine spontane Reak-
tion zwischen den Elementen ein, die zusatzliche Warme freisetzt und den restlichen Schmelz-
vorgang unterstitzt. Durch diese exotherme Reaktion kann das Material ohne eine vollstandige
externe Energiezufuhr in einen fliissigen Zustand (iberfiihrt werden. Die Schmelze wird anschlie-
Rend in Formen gegossen oder weiterverarbeitet. Dies hat eine Senkung der Prozesskosten so-
wie eine Qualitatssteigerung der entstehenden Werkstoffe zur Folge [49]. Eine weitere Me-
thode, die hohen Energiekosten der schmelzmetallurgischen Verarbeitung zu umgehen, liegt in
der Anwendung pulvermetallurgischer Synthesewege. Hierbei werden feine Pulver der Aus-
gangselemente oder bereits vorgebildete Legierungspulver miteinander vermischt. Diese Mi-
schung wird dann unter Druck verdichtet, meist in Form von Kaltpressen, und anschlieend
durch Sintern bei kontrollierten Temperaturen verfestigt. Diese kann (iber spark-plasma -Sin-
tern, druckloses Sintern, ein- oder mehrachsiges HeiRpressen, fliissigphasenunterstiitztes oder
reaktives Sintern mit oder ohne Druckanwendung erfolgen [50, 51]. Die pulvermetallurgische
Syntheseroute erlaubt prinzipiell eine prazise Steuerung der Zusammensetzung der synthetisier-
ten Werkstoffe und fihrt im Vergleich zur Schmelzmetallurgie zu einer feinkdrnigen Mikrostruk-
tur, die haufig verbesserte mechanische Eigenschaften, wie beispielweise eine hohere Festigkeit
und Zahigkeit aufweist. Allerdings sind die Kosten und der Prozessaufwand im Vergleich zur
Schmelzmetallurgie hoher, und die Notwendigkeit einer anschlieRenden Warmebehandlung zur
Optimierung der Phasenbildung ist gegeben.

Ebenfalls im Bereich der pulvermetallurgischen Syntheserouten angesiedelt ist das mechanische
Legieren, bei dem Legierungen und intermetallische Phasen ohne Schmelzen hergestellt wer-
den. Stattdessen werden pulverférmige Ausgangsmaterialien in einem Hochenergie-Kugelmih-
lenprozess intensiv mechanisch verformt. Dabei durchlaufen die Pulverpartikel wiederholt Pha-
sen der KaltverschweiBung, Frakturierung und Wiedervereinigung. Diese wiederholten
mechanischen Beanspruchungen fiihren zu einer atomaren Durchmischung der Bestandteile,
zur Erzeugung zahlreicher Gitterdefekte (wie Versetzungen, Korngrenzen und Punktdefekten)
und letztlich zur Bildung von Legierungen, die oft nicht Gber konventionelle Schmelzprozesse
herstellbar sind. Die entstehenden Werkstoffe besitzen in der Regel extrem feinkérnigen Mikro-
strukturen oder kdnnen sogar amorpher Natur sein [52].

Die Prozessparameter beim mechanischen Legieren, wie die KugelgréRe, das volumenmaRige
Verhiéltnis von Kugeln zu Pulver, die Mahl-Zeit, die Rotationsgeschwindigkeit und die Atmo-
sphare (z. B. inert wie Argon oder Vakuum), beeinflussen maRgeblich die resultierende Mikro-
struktur und damit die mechanischen und thermischen Eigenschaften des Endprodukts. Durch
die gezielte Variation dieser Parameter lasst sich die Kornfeinheit, die Versetzungsdichte und die
Verteilung von Defekten steuern, was wiederum die Eigenschaften der Legierung optimiert.
Gleichzeitig ist es wichtig, Kontaminationen durch Verschleil der Herstellungswerkzeuge zu mi-
nimieren, weshalb oft Mihlen aus keramikbasierten Materialien und kontrollierte Atmospharen
eingesetzt werden. Ein kritischer Kernpunkt bei der Betrachtung von pulverbasierten Synthesen
der Aluminide ist die beabsichtigte, manchmal aber auch unbeabsichtigte Ziindung einer selbst-
fortschreitenden Reaktion der Ausgangsmaterialien infolge der negativen Bildungsenthalpie der
intermetallischen Phasen. Auf der einen Seite kann durch die lokale Ziindung der exothermen
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Reaktion die entstehende Energie genutzt werden, um Uber die sogenannte selbstfortschrei-
tende Hochtemperatursynthese (engl.: ,Self-propagating high-temperature synthesis” (SHS))
die Phasenbildung zu initiieren. Lauft der Prozess ungewiinscht ab, kommt es haufig zu einer
Schadigung des Formwerkzeugs aufgrund der hohen Temperaturen von bis zu 2000 °C und dem
Auftreten von flissigen Phasen [50, 51, 53].
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Abbildung 2.5: Verhaltnis zwischen der freien Bildungsenthalpie der Produktphase und seiner Warmekapazitat
bei 298 K, aufgetragen gegen die adiabatische Reaktionstemperatur [54]

In den letzten Jahren riickten mit der additiven Fertigung neuartige Syntheseprozesse in den
Fokus der Wissenschaft und Industrie. Auch hier gab und gibt es Anstrengungen, intermetalli-
sche Werkstoffe Uber selektives Laserschmelzen und andere Verfahren als Bauteile zu fertigen
[16, 55].

2.4 Ubergangsmetallaluminide als Diinnschichtwerkstoffe

Wie aus dem vorhergehenden Kapitel entnommen werden kann, ist die Synthese intermetalli-
scher Phasen als Festkérpermaterial kein trivialer Prozess und bedarf eines hohen MaRes an
Erfahrung und Prozesskontrolle. Die Synthese und mikrostrukturelle Steuerung dieser Materia-
lien als Diinnschichten eroffnen neue Wege ihre Eigenschaften gezielt anzupassen und zu opti-
mieren. Darilber hinaus entstehen durch die Kombination aus Grundwerkstoff und Beschichtung
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vielfaltige Moglichkeiten Systeme fiir spezifische Anforderungen zu designen. Aluminide kénnen
in diesem Kontext mittels verschiedener Verfahren als Beschichtungen aufgetragen werden. Ne-
ben chemischen Gasphasenabscheidungen, Flammspritzen und galvanischen Prozessen sind
Verfahren der physikalischen Gasphasenabscheidung, insbesondere das Magnetron-Kathoden-
zerstduben, Teil der wichtigsten Techniken zur Synthese von Aluminidschichten. Diese Verfah-
ren ermoglichen einen hohen Freiheitsgrad in der Kontrolle der chemischen Zusammensetzung
und der Mikrostruktur (weitere Erlduterungen dazu sind in Kapitel 3 gegeben). Dies bietet den
Vorteil, die fiir viele Anwendungen fehlende Raumtemperatur-Duktilitdt zu kompensieren, und
Uber eine geeignete Prozessfiihrung neuartige Legierungen, Mikrostrukturen und Schichtkon-
zepte zu entwickeln. Diese Freiheiten eroffnen neue Wege des Materialdesigns, wie zum Bei-
spiel amorphe oder nanokristalline Mikrostrukturen, aber auch die Bildung metastabiler Phasen
mit neuartigen Eigenschaftsprofilen. Durch ihre einzigartige Kombination aus potenziell hoher
Festigkeit, Korrosions- und Oxidationsbestandigkeit sowie thermischer Stabilitdt bieten sie ein
breites Einsatzspektrum im Bereich der Hochtemperaturanwendungen, im Verschleilschutz, im
Korrosionsschutz aber auch in medizinischen Anwendungen sowie im Bereich der Elektronik und
Sensorik.

Nachfolgend wird auf die Synthese und Anwendungen der in Kapitel 2.2 dargestellten interme-
tallischen Aluminid-Phasen eingegangen, die auch (ber Zerstdubungsverfahren synthetisiert
werden. Im Vergleich mit der Zahl und Qualitat der wissenschaftlichen und technischen Publika-
tionen zu den Aluminiden als Festkoperwerkstoffe, gibt es nur wenige Arbeiten lber diese Ma-
terialklasse in Form von Diinnschichten, die tGber die physikalische Gasphasenabscheidung syn-
thetisiert sind:

Die Forschungsschwerpunkte im Bereich der Aluminide als Diinnschichtwerkstoffe fokussieren
sich, wie auch in Festkdrperanwendungen, auf dieselben Systeme und den darin existierenden
Phasen. Demnach haben sich TiAl-basierte Werkstoffe als bedeutende Vertreter fiir potenzielle
Hochleistungsanwendungen etabliert. Die grundlegenden Eigenschaften der TiAl-basierten
Werkstoffe, wie die auRergewdhnliche Kombination aus hoher spezifischer Festigkeit, thermi-
scher Stabilitdt sowie hervorragender Oxidations- und Korrosionsbestandigkeit, machen sie zu
einer idealen Wahl als Beschichtungswerkstoff in Bereichen, in denen Bauteile extremen me-
chanischen und thermischen Belastungen ausgesetzt sind. Untersuchungen von Kagerer et al.
an Schichten aus einer 16,5 um dicken TiAl-basierten Legierung (Ti-62Al-4Nb-1Mo-0,3(B+Y) (in
at. %)) auf TNM-Substraten zeigten die Ausbildung einer deckenden Al,0s-Schicht bei einer Oxi-
dationstemperatur von 850 °C, die als Barriere gegen weitere Sauerstoffdiffusion dient. Die Ab-
scheidung erfolgte unter einem Ar-Druck von 0,4 Pa und einer Gleichstromleistung von
4,5 W/cm? bei einer Substratvorspannung von -50 V (DC), was zur Ausbildung einer dichten na-
nokristallinen Struktur ohne charakteristisches kolumnares Wachstum fuhrte. Der Ansatz, die
Elemente der Diinnschicht und des darunter liegenden Substrats zu korrelieren, fiihrte in diesem
Fall zu einer Durchmischung der Grenzflache, was nach Ansicht der Autoren die Haftung erhoht
und das Abplatzen reduziert. [56]. Leyens et al. zeigten in ihrer Arbeit an Beschichtungen in den
Systemen Ti-Al-X (X=Cr, Nb) die Bildung metastabiler Zustdnde, die sich im Zuge einer oxidativen
Warmebehandlung in ein zweiphasiges Geflige umwandeln. Die Beschichtungen wurden hier
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Uber eine Variation der Kathodenleistung eines Ti-Al-Verbundtargets (reine Al-Zylinder, einge-
bettet in ein Target mit reiner Ti-Matrix) und eines Cr- oder Nb-Targets erreicht, wodurch nano-
kristalline, stengelférmige Diinnschichten mit unterschiedlichen Zusammensetzungen der betei-
ligten Elemente synthetisiert wurden. Die Legierungselemente (Cr und Nb) zeigen dabei einen
groRen Einfluss auf die sich bildenden Phasen. Cr-haltige Legierungen fiilhren demnach zur Bil-
dung von y-TiAl, sowie einer ternaren Ti-Al-Cr-Phase, wahrend Nb als Legierungselement die
Bildung von TisAl neben der y-Phase unterstitzt [57].

Auch im Bereich der aluminidischen Diinnschichten, ist die B2 NiAl-Phase eine der am meisten
untersuchten Phasen dieser Materiaklasse. Grundlegende Arbeiten tGber das Wachstumsverhal-
ten und die mechanischen Eigenschaften wurden von Ding et al. vorgelegt. Diese untersuchten
den Einfluss des Substrats auf diinne Schichten, die mittels hochfrequenter Kathodenzerstau-
bung bei einem Druck von 0,13-0,2 Pa und einer Temperatur zwischen 80 und 150 °C hergestellt
wurden. Hier zeigte sich ein stark bevorzugtes Wachstum der NiAl-Diinnschichten mit ausge-
pragter Vorzugsorientierung der (110)-Netzebenen fir das Aufwachsen auf einem Glassubstrat,
wohingegen Aluminium als Nukleationsbasis ein eher polykristallines Wachstum fordert. In der-
selben Arbeit wurden auch lastabhangige Untersuchungen der Nanoharte sowie der E-Moduln
vorgenommen. Diese ergaben Hartewerte zwischen 10,9 und 11,52 GPa und einen E-Modul zwi-
schen 131,86 bis 143,42 GPa fiir Indentationslasten von 100 bis 20 mN [58]. De Almeida et al.
fihrten weitergehende Untersuchungen zum Aufwachsverhalten, von ebenfalls iber hochfre-
guentes Kathodenzerstauben abgeschiedenen NiAl-Diinnschichten bei 0,67 Pa und einer Sub-
strattemperatur von 400 °C bis 435 °C durch. Hierbei konnte ein heteroepitaktisches Wachstum
auf einem (110)-orientierten Ni-Substrat nachgewiesen werden [59]. Es zeigt sich also eine aus-
gepragte Abhangigkeit der entstehenden Mikrostruktur von der Wahl des Substrates. Untersu-
chungen zu diesem Thema von Reichert et al. befassen sich mit dem Thema des bevorzugten
Wachstums von NiAl-Diinnschichten mit einer (100)-Orientierung der Netzebenen auf Saphir,
bei der Verwendung eines bipolar gepulsten Gleichspannungs-Magnetrons zum Zerstauben von
zwei Kathoden bei 0,8 bis 1,0 Pa Ar-Druck. Im Gegensatz dazu zeigt sich in der selben Anlage bei
Verwendung eines einzelnen NiAl-Targets bei einem Arbeitsdruck von 0,6 Pa ein Schichtwachs-
tum normal zu den energetisch glinstigsten (110)-Netzebenen [60]. Der Einfluss von Legierungs-
elementen auf die entstehende Mikrostruktur wird nur in wenigen wissenschaftlichen Studien
beleuchtet. Eine Studie von Ning und Weaver, welche die Oxidation und Phasenbildung einer
NiAl-Hf-Dannschicht auf einer Ni-Basis Superlegierung bei 1000 °C untersuchten, zeigt erhebli-
che Diffusionsvorgange zwischen Substrat und Beschichtung, was zur Bildung einer Interdiffusi-
onszone mit Ausscheidungen der y-NisAl-Phase sowie einer deckenden Al,Os-Schicht auf der
Oberflache fihrte [61]. Das Hauptanwendungsziel von NiAl-Beschichtungen liegt demnach im
Bereich der Luft- und Raumfahrt sowie der Energieerzeugung. Dort kdnnten sie als Schutzschich-
ten auf Turbinenschaufeln und anderen Triebwerkskomponenten verwendet werden. Aber auch
in Anwendungen der Tribologie finden NiAl-Beschichtungen ebenfalls breite Einsatzmoglichkei-
ten, beispielsweise bei Gleit- und Walzlagern.

Die Verwendung der B2 FeAl-Phase als Diinnschicht welche tiber die Kathodenzerstaubung syn-
thetisiert wurde, ist zum heutigen Stand nur sehr sparlich beschrieben. In einzelnen
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Publikationen, wie beispielsweise von Liu et al., wird dargelegt, dass die Abscheidung einphasi-
ger FeAl-Dinnschichten auf FeAl-Substraten mittels des Verfahrens des Magnetron-Katho-
denzerstaubens zu einer polykristallinen Mikrostruktur mit einer Vorzugsorientierung der (111)-
und (211)-Netzebenen fihrt [62]. In einer weiteren Untersuchung wurde der Einfluss einer Zu-
legierung von Zr auf die Oxidationsbestandigkeit bei 1000 °C der B2 FeAl-Phase analysiert. Die
Ergebnisse dieser Untersuchung zeigen, dass die nanokristallinen FeAl-Zr-Beschichtungen auf
FeAl- und Stahl-Substraten im Vergleich zu den unbeschichteten Substraten eine verbesserte
Bestandigkeit gegen Abplatzen der sich bildenden Oxidschicht aufweisen. Die Bildung einer spr-
oden, Zr- und Al-reichen Phase an der Grenzflache zwischen Beschichtung und dem verwende-
ten Stahlsubstrat wurde als nachteilig beurteilt. Diese fiihrte zur Ablésung der Beschichtung vom
Substrat und beeintrachtigte die Schutzwirkung der Beschichtung [63].

GemaR dem gegenwartigen Kenntnisstand und unter Bericksichtigung der vorhandenen Litera-
tur ist die Datenbasis zur Bildung intermetallischer Phasen im Zusammenhang mit Diinnschich-
ten, die lber Verfahren der Kathodenzerstaubung synthetisiert werden, als sehr begrenzt zu
erachten. Dies ist insbesondere Gberraschend, wenn man den Stand der Technik anderer Werk-
stoffklassen mit interessanten Eigenschaftsprofilen, wie beispielsweise Karbide, Nitride oder
reine Metalle, mit einbezieht. Es besteht demnach eine signifikante Wissensliicke hinsichtlich
der Synthese von Aluminiden in Diinnschichtform und insbesondere zu den Zusammenhangen
zwischen den grundlegenden Effekten der Schichtbildung in der Kathodenzerstaubung und den
dabei vorherrschenden Nichtgleichgewichtsbedingungen mit Bezug zur klassischen Thermody-
namik.

Untersuchungen von Ding et al. weisen anhand des Beispiels NiAl auf wesentliche Herausforde-
rungen bei der Synthese von Diinnschichten aus intermetallischen Phasen hin [58]. Ein entschei-
dender Punkt betrifft dabei vor allem die Homogenitatsbereiche der jeweiligen Phasen, aber
auch die benétigte Energie fur Nukleation und Wachstum sind von Bedeutung. Durch die tem-
peraturabhangige Phasenbreite, welche in manchen Fallen nur wenige at. % Abweichung von
der Stochiometrie zulassen, kommt es schnell zur Ausbildung eines mehrphasigen Gefliges. Aus
prozesstechnischer Sicht ist ebenso die Qualitdt des verwendeten Targets eine potenzielle Feh-
lerquelle, da eine ungleichmaRige Verteilung der konstituierenden Elemente zur Clusterbildung
der aufwachsenden Schicht und dadurch zu einer heterogenen Mikrostruktur fiihrt [64, 65].

Die Tatsache, dass viele intermetallische Phasen negative Bildungsenthalpien aufweisen (vgl.
Tabelle 2-1) und dadurch die konstituierenden Elemente potenziell exotherme Reaktionen zur
Bildung der Ordnungsphase durchlaufen kénnen, wurde sowohl in der Pulvermetallurgie als
auch im Bereich der Beschichtungstechnik untersucht. Eine Motivation flr intensive Forschungs-
aktivitaten in diesem Bereich der Oberflachen- und Dinnschichttechnik sind beispielsweise An-
wendungen der Flgetechnik [66, 67]. In diesem speziellen Themenfeld, den sogenannten reak-
tiven Viellagenschichten (engl.: reactive multilayers), wird ein Ausgangszustand in Form eines
heterogenen Viellagenverbunds hergestellt. Dieser besteht in der Regel aus zwei Reaktanten
(d.h. aus alternierenden Lagen zweier Werkstoffe A und B), welche durch eine externe Quelle
angeregt werden, sodass die gespeicherte chemische Energie in Form einer plétzlichen Emission
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von Licht und Warme (in einer exothermen Reaktion zum Endprodukt C) freigesetzt wird. Am
haufigsten wird die Bildung von Aluminiden und Siliziden beschrieben, da diese neben einer ho-
hen Energiedichte auch prozesstechnisch einfach zu realisieren sind [68, 69, 70, 71]. Bis heute
existieren viele numerische und analytische Modelle, um die grundlegenden Prozesse aufzukla-
ren, die den sich ausbreitenden exothermen Reaktionen zugrunde liegen. Es zeigt sich, dass ne-
ben den Edukten auch die Viellagenarchitektur einen bedeutenden Einfluss auf den Reaktions-
verlauf und damit die Reaktionsgeschwindigkeit, Temperatur und die Mikrostruktur des
Reaktionsprodukts hat. Charakteristisch ist dabei der Anstieg der Reaktionsfrontgeschwindigkeit
mit kleiner werdenden Doppellagendicken, bis hin zu einem Maximum, welches in den meisten
Fallen bei ca. 20 nm liegt (s. Abbildung 2.6). Unterhalb dieses Maximums kommt es zu einer stark
verlangsamten Reaktion oder es lasst sich erst gar keine selbstfortschreitende Reaktion ziinden
[72]. Des Weiteren hangt auch die resultierende Mikrostruktur von der gewahlten Viellagenar-
chitektur ab. Noubary et al zeigten anhand einer Phasenfeldsimulation die Anderung der Korn-
groRe der Produktphase in Abhangigkeit der verwendeten Doppellagendicke in Ru/Al-Viellagen-
schichten [73].

16

Reaction velocities versus bilayer thickness: Heac_tion velocities versus b'\_layer
100 - high velocity L thickness: moderate velocity
12 —a— Co:Al
80 ) -
@ E --&— Ni:Al
£ = 8- 5Nb:3Si
Z 60 3 -—&— Al3:Zr
] =]
8 S 8
g >
Z 40 5
o L 3}
e 3
& 20 c 4
oF
I . I . 1 . 1 . 1 . 1 0 . . . P e S s .
0 50 100 150 200 250 0 50 100 150 200 250 300
Bilayer thickness (nm) Bilayer thickness (nm)

Abbildung 2.6: Abhéangigkeit der Reaktionsgeschwindigkeit von der Doppellagendicke in bindren exothermen
Viellagensystemen [72, S. 200]

Neue, zeitaufgeloste Analyseverfahren ermdéglichen es die Phasenumwandlungen und die Wel-
lenfrontdynamik, die mit sich ausbreitenden Reaktionen einhergehen, im Detail zu untersuchen.
Neuhauser et al. konnten liber ein hochauflosendes Nanokalorimeter einen zweistufigen Reak-
tionsprozess in Ni/Al Viellagenschichten nachweisen [74, 75]. Das Verstandnis fiir die Reaktions-
systematik und deren mikrostrukturelle Hintergriinde ist dabei von groRem wissenschaftlichem
Interesse. Einerseits ermdoglicht es eine gezielte Steuerung der Synthese der Reaktionsprodukte,
andererseits erlaubt es eine Kontrolle der emittierten Warmemenge in Abhangigkeit der Zeit
(maximale Reaktionstemperatur und Reaktionsgeschwindigkeit). Die ErschlieBung neuer An-
wendungsfelder, sowohl im Bereich der Diinnschichttechnologie als auch fir pulvermetallurgi-
sche Prozesse, ist eng mit dem Verstandnis dieser Vorgange verkniipft.
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2.5 Das System Ru-Al

Das binire System Ru-Al stellt ein charakteristisches Phasendiagramm in Ubergangsmetall-Alu-
minium Systemen dar (siehe Abbildung 2.7). Die groRen Unterschiede hinsichtlich der Schmelz-
temperaturen (660 °C fir Al und 2334 °C fir Ruthenium) erschweren dabei die Synthese geeig-
neter Proben, die sich im thermodynamischen Gleichgewicht befinden und fiir die Entwicklung
von Phasendiagrammen notwendig sind, wodurch das Phasendiagramm immer noch nicht ab-
schlieBend erarbeitet wurde. Erste Untersuchungen an Legierungen von Ruthenium und Alumi-
nium wurden 1963 von Obrowski durchgefiihrt [76]. Es entstand ein Phasendiagramm, das tiber
die Jahre von Anlage et al weiterentwickelt und 1996 durch Boniface und Cornish liberarbeitet
wurde [77, 78]. Das heute am meisten verwendete Phasendiagramm wurde 2005 durch Miick-
lich und Ilic aus einer Kombination von experimentellen und gerechneten Daten erarbeitet [79].
Demnach existieren fiinf stabile intermetallische Phasen bei Raumtemperatur sowie die Ru,Als-
Hochtemperaturphase bei einer Temperatur zwischen 1340 °C und 1492 °C. Die vorhandenen
Gleichgewichtsphasen befinden sich alle auf der Al-reichen Seite des Phasendiagramms und lie-
gen als sogenannte Strichphasen ohne ausgedehnte Phasenbreite vor. Die RuAl-Phase bildet
diesbezliglich eine Ausnahme, auf die spater ndher eingegangen wird. Die Phasen RuAlg, RusAly3,
RuAl; und RuzAl; entstehen jeweils infolge einer peritektischen Fest-FlUssig-Reaktion. Im Gegen-
satz dazu wird RuAl kongruent aus der Schmelze gebildet und weist den hochsten Schmelzpunkt
der intermedidren Phasen auf. Die Randsysteme des Phasendiagramms zeigen auf der Seite, die
einen hohen Gehalt an Aluminium aufweist, keine Loslichkeit fiir Ru-Atome. Auf der Seite, die
einen hohen Gehalt an Ruthenium aufweist, zeigt sich hingegen ein Mischkristall in der hdp-
Struktur des Rutheniums, der eine temperaturabhdngige Loslichkeit von bis zu 14 at. % aufweist.
Es ist jedoch anzumerken, dass dieser Bereich des Phasendiagramms nur unzureichend unter-
sucht ist. In der Konsequenz stellen die eingezeichneten gestrichelten Linien lediglich Anhalts-
punkte dar.
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Abbildung 2.7: Phasendiagramm des Al-Ru-Systems nach Miicklich und llic [79]

2.5.1 Die intermetallische Phase RuAl

Unter den Aluminiden hat die RuAl-Phase mit ihrem Schmelzpunkt von 2060 °C und einer Dichte
von 7,97 g/cm? aber vor allem aufgrund der sprod-duktil Ubergangstemperatur unterhalb der
Raumtemperatur groRes wissenschaftliche Interesse auf sich gezogen [80, 81]. Sie kristallisiert
in der kubischen CsCI-Struktur (B2), die aus zwei miteinander verflochtenen kubischen primiti-
ven Untergittern (Raumgruppe Pm3m) besteht, wobei jedes Al-Atom nur von Ru-Atomen um-
geben ist (und umgekehrt). Die daraus resultierenden starken Bindungen mit kovalentem Anteil
sind maRgeblich fiir die mechanischen Eigenschaften dieser Phase verantwortlich. Diese werden
durch eine Hybridisierung der Al-p und Ru-d Orbitale hervorgerufen [82], was sich in der stark
negativen Bildungsenthalpie von -62 kJ/mol auszeichnet [83]. Die Aufweitung des Phasengebiets
wird Uber 1-dimensionale Defekte im Gitter hervorgerufen und ist temperaturabhangig. Bei
Raumtemperatur erstreckt sich das Phasengebiet zwischen 49,7 at. % und 53,8 at. % Al und wei-
tet sich bei steigender Temperatur bis ca. 1800 °C auf 5,0 at. % aus. An der asymmetrischen
Aufweitung des Phasengebiets in Richtung der Al-reichen Seite, ldsst sich erkennen, dass die
Defektstruktur auf den jeweiligen Untergittern unterschiedlichen Mechanismen unterliegt. Fir
intermetallische Verbindungen mit B2-Struktur sind zwei Defekt-Mechanismen bekannt. In Drei-
fachdefekten (triple defects) bilden sich bei einem Uberschuss an B-Atomen gegeniiber der sto-
chiometrischen Zusammensetzung zusétzliche Leerstellen im A-Untergitter. Bei einem Uber-
schuss an A-Atomen gegentiber der stochiometrischen Zusammensetzung, besetzen zusatzliche
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A-Atome das B-Untergitter, wodurch ein asymmetrisches Phasengebiet entsteht. In B2-Phasen
mit Antistrukturdefekten gehen Abweichungen von der stéchiometrischen Zusammensetzung
mit dem Einbau zusatzlicher A- oder B-Atome auf den A- bzw. B-Untergittern einher [84]. Die
RuAl-Phase nimmt hier eine hybride Rolle ein, da sich sowohl Dreifachdefekte aber auch Anti-
strukturdefekte ausbilden. Einen indirekten Nachweis fiir die Defektstruktur konnte Gobran bei
Untersuchungen der Gitterparameter in Abhdngigkeit der Zusammensetzung innerhalb des
RuAl-Phasengebiets liefern [85]. Der Anstieg des Gitterparameters mit steigendem Al Gehalt,
ausgehend von stéchiometrischem RuAl, zeigt die Bildung von Antistrukturdefekten von Al-Ato-
men im Ru-Untergitter. Aufgrund des grofSeren Atomradius des Al kommt es zu einer Ausdeh-
nung des Gitters und dadurch bedingt zu einer Volumenexpansion der Einheitszelle.
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Abbildung 2.8: Abhéangigkeit des Gitterparameters der RuAl-Phase vom Al-Gehalt im gleichgewichtsgegliihten Ru-
Al-System bei Raumtemperatur [85]

2.5.2 Mechanische Eigenschaften der RuAl-Phase

Fleischer et al. untersuchten eingehend die mechanischen Eigenschaften und deren Ursprung
an RuAl-Festkdrperproben mit unterschiedlichen Zusammensetzungen. Die stochiometrische
RUuAl Phase weist dabei einen Elastizitditsmodul von 267 GPa und dariliber hinaus eine gute
Raumtemperatur-Duktilitdt in Kombination mit einem hohen Schmelzpunkt von 2060 °C auf
[81]. Untersuchungen zur Mikroharte von RuAl und legiertem, isostrukturellem (Ru,Ni)Al durch
Sabariz und Taylor ergaben Werte von = 310 HV fir reines RuAl und deutlich héhere Werte bei
Zugabe des Legierungselements Ni [86]. Weitergehende Analysen zur Verbesserung der
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mechanischen Eigenschaften von RuAl durch Fleischer zeigen eine deutlich erhéhte Duktilitat
bei einer Legierung mit 0,5 at. % Bor. Der Ursprung dieser verbesserten Plastizitdt konnte jedoch
nicht geklart werden [87]. Fleischer et al. wiesen ferner darauf hin, dass sich Anderungen der
Zusammensetzung von RuAl im Homogenitatsbereich der B2-RuAl-Phase auf die mechanischen
Eigenschaften auswirken. Sie zeigten, dass dieser Effekt genutzt werden kann, um die Eigen-
schaften des Werkstoffes gezielt einzustellen. So konnte nachgewiesen werden, dass ein tbers-
tochiometrischer Al-Gehalt in RuAl zu einer starken Verringerung der Plastizitat fihrt. Mit stei-
gendem Ru-Gehalt in RuAl nahm die Duktilitdt schrittweise, bis zur maximalen Ru-Konzentration
(50,6 at. %) der RuAl-Phase, zu [81]. Die mechanischen Eigenschaften von RuAl wurden mit der
Liniendefektstruktur der RuAl-Phase in Korrelation gesetzt. Untersuchungen am Transmissions-
elektronenmikroskop (TEM) an RuAl-Legierungen im gegliihten Zustand zeigten, dass die Werk-
stoffe Versetzungen mit Burgers-Vektoren entlang der <100>-, <110>- und <111>-Richtung auf-
weisen. Die meisten dieser Versetzungen konnen dabei auf {110}-Ebenen beobachtet werden
und weisen <100>- und <110>-Burgers-Vektoren auf, was von Lu und Pollock gezeigt wurde [88].
Die hohe Raumtemperatur-Duktilitdt von RuAl, die eine Dehnungsrate von 10 % ermoglicht, ist
im Vergleich zu anderen Aluminiden deutlich erhéht und wird auf das Vorhandensein einer aus-
reichenden Anzahl von Gleitsystemen zurilickgefiihrt, wodurch das von Mises Kriterium fur duk-
tiles Werkstoffverhalten erfillt wird [89]. Eine umfassende Beschreibung der RuAl-Phase und
des Ru-Al-Phasendiagrammes, die sowohl experimentelle als auch Simulationsdaten kombiniert,
wurde von Miucklich et al. vorgelegt [79, 90].

2.5.3 Oxidationsverhalten der RuAl-Phase

Abgesehen von seinen vielversprechenden mechanischen Eigenschaften liegt ein weiterer inte-
ressanter Aspekt der RuAl-Phase in ihrer Oxidationsbestdandigkeit. Die Einwartsdiffusion von
Sauerstoff und die umgekehrte Al-Diffusion fiihren zur Bildung einer deckenden a-Al,0s-Schicht
auf der Materialoberflache, die eine weitere Oxidation des Materials verhindert [91, 92]. Zusatz-
lich liegen die Werte fiir die thermischen Ausdehnungskoeffizienten o der RuAl-Phase und des
a-Al,03 sehr nahe beieinander (siehe Abbildung 2.9), wodurch Spannungen bei zyklischer ther-
mischer Belastung reduziert werden [93]. Cao et al. untersuchten das zyklische Oxidationsver-
halten an einphasigen RuAl-Legierungen zweiphasigen Legierungen auf RuAl-Basis an Luft zwi-
schen 1000 °C und 1300 °C. Fir diese Festkorperproben zeigt sich schon bei einem
Restvolumenanteil von 1 % Ru neben der reinen RuAl-Phase, eine starke Oxidationsneigung mit
einer bevorzugten intergranularen Sauerstoffanreicherung [94].
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Abbildung 2.9: Warmeausdehnungskoeffizienten von Materialien, die in Warmeddammschichten verwendet wer-

den, in Abhangigkeit von der Temperatur [93]

Eine ausfiihrliche Analyse zur zyklischen Oxidation bei 1200 C von Woll et al. an RuAl-Zylindern
zeigt ein rissfreies Oxidationsprodukt nach einer Warmebehandlung von 47 Zyklen, ohne das
Auftreten von Bereichen mit Abplatzungen [92]. Im Zuge des Oxidationsprozesses bildet sich ein
mehrlagiger Gefligeaufbau aus. So zeigt sich auf der Materialoberseite eine pordse Alumini-
umoxid-Schicht, die aus gleichmaRig ausgepragten Kérnern besteht, wahrend die darunterlie-
gende Schicht dicht und sdulenférmig aufgebaut ist. Die Wachstumskinetik zeigt, dass sowohl
die porose als auch die dichte Teilschicht wahrend der Oxidation wachsen. Aufgrund der aus-
warts gerichteten Diffusion von Al kommt es im Material selbst zu einer Verarmung an Al,
wodurch man eine Zwischenschicht aus einphasigem hexagonalem Ru bekommt. Bei einer
Schwellentemperatur von ca. 850 °C kommt es zur Bildung fliichtiger Ru-Oxide in der sich bil-
denden Zwischenschicht, was zum Abplatzen der Al,0s-Schicht fiihren kann. Unterhalb dieser
kritischen Temperatur werden neue Anwendungen von RuAl moglich, z. B. fiir die Verwendung
als Metallisierungsschicht in akustischen Oberflachenwellensensoren (accoustic wave sensors)
[95, 96, 97, 98].
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Abbildung 2.10:  STEM-Aufnahme einer oxidierten RuAl-Dinnschicht auf Al,Os-Substrat. Die Probe wurde bei
900 °C fir 50 min an Luft oxidiert [99]

2.5.4 Synthese von RuAl-Werkstoffen

Im Bereich der Ubergangsmetallaluminide, der eine groRe Vielfalt an Verbindungen umfasst,
stehen intermetallische Phasen wie NiAl, CoAl und FeAl mit B2-Struktur im Fokus vielfaltiger
Forschungsarbeiten. Ein wesentliches Ziel dieser Arbeiten ist die Identifizierung alternativer
Hochtemperaturwerkstoffe, die ein verbessertes Eigenschaftsprofil und Verhalten im Vergleich
zu bekannten Werkstoffen aufweisen. Dies bezieht sich auf die jeweilige potenzielle Anwen-
dung. Die Synthese von Ru-Al-Werkstoffen, insbesondere von stéchiometrischem Ru-Al-Verbin-
dungen, erweist sich jedoch als nicht trivial. Die schmelzmetallurgische Herstellung von RuAl ist
aufgrund des hohen Dampfdrucks von Al und dem dadurch bedingten Ubergang in die Gasphase
bei Temperaturen im Bereich des Schmelzpunktes von Ru mit erheblichen Schwierigkeiten ver-
bunden. Diese selektive Verdampfung des Al kann die Zusammensetzung aus dem RuAl-Phasen-
feld in einen eutektischen 2-Phasenbereich aus RuAl und elementarem Ru verschieben. Aus die-
sem Grund wurden und werden immer noch verschiedene Verarbeitungstechnologien abseits
der klassischen schmelzmetallurgischen Route erforscht. Ein verstarktes Augenmerk wurde auf
pulvermetallurgische und mechanische Legierungsverfahren sowie auf die Beschichtungsverfah-
ren im Bereich der PVD-Prozesse gelegt. Pulvermetallurgische Verfahren zur Synthese von RuAl
wurden zum Beispiel durch Sabariz und Taylor bei ihren Studien an RuAl und ternaren (Ru,Ni)Al
Werkstoffen verwendet [86]. Neben dem klassisch verwendeten heil3-isostatischen Pressen
wurden auch Anstrengungen im Bereich der selbstfortschreitenden Reaktionen (im englischen:
self-propagating high-temperature synthesis (SHS)) unternommen. Eine Studie Gber die Abhan-
gigkeit der erhaltenen Mikrostruktur von der PartikelgrofSe der Edukte von Gobran et al. zeigt
jedoch auch die Schwierigkeiten dieses Synthesewegs. Neben gefiigetechnischen
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Inhomogenitaten der Zusammensetzung bei der Anwendung von rein heillisostatischem Pres-
sen tritt vermehrte Porenbildung auf, die selbst nach einer anschlieRenden Homogenisierung
Uber eine thermische Nachbehandlung nur zu einer relativen Dichte des Werkstoffs von maximal
95% fiihrt [100]. Diese Beobachtungen wurden spater von Povarova an reaktiv gesinterten Pro-
ben fir verschiedene Zusammensetzungen und Legierungen bestatigt [101]. Ein verwandtes
Verfahren, das mechanische Legieren, arbeitet mit denselben Edukten. Die Energie fiir die Pha-
senbildung beziehungsweise das Legieren wird hier jedoch (iber hochenergetisches Kugelmah-
len in das System eingebracht [102]. Dabei kann ein zweistufiger Reaktionsprozess nachgewie-
sen werden, in einem ersten Schritt kommt es lokal zur Bildung der RuAl-Phase, wodurch die Al-
Phase komplett konsumiert wird. Charakteristisch ist hier, dass elementares Ru noch neben der
RuAl-Phase vorliegt, welches erst in einem weiteren Schritt aufgebraucht wird. Ein Nachteil die-
ser Syntheseroute zeigt sich jedoch in der chemischen Zusammensetzung. Je nach verwendeten
Mabhlkugeln, aber auch der Attritorkammer, kénnen zum Teil deutliche Mengen an Verunreini-
gungen auftreten. In Untersuchungen von Liu et al. betragen diese je nach Mabhlzeit bis zu Gber
30 at. % an Fe, wodurch neben dem Reaktionsverlauf auch die entstehende Phase massiv beein-
flusst wird [103].

Ein vergleichsweise neuartiger Ansatz Materialien auf Ru-Al-Basis herzustellen, ist die Synthese
in Form diinner Schichten. Bislang wurden nur wenige experimentelle Studien hierzu veréffent-
licht, die jedoch deutlich die Starke der Methoden zur Synthese kristalliner RuAl-Diinnschichten
mit B2-Struktur fir funktionelle und schiitzende Anwendungen aufzeigen. Die bevorzugte Tech-
nik, die zu diesem Zweck eingesetzt wird, ist zum gegenwartigen Stand der Technik das Magnet-
ron-Kathodenzerstauben. Die wichtigsten angewandten Verfahren umfassen sowohl die simul-
tane Abscheidung (engl.: Co-Sputtering) von Ru und Al aus elementaren Targets [104, 105, 106],
als auch die sequenzielle Abscheidung von Ru und Al in nanoskaligen Viellagenstrukturen [92,
107,108,109, 110]. In beiden Fallen wird die gewlinschte intermetallische RuAl-Phase erst durch
eine anschlieRende Warmebehandlung der abgeschiedenen Schichten gebildet. Bei Diinnschich-
ten, die durch simultanes Zerstduben von elementarem Ru und Al hergestellt werden, wird in
der Regel ein kurzzeitiges thermisches Tempern auf etwa 800 °C eingesetzt, um die RuAl-Pha-
senbildung zu initiieren. Im Falle der Ru-Al Viellagenschichten zeigt die nanoskalige Architektur
der Schichten sowie die anschlieRende Warmebehandlung einen erheblichen Einfluss auf die
Systematik der Phasenbildung. Woll konnte zeigen, dass sich fiir eine groRRe Bilayerperioden von
178 nm ein mehrstufiger Prozess ergibt, bei dem es zur schrittweisen Bildung der RuAle, einer
metastabilen RuAly s, der RuAl, sowie schlussendlich der RuAl Phase kommt. Es konnte festge-
stellt werden, dass sich bei kleinen Bilayerperioden von 2,4 nm bis 22,4 nm eine direkte Phasen-
bildung der RuAl-Phase zeigt, ohne dass Zwischenphasen auftreten. Demnach kénnen mithilfe
mafRgeschneiderter Viellagenarchitekturen sowie Warmenachbehandlungen die Ru/Al-Mul-
tischicht direkt aus den elementaren Einzellagen in die gewiinschte einphasige RuAl-Dinn-
schicht umgewandelt werden, ohne dass dabei ein Reaktionszwischenprodukt entsteht [109,
111]. Unklar bleibt hier, welchen Einfluss die Modulationslange in unterschiedlichen GréRenord-
nungen auf die Systematik der Phasenbildung hat und wo der Ubergang einer direkten Phasen-
bildung zur mehrstufigen Grenzphasenbildung besteht. Dariiber hinaus gibt es keine
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Untersuchungen dariber, welche Auswirkungen der mikrostrukturelle Aufbau der Einzellagen
auf die Kinetik wahrend der Warmenachbehandlung hat.

Wie schon in Kapitel 2.3 beschrieben, konnen metallische Viellagenschichten in Abhdngigkeit
ihres Aufbaus und einer zum Beispiel thermisch induzierten Aktivierung eine selbstfortschrei-
tende exotherme Reaktion durchlaufen. Dies gilt auch fir das System Ru/Al, welches aufgrund
seiner hohen Energiedichte eine stark exotherme Reaktion der Elemente Ru und Al zeigt. Eine
ausfiihrliche Beschreibung lieferte wiederum Woll, welcher Untersuchungen der Reaktions-
frontgeschwindigkeiten, als auch der Reaktionstemperaturen von Ziindexperimenten an Viella-
genschichten mit variierenden Doppellagendicken zwischen 22 nm und 178 nm vornahm. Die
entstandenen Geflige der RuAl-Phasen nach der Reaktion zeichnen sich durch eine dquiaxiale
Kornmorphologie aus, wobei ein deutlicher Unterschied in der KorngroRRe in Abhangigkeit der
Doppellagendicke festzustellen ist. Fiir die Phasenbildung infolge einer exothermen Reaktion in
Viellagensystemen gilt die Annahme, dass die Phasenbildung an den Grenzflachen zwischen den
elementaren Einzellagen beginnt. Dieser Mechanismus kann auch fur die Ru/Al-Multischichten
Ubertragen werden, was bei konstanter Gesamtschichtdicke und gleichzeitiger Reduktion der
Dicke der Einzellagen im Viellagenverbund (d.h. einer Reduktion der Doppellagendicke) eine Er-
héhung des Grenzflachenvolumens bedeutet. Demnach ist aufgrund der Annahme, dass die
Keimbildung jeweils an den Grenzflachen initiiert wird, von einer deutlich erhéhten Keimdichte
der nukleierenden RuAl-Phase auszugehen. Dies flihrt wahrend des anschlieRenden Keimwachs-
tums zur Ausbildung eines deutlich feinkoérnigeren Gefliges im Vergleich zu dem Geflige, das sich
aus Viellagenschichten mit gréRerer Doppellagendicke bildet [111]. Weitergehende Untersu-
chungen zu den GesetzmaRigkeiten in Form von Reaktionsgeschwindigkeit und -temperaturen,
selbstfortschreitender Reaktionen in Ru/Al und Ru/Al/X (X=Ni, Pt, Ti, Hf) Systemen wurden von
Pauly vorgelegt [112]. In dessen Arbeit wurde ein nomineller Anteil von 16,7 at. % des Alumi-
nium- beziehungsweise des Ruthenium-Anteils durch das ternare Legierungselement X substi-
tuiert (wobei Al durch Ti oder Hf und Ru durch Ni oder Pt ersetz wurden). Zusatzlich wurde der
Einfluss der Schichtarchitektur in Form von zwei verschiedenen Stapelfolgen: ABABAC und ABC
untersucht. Die Ergebnisse zeigen eine deutliche Erhéhung der Reaktionstemperatur im Verhalt-
nis zu binaren Ru/Al-Schichten fiir das Zulegieren von Pt, wahrend zum Beispiel Hf sowohl die
Reaktionstemperatur als auch die Geschwindigkeit der selbstfortschreitenden Reaktion herab-
setzt. Die Mikrostrukturen der Ru/Al/X-Dinnschichten in Folge der selbstfortschreitenden Re-
aktion sind mit Ausnahme der Hf-haltigen Systeme homogen und zeigen ein Gefiige bestehend
aus dquiaxialen Koérnern. Das Einbringen von Hf als Legierungselement folgert in einer hetero-
genen lagenartigen Struktur mit Konzentrationsgradienten, welche die urspriingliche Lagen-
struktur abbilden.

Ru-Al Diinnschichten werden exemplarisch auch unter anderen werkstoffwissenschaftlichen As-
pekten untersucht: Yang et al. verwendeten beispielsweise nanoskalige RuAl-Diinnschichten mit
maximalen Dicken von bis zu 20 nm als Keimschicht. Dem zu Grunde liegt die Ausbildung von
Vorzugsorientierungen in RuAl, um ein epitaktisches Kornwachstum magnetischer FePt-Schich-
ten zu induzieren [45-47].
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2.5.5 Terndre Ru-Al-X (X=Hf, Cr, Cu) Legierungen

Die Auswahl an Legierungselementen und deren atomarer Anteil kdnnen die Werkstoffeigen-
schaften der B2 RuAl-Phase signifikant beeinflussen. Die mechanischen Kennwerte der entste-
henden Werkstoffe werden dabei durch die intrinsischen Bindungsverhaltnisse sowie Defekt-
konzentrationen bestimmt. Darliber hinaus besteht die Moglichkeit, die
Korrosionscharakteristika durch die gezielte Verwendung von Legierungselementen zu modifi-
zieren, wodurch eine Anpassung der Werkstoffe an spezifische Anwendungen ermaoglicht wird.
Neben dem direkten Einfluss dieser Elemente auf die RuAl-Phase in Form einer Inkorporation
als Substitutions- oder Interstitionsatome, spielen auch die bindren Phasendiagramme eine ent-
scheidende Rolle.

Aufgrund der CsCI-Struktur der RuAl-Phase mit seinen jeweiligen kubisch primitiven Untergit-
tern, bietet die Substitution mit Fremdatomen eine Vielzahl an Moéglichkeiten hinsichtlich einer
Modifikation der Werkstoffeigenschaften. 1993 publizierte Fleischer einen experimentellen An-
satz die Mechanismen fir die Einlagerung und/ oder Substitution von Fremdatomen im Gitter
der B2 RuAl-Phase zu beschreiben [113, 114]. Dieser beschreibt, wie anhand der Kenntnis der
Anderung der Dichte und des Gitterparameters an schmelzmeltallurgisch synthetisierten Pro-
ben, Abweichungen von der Stéchiometrie festgestellt werden kénnen. Zudem wird dargelegt,
ob der Uberschuss eines Legierungselements durch Substitution im jeweiligen Teilgitter oder
durch die Erzeugung von Leerstellen ausgeglichen wird. Fir die Elemente Fe und Co konnte ein
Einbau in das RuAl-Gitter liber die Erzeugung von zusatzlichen Leerstellen beschrieben werden,
wahrend fiir Ti eine direkte Substitution im Al-Untergitter vorgeschlagen wird. Die Kenntnis Gber
die Besetzungspraferenz eines Legierungselements fiir das jeweilige Untergitter nimmt folglich
einen bedeutenden Stellenwert ein, sofern eine zielgerichtete Beeinflussung der Werkstoffei-
genschaften des RuAl durch Zulegieren angestrebt wird. Einen theoretischen Ansatz dazu lie-
ferte Bozzolo, welcher mit Hilfe einer Quantenapproximationsmethode (Bozzolo—Ferrante—
Smith-Methode (BFS)), die "Energieliicke" zwischen Substitutionsdefektkonfigurationen als Mal
fiir die Praferenz fiir des Einbaus eines Atoms in eines der beiden Untergitter berechnete [115].
Die GroRe der Energiellicke (d. h. die Energiedifferenz zwischen den beiden alternativen Konfi-
gurationen) wird dabei als Indikator fur die Wahrscheinlichkeit genommen, dass ein bestimmtes
Element eine Position bevorzugt einnimmt. Die Berechnungen zeigen, dass es sowohl Elemente
gibt, welche in beiden Untergittern eingebaut werden kénnen, aber auch Elemente, die tber
einen Antistrukturdefektmechanismus nur in einem der Untergitter eingebaut werden. Hinsicht-
lich der Substitution von Ru in der RuAl-Phase lassen sich damit geeignete Kandidaten ableiten.
So zeigt sich, dass die Elemente: Cr, Fe, Mo und Ta sich nur im dem Ru-Untergitter einbauen
lassen, wahrend sich Uber diesen Ansatz keine Elemente finden, die sich nur im Al-Untergitter
einbauen lassen. Die Ubrigen untersuchten Elemente: Ti, V, Co, Ni, Cu, Si, Zr, Nb, Hf und W kén-
nen beide Untergitter besetzen [116].

In der grundsatzlichen Diskussion der Legierungsbildung in Ordnungsphasen wird in den meisten
Fallen eine Betrachtung der Valenzelektronen und deren Zustande herangezogen. In der inter-
metallischen RuAl-Phase bestimmen die Elektronenkonfigurationen von Ruthenium und
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Aluminium maRgeblich die elektronische Struktur und damit auch die thermodynamischen und
mechanischen Eigenschaften der Phase. Ruthenium besitzt in seinem Grundzustand die Elektro-
nenkonfiguration [Kr] 4d” 5s!, wiahrend Aluminium die Konfiguration [Ne] 3s23p! aufweist. In
RuAl Gberlagern sich, wie in Kapitel 2.5.1 beschrieben, die Ru-4d-Orbitale und die Al-3p-Orbitale,
was zu einer Hybridisierung fihrt, die malRgeblich zur Stabilisierung der geordneten Struktur
beitragt. Diese Hybridisierung flihrt dazu, dass sich ein breites p-d-Band mit einem sogenannten
Pseudogap um das Fermi-Niveau bildet, also ein Bereich, in dem die Elektronendichte deutlich
reduziert ist [117]. Eine Verringerung der Zustande am Fermi-Niveau senkt die Gesamtenergie
des Systems, da elektronische Anregungen energetisch unvorteilhaft sind, wodurch die geord-
nete B2-Struktur energetisch bevorzugt und stabilisiert wird. Die Valenzelektronen der Legie-
rungselemente spielen demnach eine zentrale Rolle bei der Beeinflussung der elektronischen
Struktur und damit der Stabilitat der zu bildenden neuen Legierungsphasen sowie deren Eigen-
schaften. Dies kann beispielsweise zur Optimierung oder gezielten Einstellung der mechanischen
Eigenschaften und der Duktilitdt einer solchen Phase genutzt werden.

Im Folgenden werden die fiir diese Arbeit ausgewahlten und experimentell untersuchten Legie-
rungselemente mit Bezug auf die gezielte Substitution von Ru in der RuAl-B2-Phase und die ent-
sprechenden Stoffsysteme detailliert betrachtet. Dabei handelt es sich um die Elemente Haf-
nium, Chrom und Kupfer. Die terndren Systeme Ru-Al-X (X = Hf, Cr, Cu) sind in der
wissenschaftlichen Literatur nahezu unbeschrieben. Es existieren vereinzelte Veroffentlichun-
gen, die isotherme Schnitte und in den meisten Fallen lediglich bestimmte Teile der atomaren
Zusammensetzungen zeigen.

2.5.5.1 Hafnium als potenzielles Legierungselement in RuAl

Hafnium (Hf) als Ubergangsmetall der 4. Nebengruppe besitzt vier Valenzelektronen (zwei in den
5d- und zwei in den 6s-Orbitalen) und hat einen relativ groRen Atomradius von 159 pm im Ver-
gleich zu Ruthenium mit einem Atomradius von 134 pm. Der Einfluss der geringen Anzahl an
Valenzelektronen von Hf auf die Hybridisierung und Veranderung der d-Bandstruktur ist wissen-
schaftlich bisher nicht naher untersucht. Eine Hypothese ware hier die Moglichkeit, dass dies
das Fermi-Level verschieben kann und moglicherweise zu einer breiteren oder tiefer liegenden
Pseudogapbildung beitragt. Grundlegend lassen sich Aussagen Uber die Inkorporation von Le-
gierungselementen anhand der bindren Phasendiagramme treffen. Aufgrund dessen werden
hier (wie auch im Folgenden fiir die Legierungselemente Cr und Cu) zunachst die Phasendia-
gramme der binaren Systeme Ru-Hf und Al-Hf besprochen.

Das binare System Ru-Hf zeichnet sich durch die kongruente Bildung der hochschmelzenden
HfRu-Phase in der CsCl-Struktur aus. Mit einer Bildungsenthalpie von -87,6 J/mol ist die Bildung
dieser Phase stark exotherm und stabil [118]. Neben dieser B2 Phase treten keine weiteren in-
termetallischen Verbindungen in diesem System auf (siehe Anhang Abbildung 7.5). Die Randsys-
teme sind durch geringe Randl6slichkeiten der jeweiligen binaren Partner gekennzeichnet. Eine
Ausnahme bildet die allotrope Umwandlung des hexagonalen a-Hf zum kubisch-raumzentrier-
ten B-Hf, in welchem sich > 10 at. % Ru l6sen kénnen. Auf beiden Seiten existieren Eutektika,
welche zur Bildung von zweiphasigen Gefligen der HfRu-Phase mit den Randsystemen (Ru und
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B-Hf) fihren, sowie eine eutektoide Reaktion von B-Hf, woraus sich wiederum die B2-Phase ge-
meinsam mit a-Hf-Phase ausscheidet [119].

Das System Al-Hf zeigt grundlegende Unterschiede hinsichtlich der auftretenden Phasen sowie
der Mischkristallbildung in den Randsystemen. Wie aus dem Phasendiagramm in Abbildung 7.4
des Anhangs zu entnehmen ist, zeigt Hf nahezu keine Loslichkeit in der kubisch-flachenzentrier-
ten Al-Phase (iber den gesamten Temperaturbereich. Die Loslichkeit von Al in a-Hf zeigt bei ge-
ringen Temperaturen ebenfalls eine nur sehr geringe Mischbarkeit bis ca. 400 °C, steigt aber bei
héheren Temperaturen auf einen maximalen Wert von ca. 27 at. % bei 1454 °C an. In B-Hf ist die
temperaturabhédngige Loslichkeit weniger stark ausgepragt und tGber den gesamten Existenzbe-
reich mit Al-Gehalten von 31 at. % vergleichsweise groRR. Zwischen den beiden Randsystemen
existiert eine Vielzahl an intermetallischen Phasen mit unterschiedlichen, klar definierten Stéch-
iometrieen. Die Bildung dieser intermetallischen Phasen verlauft in allen Fallen exotherm mit
Standardbildungsenthalpien zwischen 41,1 kJ/mol und 48,9 kJ/mol [120].

Das terndre System Ru-Hf-Al ist von besonderem Interesse aufgrund der isostrukturellen inter-
metallischen Phasen RuAl und RuHf in der B2-Struktur, wodurch eine potenzielle durchgangige
Loslichkeit im ternaren auftreten konnte. GemaR der thermodynamischen Evaluierung des Pha-
sendiagramms von Kubaschewski [121], die auf den Untersuchungen von Spitsyna et al. auf-
bauen [122], wird bei einem isothermen Schnitt bei 800 °C die Hypothese gedullert, dass das
quasibindre System RuAl-HfRu einen Mischkristall Gber den gesamten Zusammensetzungsbe-
reich bildet. Der daraus abgeleitete isotherme Schnitt ist in Abbildung 2.11 gezeigt. Die experi-
mentellen Ergebnisse nach Spitsyna zeigen, dass sich im Bereich der Al-reichen Seite des terna-
ren Systems neben weiteren durchgidngigen Mischkristallen auch die bindren Phasen mit
unterschiedlichen Loslichkeiten des jeweiligen dritten Elements manifestieren. Die Bildung einer
terndren Phase konnte dabei nicht festgestellt werden.
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Abbildung 2.11:  Isothermer Schnitt des terndren Al-Ru-Hf-Systems bei 800 °C nach [121]

2.5.5.2 Chrom als potenzielles Legierungselement in RuAl

Das kubisch-raumzentrierte Chrom (Cr) befindet sich in der 6. Nebengruppe mit der Elektronen-
konfiguration [Ar] 3d° 4s! und besitzt demnach sechs Valenzelektronen, wobei fiinf in den 3d-
Orbitalen liegen. Der Atomradius von 128 pm ist dem der hexagonalen Ru-Phase (134 pm) sehr
nahe, wodurch eine partielle Substitution von Ru in der RuAl-Phase nur geringe Gitterverzerrun-
gen induzieren sollte. Ein weiterer Aspekt in Hinblick auf die Verwendung von Cr als Legierungs-
element ist die potenzielle Bildung einer deckenden Cr,03-Schicht unter oxidativen Bedingun-
gen. Diese ist isostrukturell mit der in der Oxidation des RuAl beobachteten Al,0s-Phase. Das
Phasendiagramm des pseudo-bindren Systems Al,0O3-Cr,03 zeigt jedoch eine ausgeprdgte Mi-
schungsliicke, weshalb erst bei Temperaturen > 900 °C eine einphasige (Al,Cr),0s-Mischkristall-
Phase stabil ist [123]. Untersuchungen von Geramifard an Cr-legierten NiAl-Proben zeigten, dass
ein zu hoher Cr-Gehalt zum Abplatzen der schiitzenden Oxidschicht fuhrt [124].

Das bindre System Ru-Cr ist in der Literatur nur in sehr geringem Umfang beschrieben und es
existieren nur wenige thermodynamische Daten. Das Phasendiagramm (siehe Anhang Abbil-
dung 7.7) ist durch die Bildung zweier intermetallischer Hochtemperaturphasen CrsRu und Cr,Ru
gekennzeichnet, wohingegen bei Raumtemperatur ein Zweiphasengebiet aus der hdp Ru-Phase
und der krz Cr-Phase vorliegt [125]. Eine Besonderheit ist hier die sehr hohe Léslichkeit von Cr
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in einem Ru-Mischkristall von bis zu 48 at. % bei Raumtemperatur. Auf der Cr-reichen Seite ist
die Loslichkeit von Ru in der krz Cr-Phase bei Raumtemperatur im Bereich von 1 at %, steigt aber
auf ca. 32 at. % bei 1610 °C kontinuierlich an [126].

Das bindre System Al-Cr ist hingegen ein sehr ausfihrlich untersuchtes System (Phasendia-
gramm siehe Anhang Abbildung 7.6). Mehrere intermetallische Phasen treten hier auf, wobei
die meisten davon auf der Al-reichen Seite des Phasendiagramms angesiedelt sind. Die Rand|0s-
lichkeit von Cr in der kfz Al-Phase ist < 1 at. % und fiihrt sehr schnell zur Bildung der CrAl;-Phase.
Auf der Cr-reichen Seite ist die Randldslichkeit von Al in der krz Cr-Phase ebenfalls sehr gering
bei RT, steigert sich aber auf ca. 45 at. % bei hoheren Temperaturen [127].

Das ternare System Al-Ru-Cr wurde in der wissenschaftlichen Literatur bislang nur unzureichend
erortert. Es existieren vereinzelt experimentelle Ergebnisse zu experimentell hergestellten Le-
gierungen in diesem System und zu deren Mikrostruktur und mechanischen Eigenschaften. A-
costa untersuchte zum Beispiel den Einfluss von Cr auf die Mikrostruktur Ru-reicher Legierungen
und leitete daraus einen Ansatz zweier isothermer Schnitte bei 1100 °C und 1500 °C fur dieses
System ab, welche von Raghavan angepasst wurden (siehe Abbildung 2.12) [128, 129]. Demnach
existiert ein ausgedehnter Phasenbereich der RuAl B2-Phase mit einer Loslichkeit fur Cr von bis
zu ca. 45 at. %. Da der untersuchte Konzentrationsbereich sich nur auf die Ru-reiche Seite be-
schrankt, existieren keine Informationen tiber die Phasenbildung in Al-reichen Al-Ru-Cr-Legie-
rungen. Es wird jedoch angenommen, dass es keine Loslichkeit von Cr im Ru-Untergitter der
RuAl-Phase gibt. Diese Annahme wird durch die Berechnung von Antistruktur-Defekt-Energien
unterstitzt, wonach Cr eine Praferenz fiir das Al-Gitter aufweist [130].

Atomic Percent Chramium

Atomic Percant Chromium

Abbildung 2.12:  Isotherme Schnitte des terndren Al-Ru-Cr-Systems bei 1100 °C (links) und 1500 °C (rechts) nach
[129]

2.5.5.3 Kupfer als potenzielles Legierungselement in RuAl

Kupfer kristallisiert in der kubisch-flachenzentrierten Kristallstruktur mit der Elektronenkonfigu-
ration [Ar] 3d®¥ 4s! und verfligt demnach (ber eine vollstindig gefiillte 3d-Schale und ein
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einzelnes Elektron im 4s-Orbital. Die Besetzung der Orbitale als auch die Elektroneutralitat fol-
gert theoretisch in einer erheblichen Abweichung der Bildungsverhaltnisse fir die Substitution
auf dem Ru-Untergitter in der RuAl-Phase. Ahnlich wie Cr, betrigt der Atomradius des Kupfers
128 pm, was wie im zuvor betrachteten Fall eine geringe Abweichung vom Atomradius des Ru-
theniums darstellt.

Das Phasendiagramm des binaren Systems Kupfer-Ruthenium (Cu-Ru) in Abbildung 7.9 des An-
hangs, zeigt nahezu keine Loslichkeiten der beiden Elemente sowohl im fliissigen als auch im
festen Zustand. Dies bedeutet, dass Kupfer und Ruthenium weder im festen noch im fllssigen
Zustand Mischkristalle mit ausgedehnten Phasenbreiten bilden [131].

Das bindre System Al-Cu ist eines der wichtigsten bindren metallischen Systeme, was insbeson-
dere fiir die Entwicklung von Hochleistungs-Aluminiumlegierungen Anwendung findet. Es zeigt
eine komplexe Phasenzusammensetzung mit mehreren intermetallischen Phasen, welche vor
allem in der Ausscheidungshartung von groRRer Bedeutung sind (siehe Phasendiagramm Anhang
Abbildung 7.8). Die Randloslichkeit von Cu auf der Al-reichen Seite des Phasengebiets ist sehr
gering und betragt im Maximum 2,48 at. %. Demnach bildet sich schon bei geringen Beimengun-
gen an Cu in Al die ©-Phase CuAl. In der reinen kubisch flachenzentrierten Cu-Phase gibt es
hingegen eine erhebliche Loslichkeit von bis zu ca. 20 at. % Al, wodurch Gber einen ausgedehn-
ten Bereich ein Mischkristall entsteht. Die bestehenden experimentellen und theoretischen Da-
ten zum Al-Cu-System wurden von Grobner in einer ausfiihrlichen Evaluierung dargestellt [132].

Das ternare System Al-Ru-Cu erlangte vor allem durch Untersuchungen der icosahedralen qua-
sikristallinen Al;Ru,Cu-Phase Aufmerksamkeit [133]. Infolgedessen wurden vermehrt Untersu-
chungen zur Phasenbildung in Al-reichen Regionen des ternaren Systems durchgefiihrt. Mi und
Grushko zeigten dabei an schmelzmetallurgisch hergestellten Proben die Existenz mehrerer ter-
narer Phasen so wie eine sehr hohe Loslichkeit von Cu in der B2 RuAl-Phase von bis zu 50 at. %
in einer Alas,sCusosRus-Legierung, die bei 800 °C stabil ist. Auf dieser Grundlage wurden mehrere
mogliche isotherme Schnitte des terndren Phasendiagramms erarbeitet, anhand derer sich ein
Maximum der Cu-Loslichkeit in der B2 RuAl-Phase bei 800 °C ergibt, welche mit zunehmender
Temperatur abnimmt. Der partielle isotherme Schnitt bei 890 °C ist in Abbildung 2.13 gezeigt.
Unterhalb einer Temperatur von 800 °C liegen keine Angaben zur Bildung eines Mischkristalls in
CsCI-Struktur vor. Aufgrund der experimentellen Ergebnisse lasst sich eine Praferenz der Cu-
Atome fir den Einbau in das Ru-Untergitter der B2-Struktur ableiten. Zudem nimmt der maxi-
male Al-Gehalt mit zunehmendem Cu-Gehalt ab. Diese Beobachtung lasst auf einen Defektme-
chanismus der Ru-Substitution im Al-Gitter schlieBen [134]. Eine Ubersicht tiber die existierende
Literatur in diesem terndren System wurde 2006 von Raghavan vorgelegt, welcher die Phasen-
gebiete und ihre Temperaturabhangigkeit zusammengefasst darstellt [135].
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Abbildung 2.13:  Partieller isothermer Schnitt von Al-Cu-Ru bei 890 °C. Die Zusammensetzungen der untersuchten
Legierungen sind durch die durchgezogenen Kreise (bestatigtes Gleichgewicht) und den offenen Kreis (Gleichgewicht
nicht erreicht) gekennzeichnet. Die Schmelze ist mit L bezeichnet. Die vorlaufigen Verbindungslinien sind durch ge-
strichelte Linien dargestellt, die vorlaufigen Phasengrenzen durch gepunktete Linien. (Aus [134])

34



3 Kathodenzerstauben und
Grundlagen des Schichtwachstums

Die physikalische Gasphasenabscheidung (engl.: physical vapor deposition (PVD)) umfasst eine
Reihe technischer hochrelevanter Verfahren im Bereich der Beschichtungstechnologie. Der ab-
zuscheidende Werkstoff wird dabei tiber physikalische Prozesse in die Gasphase liberfiihrt und
kondensiert anschlieBend auf der gewlinschten Substratoberfldche. In Abhidngigkeit des Verfah-
rens konnen dabei nahezu alle kristallinen Feststoffe sowie auch amorphe Materialien als Be-
schichtungswerkstoffe eingesetzt werden. Je nach Anwendungsfall kommen unterschiedliche
Verfahren zur Anwendung. Historisch gesehen ist die am haufigsten verwendete und nach wie
vor technologisch relevante Methode, das thermische Verdampfen, bei dem der Beschichtungs-
werkstoff im Vakuum auf Temperaturen oberhalb seines Schmelzpunktes erhitzt wird, infolge-
dessen in die Gasphase Ubergeht und auf der gewiinschten Substratoberflache kondensiert.
Hauptanwendung findet dieses Verfahren in der Mikroelektronikindustrie fiir die Herstellung
von Leiterbahnen, Kontakten und Elektroden. Aber auch Beschichtungen fir optische Instru-
mente, wie Linsen, Filter und Spiegel werden tber Verdampfungsprozesse aufgebracht, da sie
gute Oberflachenqualitdten mit hoher Reinheit bei gleichzeitig geringen Kosten und einfacher
Prozessfiihrung kombinieren [136, 137].

Neben den Verdampfungsprozessen ist das Kathodenzerstauben und seine Varianten eines der
technisch relevantesten Verfahren zur Beschichtung auf der Mikro- und Nanoskala. Im Gegen-
satz zum Verdampfen wird hier der Beschichtungswerkstoff nicht lGber thermische Prozesse,
sondern durch das atomare Zerstdauben mittels kinetischer StoRprozesse im sogenannten Tar-
get, ausgeldst durch mit lonen aus einem Niederdruckplasma, in die Gasphase Uberfiihrt. Das
Plasma besteht aus Elektronen, lonen, neutralen Atomen sowie teilweise metastabilen Spezies,
die durch eine Hochspannungsentladung in einem Arbeitsgas (z. B. Argon) erzeugt werden. Das
Plasma wird Uber eine Glimmentladung zwischen einer Anode und einer Kathode (genannt Tar-
get) in einer Niederdruck-Gasatmosphare erzeugt. Das Substrat wird in der Regel parallel einige
Zentimeter vom Target entfernt platziert. In den Rezipienten wird das verwendete Gas oder
auch Gasgemisch, z.B. Ar, eingeleitet [138]. Der grundsatzliche schematische Aufbau einer
planaren Zerstaubungsdiode, bestehend aus zwei parallel angeordneten Elektroden. Die Pro-
zesse im Plasma sind in Abbildung 3.1 gezeigt.
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Abbildung 3.1: Beispielhafte Darstellung von Prozessen beim planaren Diodenzerstduben: a lonisation durch
ElektronenstoR3, b ioneninduzierte Elektronenemission an der Kathode, ¢ elektroneninduzierte Sekundaremission an
der Anode, d Zerstaubung durch lonenbeschuss, e Umwandlungsprozess: schnelles Argonion + langsames Argonatom
- schnelles Argonatom + langsames Argonion [137, S. 95]

Der lonisierungsprozess zur Erzeugung eines Plasmas erfolgt demnach durch das Anlegen einer
Gleichspannung und der dadurch induzierten Glimmentladung in einem verdiinnten Gas. Dabei
werden Elektronen durch das zwischen der Anode (Substratteller) und der Kathode (Beschich-
tungswerkstoff/Target) angelegte stationare elektrische Feld beschleunigt. Besitzen die be-
schleunigten Elektronen beim StoR mit dem Prozessgas mindestens die lonisierungsenergie des
Prozessgases, so kann ein weiteres Ladungstragerpaar erzeug werden. (z.B. 1. lonisierungsener-
gie des Argonatoms: 15,78 eV, wird im Folgenden beispielhaft verwendet) [139]. Dies fiihrt letzt-
lich zu einer Vervielfachung der Ladungstrager. Die notwendige Ziindspannung wird durch das
Paschen-Gesetz beschrieben und hangt von verschiedenen Faktoren wie dem Arbeitsgas, dem
Abstand zwischen den Elektroden und dem Druck im Rezipienten ab [140]. Durch den lonisie-
rungsprozess der Ar-Atome, bildet sich ein Plasma, das ein quasi-neutrales Gemisch aus lonen
und Elektronen darstellt. Eine KenngrofRe zur Beschreibung eines Plasmas ist die Debye-Lange
Ap. Diese beschreibt den Radius einer Kugel innerhalb derer sich die Ladungstrager (Elektronen
und lonen) nahezu kompensieren [141]:

1= eokpTe 31
D — 2 :
nee

Dabei ist go die elektrische Dielektrizitatskonstante des Vakuums, kg die Boltzmann-Konstante
und T, die Elektronentemperatur. Der Zahler enthalt die Elektronendichte n. und die Elementar-
ladung der Elektronen e. Eine hohe Elektronendichte fiihrt demnach zu einer kleinen Debye-
Lange, wohingegen eine hohe Elektronentemperatur T. eine hohe Debye-Lange bewirkt. Die Ab-
schirmung der Ladungen gegen ihre Umgebung ist eine wesentliche Voraussetzung fir die Sta-
bilitdt des Plasmas. GroRRe Debye-Langen kdnnen zu elektrostatischen Wechselwirkungen mit
der Umgebung fiihren, was wiederum Instabilitdten zur Folge haben kann. Es lasst sich ableiten,
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dass die Debye-Lange deutlich kleiner als die Plasmaausdehnung sein muss, um ein makrosko-
pisch neutrales Plasma zu erhalten.

Der Zerstaubungsprozess der Kathode wird durch die anliegende negative Spannung am Target
induziert. In der Folge werden die gebildeten, positiv geladenen Ar*-lonen im Kathodenfallraum
des Plasmas beschleunigt und treffen auf die Kathode. Typischerweise liegt die Energie der Ar-
lonen zwischen 100 eV und 1000 eV. Das Herauslosen von Target-Atomen geschieht in Folge
stofmechanischer Wechselwirkungen der auftreffenden Ar-lonen und dem Targetmaterial, was
schematisch in Abbildung 3.2 dargestellt ist Das auf die Oberflache treffende Ar-lon I6st eine
StoRkaskade in einem Bereich von 5-10 nm unterhalb der Oberflache des Targets aus. Durch
St6Re zwischen den Atomen kommt es zu einer Kaskade, welche im glinstigen Fall zu einer par-
tiell rickwartsgerichteten Bewegung der Target-Atome fihrt. Ist die kinetische Energie hoch ge-
nug, kdnnen in der Folge Atome aus der Oberflache des Targets herausgeschlagen werden und
in die Gasphase Ubergehen. Fiir geringe Energien der einfallenden Ar-lonen ist die Zerstdubung
dabei durch sogenannte ,EinzelstoRe” dominiert, wobei flir héhere Energien (1 keV) eine lineare
StoRkaskade den priméaren Zerstaubungsprozess darstellt. Ist die kinetische Energie mit einigen
100 keV sehr hoch, kommt es zur Ausbildung eines ,thermischen Pulses”, d.h.in einem kleinen
Volumen (1000 nm?3) ist fiir eine kurze Zeit (10°s) die Teilchenbeweglichkeit extrem erhéht. Die
Bindungsenergie der Targetatome liegt typischerweise bei einigen Elektronenvolt, wobei die
Schwelle fiir die Zerstdubung im Bereich von 12 eV bis 35 eV liegt [138].
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Abbildung 3.2: StoRkaskade im Kristallgitter des Targets in Folge eines lonenbeschusses mit unterschiedlichen

Elektronenenergien (nach [142, S. 16])

Wie viele Atome je einfallendem lon zerstaubt werden, kann Uiber die Zerstaubungsausbeute Y
beschrieben werden:
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Anzahl zerstaubter Targetatome

Y =
einfallendes Ion 3.2

Untersuchungen von Eckstein und Behrisch zeigen, dass die Zerstaubungsausbeute Y im nieder-
energetischen Bereich proportional zur lonenenergie sowie einer Energieverlustfunktion, die
beschreibt, wie viel Energie vom lon beim Durchdringen des Materials an die Gitteratome abge-
geben wird, verhalt. Ein weiterer wichtiger Faktor ist das Massenverhaltnis zwischen den einfal-
lenden lonen-Spezies und den Targetatomen. Je grofRer die Oberflaichenbindungsenergie, desto
geringer ist die Zerstdubungsausbeute. Zusatzlich zeigt sich eine Winkelabhangigkeit der Zer-
staubungsausbeute. Wenn der Winkel zur Oberflachennormalen erhoht wird, dann nimmt die
Zerstaubungsausbeute bis zu einem Winkel von 60° bis 70° zunachst zu, danach wieder ab, bis
sie bei 90° Null wird. Dariber hinaus zeigt die Targetkonstitution im Sinne der Mikrostruktur und
eventuellen Vorzugsorientierungen des Gefiiges einen Einfluss auf die Zerstaubungsausbeute
[138].

Die kinetische Energie eines zerstdubten Teilchens, welches sich im Plasma bewegt, ist mit der
mittleren freien Weglange gekoppelt, welche von der Art und dem Druck des Arbeitsgases sowie
der zerstaubten Spezies abhangt. Sie beschreibt die Strecke, die das jeweilige Teilchen zuriick-
legt, bevor es mit einem anderen Teilchen zusammenst6Rt, und wird Gber folgende Gleichung
beschrieben:

kT

A—p*g 3.3

Dabei beschreibt ks die Boltzmann-Konstante, T die Temperatur, p der Druck im Rezipienten und
o den StoRquerschnitt der beteiligten Teilchen. Der StoRquerschnitt zweier verschiedener Spe-
zies (A und B) kann dabei Uber:

m
o =mn(ry +1g)* (1 + —A) 34
mp

bestimmt werden. Demnach andert sich dieser in Abhangigkeit der Atomradien der Spezies A
(ra) und des StoBpartners B (rg), sowie der Atommassen der beiden Spezies (maund mg) [143].

Bei Verwendung eines Legierungstargets, bestehend aus zwei oder mehr Komponenten mit un-
terschiedlicher Zerstaubungsausbeute Y, erfolgt eine Anreicherung der schwerer zu zerstauben-
den Komponente an der Targetoberflache. Aus Griinden der Masseerhaltung stellt sich nach
einer gewissen Anlaufzeit ein stationdrer Zustand ein, in dem das Produkt aus Oberflachenkon-
zentration und Zerstdubungsausbeute fiir jede Komponente ihrer Konzentration im Target pro-
portionalist. Dies hat zur Folge, dass die Zusammensetzung des Stroms der zerstaubten Teilchen
den Volumenkonzentrationen im Target entspricht [144]. Transport und Anlagerungsprozesse
am Substrat werden hier jedoch nicht berlicksichtig.
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3.1.1 Magnetron Kathodenzerstdauben

Das Magnetron Kathodenzerstduben (engl.: magnetron sputtering) stellt eine Variante des kon-
ventionellen Kathodenzerstaubens dar, wobei der entscheidende Unterschied zum Dioden-Zer-
stduben in der Anordnung eines Magnetsystems hinter dem Target liegt (Magnetron). In der
Konsequenz kommt es zu einer Uberlagerung von elektrischen und magnetischen Feldern im
Plasma. Die resultierende Wechselwirkung fiihrt zur Ausbildung eines sogenannten Plasmatorus
in der Nahe der Targetoberflache. Dies wird durch unterschiedliche Driftbewegungen und Ef-
fekte im Torus bedingt: Gyration um die Feldlinien der magnetischen Flussdichte, magnetische
Spiegel in der Nahe der magnetischen Pole, der E x B-Drift und der q - VB x B-Drift. Die Ver-
weildauer der Elektronen im Plasma verlangert sich dabei erheblich, was zu einer Verringerung
der Plasma-Wandverlusten fiihrt und dadurch eine Erhéhung der Elektronentemperatur und der
Ladungstragerkonzentration zur Folge hat. Infolgedessen kommt es zu einer Zunahme der An-
zahl der StoRe sowie der Energie der StoRe mit Argon-Atomen, was eine hdhere lonisations-
guote zufolge hat [145]. Deshalb nimmt die Targetzerstdubung in der Ndhe des Plasmatorus zu,
was folglich zu einer gesteigerten Zerstaubungsleistung im Vergleich zu einer Anordnung ohne
Magnetron flhrt. Ein weiterer Vorteil dieser Anordnung besteht in der geringeren Substrater-
warmung durch die Konzentration des Plasmas in der Ndahe des Targets
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Abbildung 3.3: Schematischer Aufbau eines Magnetrons zur Kathodenzerstaubung mit Argon als Prozessgas. Die

roten Linien unterhalb des Targets stellen die Feldlinien der magnetischen Flussdichte dar. Sowohl die Spannungs-
quelle (hochfrequente Wechselspannung oder Gleichspannung) als auch das Potential des Substrats (Substratvor-
spannung oder Erdung) konnen eingestellt werden.

Wie kurz erwdhnt, beruht die Entstehung des Plasmatorus auf einer Kombination verschiedener
physikalischer Effekte, die im Folgenden exemplarisch beschrieben werden [146]:

Rotation um die Feldlinien der magnetischen Flussdichte:

Durch die Bewegung der Elektronen im Magnetfeld B wirkt auf sie die Lorentzkraft. Dadurch
rotieren die Elektronen um die Feldlinien auf dem so genannten Larmor-Kreis. Dieser ist durch
die Elektronenmasse (m), die Elementarladung (e), ihre Geschwindigkeit (v) und magnetische
Flussdichte (B) beschrieben.

mev;

TLarmor = “eB 3.5
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E x B Drift:

Durch die Uberlagerung der beiden Felder kommt es zu einer Driftbewegung mit der Geschwin-
digkeit vp der Elektronen senkrecht zu diesen. Diese ist sowohl fiir Elektronen als auch fiir lonen
gleich und gilt fur eine konstante duBere Kraft F, was hier dem elektrischen Feld E entspricht.

, EXB 3.6

Up = B2

Magnetische Spiegel:

In der Ndhe der Targetoberflache, ist eine Zunahme der magnetischen Feldstarke innerhalb des
Torus zu verzeichnen. Infolgedessen wird der Larmor-Kreis aufgrund der Intensivierung des
Magnetfeldes zunehmend kleiner, wahrend die Gyrationsbewegung senkrecht zu den Feldlinien
ansteigt. Aufgrund der Invarianz des magnetischen Moments bleibt dieses erhalten, wobei die
Energieerhaltung gilt.

1 1
Em(ﬁllz + 1_7)J2_) = Emﬁz 3.7

Die Zunahme der Geschwindigkeit erfolgt dabei senkrecht zu den magnetischen Feldlinien, was
eine Abnahme der parallelen Komponente zur Folge hat. Die resultierende Kraft wirkt den Elekt-
ronen entgegen und fiihrt zu einer Abbremsung und in der Folge einer rlickwartsgerichteten
Bewegung in Richtung der Feldlinien. Dieser Effekt gewahrleistet, dass die Elektronen im Plas-
matorus gefangen bleiben.

q-VB x B Drift:

Eine zusatzliche Driftbewegung wird durch magnetische Feldinhomogenitaten induziert. In der
Nahe der Targetoberflache, an den Polen, ist die magnetische Flussdichte héher, was zur Bildung
eines Gradienten fiihrt. Dies impliziert eine Drift, welcher unabhangig vom E-Feld ist.

3 mvi
~ 2qB3

N

7y VB xB 3.8

3.1.2 Hochfrequenzwechselstrom Kathodenzerstauben

Durch das Anlegen einer hochfrequenten Wechselspannung am Target, deren Frequenz in der
Regel bei 13,56 MHz liegt, kann im Gegensatz zur Verwendung von Gleichspannung, auch auf
elektrisch nichtleitende oder magnetische Targets zuriickgegriffen werden. Infolge der
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angelegten Spannung oszillieren die Elektronen im Plasma mit der gewahlten Frequenz im hoch-
frequenten Wechselfeld. Wahrend einer positiven Halbwelle treffen, aufgrund der héheren Be-
weglichkeit der Elektronen, mehr Elektronen als lonen auf die Kathode. Dies fihrt zu einer La-
dungsdifferenz zwischen Kathode und Plasma, die sogenannte Kathodenfallzone, welche durch
einen entsprechenden Gegenfluss an positiven Ladungstragern kompensiert werden muss, um
den Zustand der Quasi-Neutralitdt zu gewahrleisten. Da die schwereren lonen der hohen Wech-
selfrequenz von 13,56 MHz nicht folgen kénnen, erfolgt ein Ladungsausgleich in Form eines kon-
stanten lonenflusses zur Kathodenoberflache.

Ein Nachteil hinsichtlich der Anwendung einer hochfrequenten Wechselspannung an die elektri-
schen Targets besteht in der schlechten Warmeleitfahigkeit sowie den hohen Warmeausdeh-
nungskoeffizienten der meisten elektrischen Isolatoren. Infolge der Umwandlung des tberwie-
genden Anteils der kinetischen Energie der einfallenden lonen in Warme, kénnen bei hohen
Leistungen signifikante thermische Gradienten erzeugt werden, die potenziell zum Bruch des
Targets flihren kénnen.

3.1.3 Nukleation und Schichtwachstum

Die Abscheidung diinner Schichten durch Kathodenzerstaubung ist maRgeblich durch Diffusi-
onsprozesse gepragt, welche das Schichtwachstum bestimmen. Infolge der, in der Regel niedri-
gen Substrattemperatur (< 500 °C), der Energie der schichtbildenden Teilchen und lonen (1-
10 eV) sowie der hohen Abkiihlgeschwindigkeiten von bis zu 10 K/s ist es jedoch moglich
Schichtmaterialien so abzuscheiden, dass Keimbildungs- und Wachstumsprozesse deutlich au-
Rerhalb des thermodynamischen Gleichgewichts ablaufen kénnen. Eine gezielte Einstellung der
Konstitution, Mikrostruktur und Eigenschaften der Schichten ist dabei Giber eine gezielte Einstel-
lung der Parameter der Abscheidung (z.B. Druck, Temperatur, Konzentrationsverhéltnisse) und
der plasmaphysikalischen Parameter (z.B. Teilchenfliisse, Teilchenenergien) moéglich. Die ablau-
fenden Prozesse beim Auftreffen eines zerstaubten Targetatoms auf die Substratoberflache las-
sen sich dabei grundsatzlich in drei Phasen unterteilen.

e Abscheidung des Targetatoms als loses Adatom auf der Substratoberflache.

e In Abhdngigkeit der Energie des Adatoms sowie der Materialkonstitution des Substrats,
nimmt das Atom durch Oberflachendiffusion den fiir sich am energetisch glinstigsten Platz
ein.

e Durch Nukleation und anschlieRender Volumendiffusion der Atome kommt es zum Schicht-
wachstum.

Die entstehende Schichtmorphologie wird maligeblich durch die Diffusionslange der ankom-
menden Spezies bestimmt. Ist die mogliche Diffusionslange aufgrund zu geringen Energien der
Adatome zu klein (< 1 eV), so kbnnen die Atome auf der Substratoberflache nicht ausreichend
diffundieren, um eine kritische KeimgrofSe zu erreichen. In der Folge kann es zur Bildung amor-
pher Netzwerke kommen. Ubersteigt die Energie der Adatome die kritische Keimbildungsener-
gie, bildet sich eine kristalline Phase mit Fernordnung, sofern neben den kinetischen auch die
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thermodynamischen Bedingungen erflillt sind. Die Diffusionslange ist grundsatzlich von der
Temperatur und deren Verhaltnis zur Schmelztemperatur des Schichtmaterials, sowie der Ober-
flachenenergie des Substrats abhangig. Auf Basis der Erkenntnisse von Movchan und Demchis-
hin wurde ein Strukturzonenmodell fir das Wachstum von metallischen Schichten entwickelt,
welches urspriinglich fur aufgedampfte Schichten konzipiert wurde[147]. In einer Studie von
Thornton wurde das Modell auch auf diinne, durch Kathodenzerstaubung hergestellte Schichten
angewendet und validiert. Dabei wird die Schichtmorphologie als Funktion der homologen Tem-
peratur, also dem Verhéltnis von Substrattemperatur zu Schmelztemperatur des Beschichtungs-
materials (T/Tm) Uber den Prozessgasdruck aufgetragen. Fiir den realen Anwendungsfall spielen
aber auch die lonen- und Atomenergie, der Abstand des Substrats zur Kathode, Riickzerstau-
bungseffekte, Materialzusammensetzungen, Verunreinigungen und viele weitere Parameter
eine Rolle fir die Mikrostrukturentwicklung [148].
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Abbildung 3.4: Strukturzonenmodell nach Anders: Die verallgemeinerte homologe Temperatur T*, und der nor-
mierte Energiefluss E* sind im Verhaltnis zur Nettodicke t* der entstehenden Schichten aufgetragen. Die Grenzen
zwischen den Zonen sind flieBend und dienen nur der Veranschaulichung. Die Zahlen auf den Achsen dienen der
Orientierung - die tatsachlichen Werte hdangen vom Material und vielen anderen Bedingungen ab. Abbildung und
Beschreibung nach[149]

Die Keimbildung ist die Grundlage fiir die Schichtbildung aus den zerstdubten Spezies. Abhangig
vom zugrundeliegenden System und den Bedingungen wahrend des Zerstaubungsprozesses gibt
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es verschiedene Ansdtze zur Beschreibung der Keimbildung, wobei in der Praxis haufig eine
Uberlagerung der Mechanismen auftritt [150, 151, 152]:

e Bei der zweidimensionalen Frank-van der Merwe-Betrachtung kommt es zu einem lagenar-
tigen Aufwachsen der einfallenden Spezies. Dabei wird eine flachige Benetzung der Sub-
stratoberflache erzielt. Diese Beobachtung ist auf die gréBere Wechselwirkung zwischen
Substrat- und Schichtatomen zuriickzufiihren, im Vergleich zu benachbarten Schichtato-
men.

e Im Volmer-Weber-Modus entstehen separate dreidimensionale Inseln auf dem Substrat, die
durch die Anlagerung weiterer Adatome wachsen. Die Wechselwirkung zwischen den
Schichtatomen ist dabei groRRer als die zwischen benachbarten Schicht- und Substratato-
men.

e Das Stranski-Krastanov-Modell (SK-Modell) beschreibt die Nukleation als einen zweistufigen
Wachstumsprozess, bei dem zundchst eine diinne, homogene Lage auf dem Substrat gebil-
det wird, gefolgt von der Bildung dreidimensionaler Inseln. Die Nukleation dieser 3D-Inseln
erfolgt meist als Reaktion auf den zunehmenden Spannungszustand, der durch die Gitter-
fehlanpassung zwischen Substrat und Wachstumsfilm entsteht.

Eine Einteilung der Wachstumsmodi kann auch anhand der Oberflachenenergien der jeweiligen
betrachteten Spezies und des Substratmaterials vorgenommen werden, wobei die Young'sche
Gleichung (s. Formel 3.9) zu beriicksichtigen ist. Diese beschreibt den Benetzungswinkel cos 8
eines Keims des Material A auf einem Substrat B. Wobei yg die Oberflachenenergie des Sub-
strats, y,, die Oberflachenenergie des Filmmaterials und y* die Grenzflachenenergie zwischen
Film und Substrat beschreibt.

yg =V  +Yyscos0
3.9

Ein Inselwachstum erfordert dabei einen Benetzungswinkel 8 > 0°, was impliziert, dass y5 <
y* + y4, wahrend ein durchgehendes lagenartiges Schichtwachstum yg > y* + y,4 erfordert.
Der Stranski-Krastanov-Modus ergibt sich aus einer Anderung der Oberflichenenergie wahrend
des Wachstumsprozesses, so dass die Oberflichenenergie mit der Dicke der Schicht zunimmt.
Haufig kommt es dabei durch Anpassungseffekte zu einer Adaption der ersten Mono-Lage der
schichtbildenden Teilchen an die Substratoberflache, was zu intrinsischen Spannungen fiihren
kann. Um die dadurch eingebrachte Erhohung der Gesamtenergie des Systems zu minimieren,
kommt es zum Wachstum dreidimensionaler Inseln gemall dem Volmer-Weber-Modus.

Die Steuerung der daraus resultierenden mikrostrukturellen Entwicklung erfolgt durch Wachs-
tumsprozesse, welche stark von der Prozessfiihrung und den damit verbundenen physikalischen
Gegebenheiten des Zerstaubungs- und Transportvorgangs abhangen. Dazu gehdren neben der
Keimbildung und dem Inselwachstum, das Aufeinandertreffen und Zusammenwachsen von In-
seln (Koaleszenz), die Bildung von polykristallinen Inseln, die Ausbildung und das Wachstum der
Geflgestruktur sowie das letztlich damit verbundene Schichtwachstum. Die treibende Kraft ist
die Freisetzung von Volumen- und Oberflichenenergie im Zusammenhang mit der
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Inselkoaleszenz und der Ausbildung einer kompakten Schicht. Bei niedrigeren Temperaturen
oder geringerer Energie der Adatome ist die Vergroberung langsamer und erfolgt durch Korn-
grenz-Migration. Dabei findet eine Vergroberung der Korner wahrend der Koaleszenz der sich
berlihrenden Kristalle statt, bis die lokale KorngréRe so groR ist, dass die Korngrenzen unbeweg-
lich sind.

Das Schichtwachstum verlauft dabei in den meisten Fallen nicht zufallig. In Abhangigkeit der
Adatom-Energien und den duReren physikalischen Parametern wie Druck und Temperatur, zei-
gen die meisten Elemente bevorzugtes Wachstum entlang bestimmter Kristallorientierungen,
welche stark mit dem Kristallsystem verknipft sind. In der Regel werden Kristallebenen mit der
hochsten Packungsdichte energetisch favorisiert, d. h. Netzebenen mit (111)-Indizierung fir eine
kubisch-flaichenzentrierte Kristallstruktur, Netzebenen mit (002)-Indizierung fir eine hexagonal-
dichtest gepackte Kristallstruktur und solche mit (110) Indizierung fir ein kubisch-raumzentrier-
tes Gitter. Daraus ergeben sich Texturen, da diese Orientierungen schnellere Wachstumsraten
aufgrund der erleichterten Adatom Inkorporation aufweisen und somit das Wachstum anderer
Orientierungen unterdrickt wird [153].

3.2 Konzepte fiir den Aufbau von Schichten

Wie aus den vorhergehenden Erlauterungen zu entnehmen ist, bietet das Kathodenzerstduben
eine Vielzahl an Moglichkeiten, sowohl die Konstitution, Mikrostruktur und die Eigenschaften
von Diinnschichtwerkstoffen gezielt einzustellen. Grundlegende Aspekte des Schichtwachstums
werden dabeiin den meisten Fallen anhand von Einlagenschichten diskutiert, wobei die Abschei-
debedingungen sowie die Zusammensetzung der jeweiligen Schichten wahrend des Beschich-
tungsprozesses weitestgehend konstant sind. Abweichend von diesem einfachsten Fall der Syn-
these von Dinnschichten wurden im Laufe der Zeit unterschiedlichste Schichtkonzepte
entwickelt, um die Eigenschaften fiir die verschiedensten Anwendungen anzupassen. Das Ka-
thodenzerstauben als variables Werkzeug der Beschichtungstechnik bietet die Moglichkeit ge-
zielt in-situ mikrostrukturelle, aber auch konstitutionelle Veranderungen der Schichten durch-
zufiihren. Dies kann durch die Verwendung mehrerer Beschichtungswerkstoffe oder nicht-
uniformer Schichtaufbauten mit variablen Eigenschaften erfolgen. Im Folgenden werden bedeu-
tende individuelle Schichtkonzepte dargestellt und anhand von Beispielen erlautert.

Einlagenschichten:

Das wichtigste Konzept in Bezug auf Schichten, die Gber die Kathodenzerstaubung hergestellt
werden, sind kristalline Einlagenschichten mit homogenen Eigenschaften. Dabei stehen sowohl
einphasige Werkstoffe als auch mehrphasige Geflige im Fokus der Wissenschaft und industriel-
len Anwendungen. Einphasige Werkstoffe spielen eine zentrale Rolle in der Entwicklung von
Schichten mit definierten elektronischen, optischen und mechanischen Eigenschaften. Beson-
ders in der Werkzeugbeschichtung haben sich Materialien wie TiN, (Ti,Al)N, TiC oder CrN etab-
liert [154, 155, 156, 157]. Wahrend die ersten Entwicklungen auf einphasigen Schichten basier-
ten, werden heute meist prozessoptimierte Mehrlagenstrukturen eingesetzt, um Eigenschaften
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wie Harte, Temperaturbestandigkeit und VerschleiRfestigkeit weiter zu optimieren (siehe Ab-
schnitt zu Viellagenschichten). In der Mikroelektronik und Optik bleibt die Notwendigkeit mog-
lichst defektfreier, einphasiger Mikrostrukturen weiterhin von groRer Bedeutung. Beispiele hier-
fiir sind AIN als piezoelektrisches Material in der Sensortechnik oder ITO (Indium-Zinn-Oxid) als
transparente leitfahige Schicht in Displays und Touchscreens [158]. Auch hochreflektierende
metallische Schichten, etwa fiir Spiegel oder optische Filter, profitieren von einer einphasigen
Mikrostruktur, um hochste Qualitat und Stabilitat zu gewahrleisten. Derzeitige Forschungs-
schwerpunkte liegen aber auch in der Synthese mehrelementigen Schichtsystemen wie den
Hoch-Entropie-Legierungen (engl.: high entropy alloys (HEA)) oder den sogenannten MAX-Pha-
sen [159] [160, 161], aber auch intermetallischen Werkstoffen. In Abhangigkeit der Thermody-
namik und den kinetischen Bedingungen wahrend der Abscheidung kénnen sich fir mehrele-
mentige Systeme jedoch auch mehrphasige Geflige ausbilden. Dazu gehéren heterogene
Geflige, Nanokomposite oder die Phasensegregation. Diese konnen rein kristalliner Natur aber
auch in Form von kristallin/amorpher-Komposite auftreten, wie zum Beispiel in TiC/a-C-Schich-
ten [162, 163].

Amorphe Schichten:

Mittels Kathodenzerstauben synthetisierte Diinnschichten sind im Normalfall von kristalliner
Natur und zeigen eine Fernordnung der konstituierenden Atome. Maligeblich verantwortlich
dafiir sind die bei der Beschichtung zur Verfligung stehende Energie der schichtbildenden Teil-
chen, ein lonenbeschuss oder auch die Temperatur wahrend der Abscheidung. Ist die zur Verfi-
gung stehende Energie nicht ausreichend, um eine atomar geordnete Struktur mit regelmaRiger
Fernordnung aufzubauen, kann es zur Ausbildung von amorphen Gefligeanteilen oder einem
ganzlich amorphen Netzwerk kommen. Diese besitzen meistens lediglich eine Nahordnung der
Atome, wodurch grundsatzlich abweichende Werkstoffeigenschaften in solchen Werkstoffen
auftreten. So fuhrt die regellose Verteilung der Atome zu einem isotropen Werkstoffverhalten,
das unabhdngig von der Betrachtungsrichtung gleichmaRige optische, elektrische und mechani-
sche Eigenschaften ermdoglicht Das Fehlen, der fiir polykristalline Werkstoffe typischen mikro-
strukturellen Defekte wie Korngrenzen und Versetzungen, hat demnach Auswirkungen auf die
mechanischen Eigenschaften und auf den Stofftransport. In der Folge weisen diese oftmals eine
hohe Harte auf, zeigen aber eine fehlende plastische Deformationsfahigkeit. Im Hinblick auf den
Warme- und Stofftransport konnen diese mikrostrukturellen Charakteristika aber aufgrund der
fehlenden Kristallstruktur Diffusionseffekte verringern und die Warmeleitung Uber Gitter-
schwingungen erschweren. Die Synthese von amorphen Schichten ist neben den Prozesspara-
metern vor allem an die Kinetik, demnach die Moglichkeit zur Diffusion der Beschichtungswerk-
stoffe geknlpft. Hochschmelzende Verbindungen, wie zum Beispiel Oxide oder Boride der
Ubergangsmetalle, bilden demnach bei der Abscheidung in der Hochleistungs-Kathodenzerstiu-
bung haufig amorphe Strukturen, da die bei der Beschichtung verfiigbare Energie fiir die Ada-
tom-Diffusion nicht ausreicht, um eine kristalline Phase zu bilden. Aber auch metallische Glaser
wie zum Beispiel Vitreloy 1, mit der typischen chemischen Zusammensetzung
Zr1.2Tir3.8Cu12.5Ni10Bes2.5, bilden eine technisch relevante amorphe Werkstoffklasse, welche vor
allem aufgrund ihrer vergleichsweise hohen Duktilitdt und den interessanten elektrischen
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Eigenschaften vermehrt in den Fokus geriickt sind [164]. Eine weitere, duRRerst relevante Werk-
stoffklasse stellt die der amorphen (diamantahnlichen/diamantartigen) Kohlenstoffschichten
dar (engl.: diamond like carbon (DLC)), die mittels Verfahren der Kathodenzerstaubung herge-
stellt werden. Das Spektrum der Schichten erstreckt sich von wasserstofffreien, a-C, bis hoch-
wasserstoffhaltigen, a-C:H Werkstoffen. Diese zeichnen sich durch eine hohe Harte, bei gleich-
zeitig guten VerschleiBeigenschaften fir Anwendungstemperaturen von 250 °C bis 350 °C aus.
Sie finden daher in einer Vielzahl von Einsatzgebieten Anwendung, darunter im Automobilbau,
in Dieseleinspritzpumpen, aber auch Werkzeugbeschichtungen fiir die Zerspanung [165, 166].

Mehrlagenschichten:

Oftmals erfiillen individuelle Schichten der bisher beschriebenen Arten nicht alle Anforderungen
einer technisch komplexen Anwendung. Zur Lésung solcher Herausforderungen wurde das Kon-
zept der Viellagenschichten entwickelt. Hier werden in einem mehrlagigen Aufbau strukturell
ahnliche oder verschiedene individuelle Schichtwerkstoffe kombiniert, wobei neben der Werk-
stoffauswahl insbesondere das Design der Viellagenschichten (z.B. die Dicke der einzelnen La-
gen, ihre Anordnung und Stapelfolge) und die Einbringung kiinstlicher Grenzflachen zwischen
den Lagen, einen erheblichen Fortschritt hinsichtlich der Einstellung multifunktionaler Eigen-
schaftsprofile solcher Schichten moglich machte.

Beispielhaft bestehen fir manche Substrat/Schicht-Kombinationen Haftungsprobleme, die ent-
weder Strukturbedingt oder auch energetischer Natur sind. Um die Haftung zwischen Substrat
und Diinnschicht zu erhéhen, kommen dann sogenannte Haftvermittlerschichten zum Einsatz.
Diese sind haufig metallischer Art und vermeiden Haftungsprobleme, welche haufig beim Auf-
wachsen von Metallen auf Keramiken oder vice versa auftreten. Durch die eingefiigte Zwischen-
lage kbnnen Wachstumsspannungen abgebaut werden und durch koharentes Aufwachsen der
Funktionsschicht eine optimale Haftung erméglicht werden [167, 168]. Besonders im Bereich
der Werkzeugbeschichtungen hat sich weiterfiihrend das Konzept von Viellagenschichten breit-
flachig durchgesetzt. Durch den Ansatz eines alternierenden Lagenaufbaus kénnen Vorteile ver-
schiedener Werkstoffe kombiniert werden und gleichzeitig strukturelle Vorteile im Bereich der
Bruchmechanik erzielt werden. Grundlegende Arbeiten in diesem Bereich wurden von Holleck
et al. vorgelegt, der sich vor allem mit dem Einfluss des Viellagendesigns und dessen Auswirkung
auf die mechanischen und tribologischen Eigenschaften von verschleilRfesten Werkstoffen be-
fasste [169, 170]. Das Hauptaugenmerk dieser Arbeiten liegt auf den Grenzflaichen und deren
Auswirkung auf das Werkstoffverhalten. Vor allem fiir spréde Werkstoffe, wie sie meistens in
Schutzschichten vorkommen, kann demnach ein Viellagenaufbau die fehlende Bruchzahigkeit
ersetzen, indem die Grenzflachen den Rissfortschritt behindern. Dieser Ansatz findet auch heute
noch Anwendung und demonstriert eindrucksvoll die elementare Bedeutung eines geeigneten
Schichtdesigns fir die Funktion einer Diinnschicht. Darauf aufbauend wurde dieses Konzept auf
verschiedene Anwendungen ausgedehnt und findet sich auch in funktionellen Schichten wieder.
Insbesondere im Bereich der magnetischen Diinnschicht-Sensoren ist die funktionelle Eigen-
schaft bei gleichzeitiger schiitzender Funktion des Viellagenaufbaus von entscheidender Bedeu-
tung, da sie ein tragendes Element der Funktionsweise darstellt [171, 172]. Mehrlagige
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Schichtaufbauten spielen auch im Zusammenhang mit der Betrachtung nanoskaliger Warme-
und Stofflibertragung und der daraus resultierenden mikrostrukturellen Verdnderung des
Schichtsystems eine nach wie vor wichtige Rolle. Insbesondere im Kontext metallischer Viella-
genschichten manifestieren sich tGberlagerte Effekte der Thermodynamik und Kinetik, die fiir die
Funktionsfahigkeit mehrlagiger Schichtaufbauten sowie fir die Synthese neuartiger Werkstoffe
von elementarer Bedeutung sind.

Gradienten Schichten:

Ein Beispiel fir das kombinierte Schichtdesign von Einlagen- und Viellagenschichten, stellen Gra-
dientenschichten mit variierenden Eigenschaften lber die Schichtdicke dar. Hierbei wird durch
eine Variation der Beschichtungsparameter wahrend der Deposition, die Mikrostruktur des Be-
schichtungsmaterials entsprechend dem Einsatzzweck angepasst. In den meisten Fallen soll
dadurch eine verbesserte Interaktion zwischen Substrat und schichtbildenden Teilchen erreicht
werden, wahrend die Oberflache dem jeweiligen Anwendungszweck angepasst ist. Haufig sind
auch intrinsische Eigenspannungszustiande wahrend des Schichtwachstums ein Faktor fir ein
Versagen der Diinnschicht durch Abplatzen, weshalb meist ein moglichst spannungsarmer Zu-
stand an der Grenzflache erwiinscht ist. Durch eine Variation der Prozessparameter kénnen Ei-
genspannungen graduell abgebaut oder auch aufgebaut werden. In den meisten Fallen soll die
mit dem korrespondierenden Medium (Werkstick, Atmosphare, etc.) in Kontakt stehende Ober-
flache der Schicht durch Modifikation der Konstitution oder Eigenspannung eine héhere Ver-
schleiBbestandigkeit mit sich bringen. Haufig wird der Gradient durch Anderung des Reaktivgas-
flusses wahrend des Beschichtungsprozesses realisiert, so dass mit zunehmender Schichtdicke
der Anteil an nitridischen oder oxidischen Phasen zunimmt [173, 174] Gradientenschichten bie-
ten dadurch eine vielseitige Moglichkeit, Bereiche mit verschiedenen mechanischen oder funk-
tionellen Eigenschaften innerhalb einer Diinnschicht nur durch Variation der Beschichtungspa-
rameter zu erhalten.

Composite:

Aus den initialen Diinnschichten nach dem Beschichtungsprozess lassen sich, dhnlich der
Schmelzmetallurgie, durch geeignete Warmebehandlungen neuartige Werkstoffe mit verander-
ten Eigenschaften erzielen. Dies gilt fir alle zuvor genannten Schichtkonzepte und hat stets die
Intuition, gezielt eine gewilinschte Mikrostruktur zu erreichen. Dies kann in Form von Ausschei-
dungen oder auch in der Bildung neuer Phasen geschehen.

3.3 Thermisch induzierte Phasenbildung in nanoskaligen
metallischen Viellagensystemen

Wie im vorangegangenen Kapitel erértert wurde, gestatten nanoskalige Viellagenschichten die
Analyse skalenabhédngiger Effekte der thermisch induzierten Phasenbildung. Metallische Werk-
stoffe in Form von Viellagendiinnschichten erweisen sich sowohl aus technischer als auch aus
wissenschaftlicher Sicht als geeignet flir derartige Untersuchungen. Sie finden in vielen
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Einsatzbereichen Anwendung und es existiert eine solide Datenbasis fiir die thermodynamische
und kinetische Charakterisierung von Massivwerkstoffen. Bei der Betrachtung eines warmebe-
handelten, makroskopischen metallischen Diffusionspaares (in Abbildung 3.5 beispielhaft am
System Nickel-Titan) zeigen sich in Abhangigkeit der Wachstumskinetik alle, laut Phasendia-
gramm fir die jeweilige Temperatur stabilen Phasen, zur selben Zeit. An der Grenzflache des
urspriinglichen Diffusionspaares bildet sich fur diesen Fall diffusionskontrolliert eine mehrpha-
sige Zwischenschicht aus, wobei die vorliegenden Phasen meist tber ein parabolisches Wachs-
tumsgesetz wachsen, jedoch unterschiedliche Wachstumsgeschwindigkeiten aufweisen kénnen
[175]. Dies fiihrt in bestimmten Fallen dazu, dass obwohl eine Phase theoretisch gebildet wird,
die Wachstumsgeschwindigkeit so gering ist, dass diese mit den gangigen Verfahren der Pha-
senanalyse nicht nachweisbar ist. Dabei befindet sich das System zu jedem Zeitpunkt in einem
thermodynamischen Gleichgewicht mit einem linearen Zusammenhang der treibenden Kraft F
der Diffusion und dem daraus resultierenden atomaren Fluss J [176]. Dieser Zusammenhang gilt
jedoch nur fiir hinreichend grof3e Diffusionswege in einem quasi-unendlichen Diffusionspaar.

Abbildung 3.5: Rickstreuelektronenbild (Rasterelektronenmikroskop) eines Querschnitts eines makroskopischen
Ni/Ti-Diffusionspaares, das 196 h lang bei 850 °C gegliiht wurde. ThO»-Partikel wurden als inerte Markierungen zwi-
schen den beiden Diffusionselementen verwendet [177]

Verandert man das vorliegende System dahingehend, dass besagter Gleichgewichtszustand
nicht erreicht wird, so verdandern sich auch die GesetzmaRigkeiten hinsichtlich der thermodyna-
mischen Triebkrafte flr die Phasenbildung sowie deren Kinetik. Ein solches System kann durch
verschiedene Mechanismen erzeugt werden, wobei die maRgeblichen Faktoren die mogliche
Diffusionsldange, die chemischen Gradienten sowie Defekte in Form von Grenzflachen, Korngren-
zen aber auch Punkt- und Liniendefekte, darstellen. Das Zusammenspiel dieser mikrostrukturel-
len Aspekte und der daraus abgeleiteten Diffusion, also der Teilchenbewegung, in Kombination
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mit den thermodynamischen Triebkraften, bestimmt die spezifische Phasenbildung dieser Sys-
teme. Flr makroskopische Geflige sind die atomaren Wechselwirkungen unter Warmeeinfluss
meist bekannt und kénnen Gber die Gesetze der Thermodynamik und Kinetik beschrieben wer-
den. Ein Nichtgleichgewichtszustand in Form von nanoskaligen Systemen unterscheidet sich
hiervon grundsatzlich und lasst sich nicht Gber klassische Modelle darstellen. Um ein solches
nanoskaliges System modellhaft zu beschreiben, bedarf es Vereinfachungen hinsichtlich der Be-
schreibung der Viellagenarchitektur, um den Einfluss verschiedener Parameter hinsichtlich des
Gefliges, der Grenzflachen, etc. gezielt untersuchen zu kénnen. Ein zentrales Thema in diesem
Zusammenhang ist der Anteil des Grenzflachenvolumens im Verhaltnis zum Gesamtvolumen der
jeweiligen Phasen in einem binaren System. Dieses spielt dabei vor allem hinsichtlich der Pha-
senbildung durch diffusionsgesteuerte Prozesse eine groRe Rolle. Ein bewédhrter Ansatz zur Un-
tersuchung dieses Zusammenhangs nutzt das Modell multiskaliger Viellagenschichtsysteme.
Diese bieten den Vorteil eines eindeutig definierbaren Schichtdesigns (und somit eines eindeutig
definierten atomaren Aufbaus), welches systematisch variiert werden kann, um die eine Ande-
rung des Schichtaufbaus mit den beobachteten Ergebnissen zu korrelieren. Dadurch kann eine
Systematik konzipiert werden, welche die Vorteile der Syntheseroute liber nanoskalige Viella-
genschichten, bestmoglich fiir die Schichtentwicklung nutzbar macht.

3.3.1 Modelle zur Beschreibung der thermisch induzierten
Phasenbildung in nanoskaligen Viellagenschichten

Von wissenschaftlicher und wirtschaftlicher Bedeutung wurde die Untersuchung von gréRenab-
hangigen Effekten der Phasenbildung mit dem Aufkommen von Mikrochips und der damit ein-
hergehenden Beschichtung von Silizium. Uber die Jahre zeigte sich anhand grundlegender Un-
tersuchungen der mikrostrukturellen Phasenbildung an Grenzflichen zunehmend eine
Diskrepanz zwischen den Beobachtungen der Phasenbildung in Nichtgleichgewichtssystemen
diinner Schichten und denen der theoretischen Festkérperbetrachtungen im thermodynami-
schen Gleichgewicht. Dadurch wurden intensive Anstrengungen unternommen, die auftreten-
den Effekte der Phasenbildung und deren Auswirkungen auf die Funktionsfahigkeit eingehend
zu untersuchen und zu beschreiben.

Auf Grundlage dessen beschéftigten sich viele Wissenschaftler mit der experimentellen und the-
oretischen Beschreibung der Phasenbildung in nanoskaligen Viellagenschichten und entwickel-
ten unterschiedliche Ansatze, die werkstoffwissenschaftlichen Vorgange in solchen Nanosyste-
men zu erklaren. Grundsatzliche Betrachtungen des Grenzflicheneinflusses auf die
thermodynamische Betrachtung von bindren Stoffsystemen entwickelten Cahn und Hilliard im
Jahr 1956 [178]. Sie konnten nachweisen, dass die Grenzflachen in einem nicht Gleichgewichts-
zustand in Form von Konzentrationsdanderungen, zu einer Unterdriickung der Keimbildung be-
ziehungsweise des Wachstums einer bestimmten Phase fiihren kénnen. Dies wird durch den
Einfluss des Konzentrationsgradienten und dessen Beitrag zur freien Energie F und damit zur
Triebkraft auf die Nukleation einer intermetallischen Phase beschrieben (s. Gleichung 3.1). Dafir
fliihrten sie den Gradientenenergieterm « ein, welcher von der Mikrostruktur des betrachteten
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Systems abhangig ist. Dieser spielt eine entscheidende Rolle bei der Stabilitdt und Form der Pha-
sengrenzen, da ohne diesen Term Phasenilbergénge als scharfe Grenzflache angenommen wir-
den. Solche scharfen Grenzen sind zwar in klassischen thermodynamischen Modellen haufig ver-
wendet, stimmen jedoch nicht mit den reellen Gegebenheiten einer Phasengrenze in einem
nanoskaligen System (iberein. Dies fiihrte zu der Beschreibung einer rdumlichen Variation der
Dichte p in der Nahe der Grenzflachen, wodurch die energetischen Beitrage in Abhangigkeit der
Position beeinflusst werden.

p=| [ro+5@pr]av 10

Besonders deutlich wird die Betrachtung der Grenzflachen und deren Einfluss auf den Verlauf
der Phasenbildung im Zuge einer thermischen Aktivierung. Anders als in Gleichgewichtssyste-
men zeigt sich in nanoskaligen Schichtsystemen eine schrittweise Phasenbildung, bei der jeweils
nur eine Phase zu einem Zeitpunkt gebildet wird [179]. Welche Phase dabei zuerst nukleiert
wurde von Walser und Bené fir Silizide erarbeitet und spater auch auf Metall-Metall Schichtsys-
teme ausgeweitet [180]. Dabei wird von einer bevorzugten Bildung der Phase ausgegangen, wel-
che sich am nachsten zum niedrigsten Schmelzpunkt (Eutektikum) im bindren System befindet.
Hintergrund sind hier Konzentrationsschwankungen, die die Keimbildung antreiben, welche
durch einen Diffusionsmechanismus erzeugt werden.

Gosele und Tu prasentierten ein theoretisches Modell, dass signifikante Unterschiede in der
Wachstumskinetik intermetallischer Phasen zwischen Dinnschicht- und Festkdrpersystemen
zeigt [181]. Grundlage ist auch hier, dass in massiven Festkoérper-Systemen der Materialfluss
durch die Volumendiffusion dominiert wird, welche eine starke Temperaturabhangigkeit auf-
weist. In Diinnschichten hingegen spielen die Grenzflachendiffusion sowie die reduzierte Dimen-
sion des Volumens eine wesentlich gréRere Rolle. In diesem Fall verlduft der Stofftransport er-
heblich schneller, da die Atome kiirzere Wege entlang der Grenzflichen oder Oberflachen
zuriicklegen missen. Infolgedessen kénnen sich neue Phasen mit erhohter Geschwindigkeit bil-
den, wobei auch metastabile Phasen entstehen kénnen, die in Festkdrpermaterialien thermo-
dynamisch instabil waren [182]. Aus dieser Annahme leitet sich ein Modell ab, wonach das
Wachstum einer intermetallischen Phase durch die Schichtdicke der Einzellagen maligeblichen
beeinflusst werden kann. Eine Verringerung der Lagendicken der individuellen metallischen
Partner fiihrt zu einer Verkiirzung der Diffusionswege und kann zu einer Beschleunigung der
Wachstumsrate neuer Phasen fiihren. Es zeigt sich also, dass in einem geeigneten bindren me-
tallischen Viellagensystem fiir eine Schichtdicke unterhalb eines kritischen Werts die Bildung
intermetallischer Phasen primar durch Grenzflachendiffusion und nicht wie in Festkérpern durch
Volumendiffusion erfolgt.

Die Grundlage fiir die Bildung einer intermetallischen Phase ist immer auch an die Keimbildung
und das Wachstum gekoppelt. Die Vermutung liegt nahe, dass fiir nanoskalige Viellagensysteme
auch die Nukleation besondere Charakteristika aufweist. Entsprechend den Untersuchungen
von Coffey et al. an Nb/Al- und Ni/Si-Viellagenschichten, verliuft die Keimbildung in diesen
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Fallen in einem zweistufigen Prozess ab, welcher zuerst die Keimbildung entlang der Grenzfla-
chen beschreibt, welche dann durch Diffusionsmechanismen entlang der Grenzflache wachsen,
bis sich eine durchgangige neue Lage der Produktphase gebildet hat. Dabei wird, in Abhangigkeit
der Stochiometrie der sich bildenden Phase, eine der Eduktlagen aufgebraucht [183]. Dieser Pro-
zess setzt sich fort, bis sich die neue Phase gemaR der allgemeinen Zusammensetzung des Sys-
tems eingestellt hat. Untersuchungen an nanoskaligen Viellagenschichten zeigen jedoch, dass in
vielen bindren metallischen Systemen manche intermedidren Phasen verzégert oder gar nicht
auftreten. Begriindet wird dies Gber sogenannte Keimbildungsbarrieren. Fiir die Nukleation ei-
ner intermedidaren Phase muss grundsatzlich eine kritische Keimgrofle liberwunden werden.
Diese hdngt von der Grenzflichenenergie sowie von der Ubersattigung einer der Ausgangspha-
sen (bestehend aus einem reinen Element) ab. D’'Heuerle erklarte dieses Phanomen durch die
,fastis first“-Theorie. Das heift die am schnellsten wachsende Phase mit dem hoéchsten Diffusi-
onsvermogen unterdriickt die Bildung, beziehungsweise das Wachstum anderer Phasen. Oft-
mals wird die kritische KeimgroRe ryq: jedoch gar nicht erst tiberschritten. Die Keime, die infolge
natirlicher Heterophasenfluktuationen entstehen, befinden sich von Anfang an in einem stark
inhomogenen System und sind daher an diffusiven Wechselwirkungen beteiligt. Aufgrund der
diffusiven Unterdriickung durch eine benachbarte, schnell wachsende Phase, kénnen diese lokal
auftretenden Keime auf eine unterkritische GrofSe schrumpfen. Eine solche diffusive Unterdri-
ckung der kritischen KeimgroRe findet statt, wenn die Triebkrafte fir Diffusionsbewegungen
aufgrund der zeitgleich schneller wachsenden Phase, unterhalb eines Minimums liegt [184]. Teil-
weise kdnnen demnach Phasen durchaus gebildet sein, liegen aber unterhalb einer Detektions-
grenze mittels herkdmmlicher Analyseverfahren.

Ein weiteres Modell von Gosele und Tu untersucht den Einfluss der Grenzflachen auf die ther-
modynamischen und kinetischen Triebkrafte. Es wird davon ausgegangen, dass das anfangliche
oftmals lineare Phasenwachstum durch Grenzflachenbarrieren verursacht wird [181]. Im Falle
der Bildung einer einzelnen intermedidren Phase an der bindren Grenzflache, resultiert die Pra-
senz von Grenzflachenbarrieren in einer Verlangsamung der Bildungsrate, sodass diese statt pa-
rabolisch linear verlauft. Dehnt man das Modell auf den Fall der Bildung zweiphasiger Zwischen-
schichten aus, kdnnen die Barrieren dazu fuhren, dass die Wachstumsrate einer der beiden
Phasen selbst bei einer Dicke von Null formal negativ ist. Dies impliziert, dass die betreffende
Phase im System nicht gebildet werden kann. Uber dieses Modell I4sst sich ein Unterdriickungs-
/Wachstumskriterium und eine bestimmte kritische Dicke der ersten wachsenden Phase ablei-
ten, unterhalb derer das Wachstum anderer Phasen kinetisch unterdriickt wird. Desre und
Yavari stellten ein alternatives Modell zur Losung des Problems der Phasenkonkurrenz vor, das
die thermodynamischen Beschrankungen fiir die Keimbildung beriicksichtigt, die durch den
scharfen Konzentrationsgradienten It in einer Diffusionszone entstehen [185]. Kommt es vor
der Bildung der erwarteten intermedidren Phase zur Ausbildung eines metastabilen Mischkris-
talls oder einer amorphen Legierung an der Grenzflache, so fiihrt der scharfe Konzentrations-
gradient innerhalb dieser Schicht zu einer Verringerung der gesamten treibenden Kraft der
Keimbildung und zu einer entsprechenden Erhéhung der Keimbildungsbarriere.
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Ein semi-empirisches Modell zur Vorhersage der sich bildenden Phasen entwickelte Pretorius.
Das Modell fiir die schrittweise Phasenbildung in nanoskaligen Viellagensystemen bietet einen
theoretischen Rahmen zur Beschreibung der Phasenentwicklungen und Reaktionsmechanis-
men, die fr diinne Lagendicken in metallischen Systemen (Me-Si-, Me-Al-Systeme) bei thermi-
scher Behandlung auftreten. Ziel dieses Modells ist es, die Abfolge der auftretenden Phasen vor-
herzusagen, wodurch ein umfassenderes Verstandnis fir die Faktoren der Bildung und Stabilitat
spezifischer Phasen gewonnen werden kann.

Dabei spielt die von ihm vorgeschlagene effektive Bildungsenthalpie AH.s eine zentrale Rolle,
um die Entstehung und Stabilitat der einzelnen Phasen in Abhangigkeit von der Schichtdicke und
den thermodynamischen Bedingungen zu beschreiben. Die effektive Bildungsenthalpie, auch als
“effective heat of formation” bezeichnet, ist eine modifizierte thermodynamische GroRe, die die
Energieverhaltnisse bei der Bildung neuer Phasen in nanoskaligen Systemen quantifiziert. Pre-
torius beschreibt diese effektive Bildungsenthalpie einer Phase durch das Zusammenspiel der
Bildungsenthalpie der Produktphase und den Oberflachen- und Grenzflacheneffekten der Edu-
kte. In nanoskaligen Schichtsystemen tragen die Oberflaichenenergien signifikant zur Gesam-
tenthalpie des Systems bei, da die Grenzflachen im Vergleich zu makroskopischen Systemen ei-
nen grolBen Anteil der gesamten Struktur ausmachen.

Es wird angenommen, dass eine Phase nur dann entstehen kann, wenn ihre effektive Bildungs-
enthalpie fiir eine betrachtete Stochiometrie niedriger ist als die der anderen moglichen Phasen
im System. Die niedrigste effektive Bildungsenthalpie bestimmt daher die bevorzugte Phasen-
bildung unter den gegebenen Bedingungen. Dazu stellt Pretorius die Theorie auf, dass an jeder
Grenzflache A/B eine charakteristische Konzentration vorliegt, die als effektive Konzentration
ceff bezeichnet wird. Diese weicht von der Gesamtstochiometrie ¢ der Viellagenschicht ab. Eine
geringere effektive Konzentration ces als die Konzentration des betreffenden Elements in der
Phase A,B, resultiert in einer Begrenzung der Phasenbildung durch dieses Element. Dies wird
Uber die Multiplikation mit der freien Bildungsenthalpie AHs in Gleichung 3.11 dargestellt. Der
Wert von cess wird maligeblich von atomaren Mobilitdten und demnach der Diffusivitdten beein-
flusst. Hinsichtlich der Durchmischung von A und B zeigt sich, dass die Aktivierungsenergie pro-
portional zum Schmelzpunkt beziehungsweise Liquiduspunkt, einer jeden Zusammensetzung ist.
Folglich ist die hochste atomare Mobilitdt und damit der héchste Grad an Grenzflachendurch-
mischung fiir die Konzentration des niedrigsten Eutektikums im System zu verzeichnen. Daher
wird flr cerr die Zusammensetzung des niedrigsten Eutektikums fiir das betrachtete System ge-
wahlt.

Ceff
(o

3.11

Die Berechnung der effektiven Bildungsenthalpie ermdglicht es, die Phasenabfolge zu bestim-
men und zu verstehen, warum in nanoskaligen Systemen die Bildung mancher Phasen ausbleibt,
oder metastabile Phasen gebildet werden, bevor eine stabilere Endphase erreicht wird. Preto-
rius” Konzept der effektiven Bildungsenthalpie ist daher entscheidend, um die Bildung und Sta-
bilitat von Phasen im Rahmen der thermodynamischen und kinetischen Gegebenheiten in
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3 Kathodenzerstauben und Grundlagen des Schichtwachstums

nanoskaligen Systemen zu erklaren. Zur graphischen Darstellung werden, wie in Abbildung 3.6
exemplarisch fir das System Cr-Si gezeigt, die effektiven Bildungsenthalpien tGber der atomaren
Zusammensetzung aufgetragen und Verbindungslinien zu den reinen Metallen gezogen. Aus die-
sem Diagramm lasst sich ahnlich der AG-Kurven eines Systems, die stabilste Phase fiir eine be-
liebige Zusammensetzung des betrachteten Systems ermitteln. Es sei darauf hingewiesen, dass
nicht kongruent schmelzende Verbindungen, kinetische Hemmnisse sowie komplexe Kristallsys-
teme in manchen Fallen zusatzliche Restriktionen erfahren. In einem Grenzfall, in dem sich die
effektiven Bildungsenthalpien von zwei oder mehr Phasen fiir eine Zusammensetzung in einem
dhnlichen Bereich befinden, wird die Bildung eben dieser Phase unterdriickt.

-40)

+—— Liquidus Minimum

AH' Tk Jimole of atoms)!
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—

Temperature °C

-Em . i ; L 1 i .= 1
0 20 LD 60 80 100
Cr Atomic Percent Silicon 5

Abbildung 3.6: Diagramm der effektiven Bildungswéarme (AHef) fur die Bildung der jeweiligen Verbundphasen
(oben) und das Phasendiagramm (unten) fiir das Cr-Si-System. Jedes Dreieck des Diagramms der effektiven Bildungs-
warme reprasentiert die Energie, die als Funktion der Konzentration wahrend der Bildung einer bestimmten
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Chromsilicid-Phase freigesetzt wird. Ein gestricheltes Dreieck zeigt eine nicht kongruente Phase an, da sie im Fall der
Silizide Schwierigkeiten bei der Keimbildung haben (nach [186])
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4 Experimentelle Grundlagen

4.1 Methodik und Systematik der Schichtsynthese

Die in dieser Arbeit abgeschiedenen Schichten wurden allesamt in einer Beschichtungsanlage
des Typs Z550 der Firma Leybold mit dem Verfahren der Hochleistungskathodenzerstaubung
(magnetron sputtering) angefertigt. Diese verfiigt Giber einen zylindrischen Rezipienten mit vier
individuellen Kathoden, sowie einer hochfrequenten Spannungsquelle zum Anlegen einer Span-
nung am Substrattisch, welche fiir das Plasmaadtzen verwendet werden kann. Ein Querschnitt
des rotationssymmetrischen Rezipienten und den darin verbauten Komponenten der Beschich-
tungsanlage ist in Abbildung 4.1 gezeigt. An dieser Anlage verlauft der Beschichtungsprozess in
einem sogenannten ,top-down“-Prozess (Ubersetzt: von oben nach unten), was bedeutet, dass
sich die verwendeten Targets auf der Oberseite des Rezipienten befinden und die Substrate auf
einem Substrattisch darunter platziert werden. Zuséatzlich kommt hier eine Lochblende, knapp
unterhalb der Kathodenoberflache zum Einsatz, die dafiir Sorge tragt, dass die Beschichtung der
Substrate nur an der jeweiligen Offnung der Blende stattfindet. Dies ist zum Beispiel wihrend
des Vorzerstdubens der Targets vor der Beschichtung von groRer Bedeutung, um eine unge-
wollte Beschichtung der Substrate zu vermeiden. Unterhalb des Substrattisches ist eine Dunkel-
feldabschirmung angebracht, welche eine Beschichtung der Kammerwande verhindert. Sowohl
die Blende als auch der Substrattisch sind getrennt voneinander individuell steuerbar.

Kathode A Kathode B

S | IS |

. rr_—______
Blende
Substrat
-
| Substrattisch |
Dunkelfeldabschirmung
Abbildung 4.1: Querschnitt des Rezipienten der in dieser Arbeit verwendeten Kathodenzerstaubungsanlage von

Typ Leybold Z550.

Zusatzlich ist eine programmierbare elektronische Viellagensteuerung verbaut, welche es er-
moglicht, durch eine gekoppelte Bewegung von Substratteller und Blende an drei gewlinschten
Positionen (und demnach mit drei Kathoden), Viellagenschichten zu synthetisieren, was
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schematisch in Abbildung 4.2 abgebildet ist. Der Beschichtungsprozess fiir eine Viellagenschicht
verlauft dabei im ,,Start-Stopp“-Modus, bei dem die Lagendicke einer spezifischen Schicht des
Viellagenverbundes (in dieser Arbeit am Beispiel des jeweiligen betrachteten Metalls) anhand
der Beschichtungszeit unter der Kathode in Abhangigkeit der gewahlten Prozessparameter be-
stimmt wird. Dadurch kann neben der Gesamtanzahl an Einzellagen auch deren genaue Abmes-
sung eingestellt werden. Es bewegt sich dabei stets im Uhrzeigersinn zuerst die Lochblende un-
ter die vorgesehene Kathode, wahrend der Tisch im Anschluss nachfahrt. Nach Ablauf der
eingestellten Beschichtungszeit fahrt die Offnung der Blende zur nichsten Kathode. Es kénnen
so bis zu drei Kathoden fiir den Viellagenaufbau eingesetzt werden, wodurch in dieser Arbeit
Lagenstapel in ABAB- sowie ABCABC-Folge realisiert werden.

: p/// /

Substrattisch

Lochblende

®:0

v///////

\\ L
\\ OBy

Abbildung 4.2: Draufsicht des Rezipienten mit drei verfigbaren Kathodenpositionen, der darunterliegenden
Lochblende (gestreift) sowie dem darunter befindlichen Substratteller (gepunktet) mit Substrat.

Fiir die Beschichtung stehen vier Spannungsquellen zur Verfiigung, wovon jeweils zwei eine
elektrische Leistung in Form einer Gleichspannung liefern und zwei eine hochfrequente Wech-
selspannung bereitstellen. Die Hochfrequenz-Spannungsquellen erfordern fiir den Betrieb einer
Kathode ein Anpassungsnetzwerk (d.h. eine regelbare elektrische Schaltung aus Spulen, Kon-
densatoren und Filtern), das dazu dient, die Impedanz auf das jeweilig verwendete Beschich-
tungsmaterial einzustellen. An der Beschichtungsanlage sind zwei solcher Anpassungsnetzwerke
fiir den hochfrequenten Betrieb von Kathoden fest verbaut. Somit kdnnen die hochfrequenten
Spannungsversorgungen aufgrund der Bauweise nur an spezifischen Kathodenpositionen ver-
wendet werden. Dadurch entstehen Restriktionen in der Anordnung und in der moglichen Kom-
bination der Spannungsquellen im Betrieb der Kathoden. Die in Abbildung 4.2 abgebildeten
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Kathodenpositionen A. B und C kénnen nur mit bestimmten Spannungsquellen verbunden wer-
den. Eine Kathode in Kathodenposition A ist daher nur im Betrieb mit einer HF-Spannungsquelle
moglich, wahrend eine Kathode in Kathodenposition B nur mit einer DC-Spannungsquelle be-
trieben werden kann. Fir eine Kathode in Kathodenposition C besteht die Moglichkeit sowohl
eine HF-als auch eine DC-Spannungsquelle anzuschlielen. Der Abstand zwischen den Targets
und den Substraten betrdgt ca. 50 mm. Das fiir den Beschichtungsprozess notwendige Hochva-
kuum wird Uber einen Pumpstand, bestehend aus einer Vorpumpe sowie einer Vakuumtur-
bomolekularpumpe, erzeugt. Der Restgasdruck im Rezipienten war fur alle Versuche < 5*10* Pa.
Die Steuerung des Prozessgasflusses erfolgte mittels eines Massenflussreglers des Typs "Multi
Gas Controller 547C" der Firma MKS Instruments. Vor jeder Schichtabscheidung wurden die ver-
wendeten Targets fur 3 min mit 200 W der anliegenden Spannungsquelle (HF/DC) gegen die
Blende zerstdubt, um Verunreinigungen, wie native Oxidschichten oder Fremdpartikel, zu ent-
fernen. Auf einen Plasmadatzprozess und eine Substratvorspannung wird in den durchgefihrten
Experimenten verzichtet und der Substrattisch ist geerdet.

Die verwendeten Substratwerkstoffe wurden gemaR der erforderlichen Analysemethoden so-
wie der vorgesehenen Warmebehandlung der abgeschiedenen Schichten ausgewahlt. Als Mo-
dellwerkstoff in der Beschichtungsentwicklung sind einkristalline Silizium-Wafer weitverbreitet.
Dies bringt den Vorteil einer hochpolierten Oberflaiche sowie einer geringen Defektdichte,
wodurch eine klar definierte Grenzflache zwischen Schicht und Substrat erzeugt werden kann.
In dieser Arbeit wurden quadratische einkristalline Si-Substrate mit einer (100)-Orientierung
(CrysTec GmbH), welche mit einer thermischen Oxidschicht von 1 um versehen sind, verwendet.
Diese haben eine Kantenlange von 9 mm und eine Dicke von 380 um. Fiir die Untersuchungen
der Phasenbildung bei einer nachgelagerten Warmebehandlung wurden einkristalline Saphir-
Substrate der Firma Korth Kristallzucht GmbH verwendet. Diese sind ebenfalls quadratisch mit
einer Kantenlange von 10 mm und eine Dicke von 1 mm. Alle Substrate wurden vor der Be-
schichtung in einem Ultraschallbad fiir 10 min in Aceton gereinigt, um Kontaminationen der
Oberflache zu minimieren.

4.1.1 Einlagenschichten im System Ru-Al

Wie in Kapitel 2.5 beschrieben wurde, zeichnet sich die RuAl-Phase durch eine Reihe aullerge-
wohnlicher Eigenschaften aus, was sie zu einem potenziellen Kandidaten fiir den Einsatz als
Schutzschicht in hochbeanspruchten Bauteilen macht. Gleichzeitig zeigt sich jedoch auch, dass
die Synthese dieser Phase nicht trivial ist und meist nur durch komplexe Prozessflihrungen er-
reicht wird. Flr diese Arbeit wurde ein neuartiges pulvermetallurgisches Ru-Al-Target der Firma
Plansee Composite Materials GmbH verwendet, das eine nominelle Zusammensetzung von
50/50 at. % Ru/Al aufweist. Da es, Stand heute, keinerlei Daten tber das Zerstaubungsverhalten
eines solchen Targets gibt, wurde in dieser Arbeit eine breiter angelegte Studie aufgesetzt, wel-
che die Prozessparameter und die Mikrostruktur der entstehenden Diinnschichten in Korrela-
tion setzt. Voruntersuchungen an NiAl-Einlagenschichten zeigten, dass der sensitivste Parame-
ter bei der Diinnschichtsynthese der intermetallischen B2-Phasen der Argon-Gasdruck wahrend
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des Beschichtungsprozesses ist. Andere Parameter wie die Leistung am Target oder die Substrat-
vorspannung zeigten ebenfalls einen Einfluss, der jedoch eine kleinere Auswirkung auf die Mik-
rostruktur zu haben scheint. Auf Grundlage dieser Erfahrungswerte wurden fiir die Abscheidung
der Ru-Al-Dinnschichten unter Verwendung des pulvermetallurgischen Targets finf verschie-
dene Werte fur den Argon-Gasdruck ausgewadhlt, insbesondere mit Bezug zu den mittleren
freien Weglangen und der rdumlichen Verteilung der zerstdubten Atome in der Kathodenzer-
staubung sowie unter Berlicksichtigung der Verhaltnisse an der Leybold-Beschichtungsanlage
(siehe Tabelle 4-1). Die restlichen Prozessparameter, also die angelegte Leistung von 250 W
ohne Substratvorspannung und ohne Heizelement, wurden als konstant gewahlt. Das Struktur-
zonen-Modell nach Thornton bildet die Grundlage fiir die werkstoffwissenschaftliche Auswahl
der Prozessgasdriicke. Diese wurden so gewahlt, dass unterschiedliche Morphologien und deren
Auswirkung auf die Schichteigenschaften identifiziert werden kénnen. Nach der Schichtsynthese
wurden diese Proben im Hinblick auf ihre chemische Zusammensetzung, Wachstumsmorpholo-
gie, Wachstumsrate, Mikrostruktur sowie mechanische Eigenschaften untersucht.

Das verwendete Target wurde aus elementarem, nicht legiertem Aluminium- und Ruthenium-
pulver in einem Verhaltnis von 50/50 at. %, mit einer durchschnittlichen KorngréRe unter 50 um,
pulvermechanisch hergestellt. Die Verdichtung der fiir die Herstellung des Targets verwendeten
Ru- und Al-Kérner erfolgte durch anschlieBendes Pressen und Schmieden bei einer Hochsttem-
peratur im Bereich von 400 °C, um die Bildung intermetallischer Phasen zu vermeiden. Infolge-
dessen wurde ein Verbundwerkstoff aus Ruthenium-Kornern eingebettet in eine Aluminium-
matrix erzeugt, der keine weiteren Phasenbestandteile aufweist. Die metallische Reinheit der
Ausgangsmaterialien betrug jeweils 99,9 %, und die Dichte des fertiggestellten Targets liegt Giber
95 % der theoretischen Dichte von RuAl. Im Rahmen der Versuchsreihe wurden diinne Schichten
mit einer Gesamtdicke von je =4 um abgeschieden. Die Substrate (polierte einkristalline Sa-
phirsubstrate (10x10x1 mm3) mit einer c-Achsen-Orientierung) wurden nicht zusatzlich erhitzt,
sodass die Temperaturen wahrend der Abscheidung im Bereich von 80 °C-120 °C lagen (Erwar-
mung aufgrund von Wechselwirkungen mit dem Plasma). Nach Erreichen eines Basisdrucks von
< 2*10* Pa, wurde das Ru-Al-Target 3 min lang bei 250 W DC-Targetleistung in einer Ar-Atmo-
sphére (Reinheit 6.0) gegen die verwendete Blende zerstdubt. Fir die Versuche wurde in allen
Fallen eine Gleichstromspannung von 250 W angelegt und der Substrattisch wurde geerdet.

Tabelle 4-1: Prozessparameter der Diinnschichtabscheidung von einem 50/50 Ru/Al-Target bei einer Gleich-
spannungs-Leistung von je 250 W

Probe A B C D E
Ar-Druck 0,1 0,4 0,6 1,0 2.0
[Pa]

4.1.2 Synthese bindrer Ru/Al-Viellagenschichten

Um die Phasenbildung in nanoskaligen Viellagenschichten im System Ru/Al gezielt untersuchen
zu kénnen, werden binare Viellagenschichten aus Ruthenium- und Aluminium-Lagen mit variie-
render Doppellagendicke A abgeschieden. Als Target Materialien werden zwei Platten aus
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Aluminium (Reinheit 4N, FHR Anlagenbau) und Ruthenium (Reinheit 3N, Kurt J. Lesker) mit ei-
nem Durchmesser von 75 mm und einer Dicke von 5 mm (Al) beziehungsweise 3 mm (Ru) ver-
wendet, welche auf einem wassergekihlten Kupferhalter aufgebracht sind. Diese sind in einer
180°-Anordnung auf Kathodenposition B (Ru) und C (Al) im rotationssymmetrischen Rezipienten
angeordnet. Jedes der verwendeten Targets ist an eine Gleichspannungsquelle angeschlossen,
sodass die an die Kathoden angelegte Leistung individuell variiert werden kann. Die Viellagenar-
chitektur wird im Top-Down-Beschichtungsprozess durch sequenzielle Abscheidung im Start-
Stopp-Verfahren auf dem zuvor beschriebenen rotierenden Substrattisch mit einem vertikalen
Abstand von 50 mm zu den Targets erzeugt. Das Verhaltnis der Schichtdicken bei einer atomaren
Gesamtzusammensetzung von 1:1 Al/Ru betrédgt 1,22 und wird fuir alle mehrlagigen Dinnschich-
ten berlicksichtigt. Dies wurde unter Vernachlassigung der spezifischen Dichte aus den molaren
Volumen der beiden Elemente errechnet. Als Substrate werden sowohl polierte Saphir-Einkris-
talle (c-Achsen orientiert, 10x10x1 mm?3) als auch einkristalline Si-Substrate mit (100)-Orientie-
rung mit thermischem Oxid verwendet. Erstere kommen zur Verwendung, um Wechselwirkun-
gen mit den Schichtmaterialien bei der anschlieBenden Warmebehandlung zu vermeiden,
wahrend die Schichten auf Si zur Schichtcharakterisierung im abgeschiedenen Zustand dienen.
Vor der Dinnschichtabscheidung wird die Vakuumkammer auf einen Restdruck von unter 3*10°
4 Pa evakuiert, bevor das Arbeitsgas Ar 6.0 zugefiihrt wird.

Die Abscheidung erfolgt bei einem konstanten Argondruck von 0,4 Pa und einer Leistung von
60 W an jedem der beiden Targets, was zu einer Abscheiderate von 24 nm/min fir Ru und
37,5 nm/min flr Al fihrt. Vor der Beschichtung werden die Kathoden fir drei Minuten bei einer
Leistung von jeweils 250 W gegen die Blende zerstdaubt, um jegliche Oberflachenverunreinigung
zu entfernen. Die Lagendicken der jeweiligen Elemente Al und Ru in einer Doppellage sowie die
angestrebte Doppellagendicke sind in Tabelle 4-2 abgebildet und ergeben sich aus den Betrach-
tungen der Phasenbildung in nanoskaligen Viellagenschichten in Kapitel 3.3.

Tabelle 4-2: Systematik der binaren Viellagenschichten im System Ru/Al
Bilayerperiode Gesamtdicke Lagendicke Al | Lagendicke Ru | Bilayer-Anzahl
[nm] [um] [nm] [nm]
160 4 88 72 25
80 4 44 36 50
40 4 22 18 100
20 4 11 9 200
10 4 5,5 4,5 400

4.1.3 Synthese ternarer Ru-Al-X (X=Hf, Cr, Cu) Viellagenschichten

Die Untersuchungen an terndren Viellagenschichten stellen ein Experiment dar, bei dem der
Einfluss einer teilweisen Substitution des Ruthenium-Gehaltes durch die Legierungselemente
Hafnium, Chrom und Kupfer auf die Phasenbildung sowie die daraus resultierende Mikrostruk-
tur der Dinnschichten und deren Eigenschaften untersucht wird. Wie zu Beginn dieses Kapitels
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beschrieben bietet die fiir diese Arbeit verwendete Beschichtungsanlage die Moglichkeit, drei
Kathoden gleichzeitig oder sequenziell zu betreiben. Dies folgert fir die verwendete Konfigura-
tion der Beschichtungsanlage zwangsldufig in einem ABCABC...-Aufbau der Viellagenstruktur,
wodurch jedes der konstituierenden Elemente jeweils mit den beiden anderen Elementen eine
Grenzflache bildet. Die Untersuchungen dieser Arbeit beziehen sich auf eine Substitution des
Ru-Anteils von 10 at. % durch das Legierungselement X, was folglich einem Gesamtanteil von
5 at. % in den Viellagenschichten entspricht. Aus den Verhaltnissen der molaren Volumina der
jeweiligen Elemente resultieren die angestrebten Lagendicken wie sie in Tabelle 4-3 abgebildet
sind. Die dazu verwendeten planaren Targets mit einem Durchmesser von 75 mm aus Hf (Rein-
heit 3NS5, Sindlhauser Materials GmbH), Cr (Reinheit3N5, Sindlhauser Materials GmbH) und Cu
(Reinheit 4N, EVOCHEM Advanced Materials GmbH) sind auf Kathodenposition A mit einer hoch-
frequenten Spannungsquelle verbunden. Die Ru-Kathode befindet sich demnach auf Position A
und die Al-Kathode auf Position C, welche mit einer Gleichspannungsquelle verbunden sind. Die
verwendeten Substrate gleichen sich mit denen der zuvor beschriebenen Experimente, ebenso
die Prozessparameter mit Blick auf den Arbeitsgasdruck (0,4 Pa) und die verwendete Leistung
an den beiden Kathoden von Ru und Al. Die angelegte Leistung auf der Kathodenposition A
wurde je nach Lagendicke variiert, um eine moglichst exakte Abscheidung der gewiinschten Ab-
messungen zu erzielen. Diese belduft sich in Abhangigkeit der Zerstaubungsrate auf Werte zwi-
schen 20 und 80 W.

Tabelle 4-3: Systematik der ternaren Viellagenschichten in den Systemen X/Ru/Al (X=Hf, Cr, Cu)
Trilayer- | Legie- Lagendicke | Lagendicke | Lagendicke | Ru-Substi- | Trilayer-
periode rungsele- | Al [nm] Ru [nm] X [nm] tution Anzahl
[nm] ment X [at. %]

160 Hf 88,1 60,8 11,1 10 25
40 Hf 22,0 15,2 2,8 10 100
10 Hf 5,5 3,8 0,7 10 400
160 Cr 88,10 65,5 6,4 10 25
40 Cr 22,0 16,4 1,6 10 100
10 Cr 5,5 4,1 0,4 10 400
160 Cu 88,1 65,5 6,4 10 25
40 Cu 22,0 16,4 1,6 10 100
10 Cu 5,5 4,1 0,4 10 400

4.2 Methodik und Systematik der Schichtanalyse

4.2.1 Phasenidentifikation mittels Rontgendiffraktometrie

Seit der erstmaligen Vorstellung der Rontgendiffraktometrie im Jahre 1912 durch M. Laue, W.
Friedrich und P. Knipping, etablierte sie sich zu einem der am haufigsten angewendeten Verfah-
ren zur Untersuchung von Kristallstrukturen [187]. Das zugrundeliegende Prinzip basiert auf der
Streuung von Rontgenstrahlen an den Elektronenhiillen der Atome eines Festkdrperverbunds,
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wodurch Informationen (iber das zugrundeliegende Kristallsystem aber auch Aussagen beziig-
lich der KristallitgroRe, der Gitterparameter sowie der Eigenspannungen abgeleitet werden kén-
nen.

Die fiir die Phasenanalyse der untersuchten Proben in dieser Arbeit verwendete Anordnung von
Rontgenquelle, Probe und Detektor, ist die Bragg-Brentano Geometrie wie sie in Abbildung 4.3
zu sehen ist. Diese stellt die am haufigsten verwendete Messmethode im Bereich der Ront-
gendiffraktometrie dar. Dabei befinden sich Rontgenquelle und Detektor auf einem Fokussie-
rungskreis in dessen Zentrum die Probe liegt. Quelle und Detektor stehen dabei stets im selben
Winkel und Abstand zur Probe, wodurch gewahrleistet ist, dass der reflektierte Rontgenstrahl
auf den Detektor trifft. Die Anordnung wird aufgrund der Winkelverhaltnisse auch © — 26-An-
ordnung genannt.

Roéntgenquelle

Fokussierungskreis

Detektor

Abbildung 4.3: Schematischer Aufbau eines Rontgendiffraktometers in der Bragg-Brentano-Anordnung

Die Analyse der Kristallstruktur der vorliegenden Phasen erfolgt tber die konstruktive Interfe-
renz der Réntgenstrahlung an parallel zur Oberflache (0° 2-Theta) liegenden Netzebenen (hkl)
der zu untersuchenden Materialien. Dieser Effekt tritt auf, sofern die Bragg'sche Gleichung zwi-
schen der einfallenden Strahlung mit Wellenlange ./ und dem Netzebenenabstand dhqerfiillt ist:

ng* A =2x*dp *sinf 4.1

Die Ordnung der Reflektion im reziproken Raum wird dabei Gber ngrbeschrieben und ist ein ganz-
zahliges Vielfaches der Wellenlange A. Die vom Detektor gezahlten auftreffenden Rontgenquan-
ten werden dabei in der Einheit ,,Anzahl” (engl.: counts) oder ,, Anzahl pro Sekunde“ (engl.: counts
per second (cps)) Uber den 20 -Winkel aufgetragen. Uber die strukturspezifischen Reflexe
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aufgrund der Interferenzen lassen sich die vorhandenen Phasen und deren Netzebenenab-
stdnde ableiten, wobei die Intensitat der Beugungsreflexe von der Streufahigkeit der jeweiligen
Netzebene abhangt und somit erlaubt Textur-Effekte aus den erhaltenen Daten abzuleiten.

Neben der Phasenidentifikation und deren Orientierung gibt es noch weitere KenngréRen, die
sich Gber die Rontgenbeugungsanalyse bestimmen lassen. So lassen sich Gber die die Intensitat,
Form und Lage der Reflexe Rickschlisse auf die KristallitgréRe sowie die Gitterkonstanten zie-
hen:

1918 entdeckte P. Scherrer einen Zusammenhang zwischen dem spezifischen Rontgendiffrakto-
gramm eines Werkstoffs und seiner KorngrofRe [188]. Es wurde beobachtet, dass die Anzahl der
Netzebenen, welche mit den Rontgenstrahlen interagieren, eine Auswirkung auf die Reflex-
breite hat. Dies ist mit der zunehmenden koharenten Streuung bei einer groReren Einstrahltiefe
zu erklaren, was zu einer Aufweitung des Reflexes fiihrt. Der Zusammenhang wird Uber die
Scherrer-Gleichung beschrieben:

o __ K2
hkl = B - COS(Qhkl)

Dy beschreibt dabei die KristallitgroRRe eines Kristallits, welcher der ausgewerteten Netzebene

4.2

entspricht. Die Wellenlange der Rontgenstrahlung ist A, B die Halbwertsbreite des Reflexes
(FWHM; aus dem engl.: Full width at half maximum) und 6y, die Lage des Réntgenbeugungsre-
flexes aus der 2-Theta-Auftragung. Mit K wird ein Formfaktor beschrieben, der je nach Kristall-
struktur Werte zwischen 0,89 und 1 annimmt. Von der Halbwertsbreite des Reflexes muss zu-
satzlich eine technisch bedingte Instrumentenverbreiterung abgezogen werden, welche durch
Einflisse von Optiken, Filtern und anderen Bauteilen verursacht wird. Da auch weitere kristall-
spezifische Eigenschaften, wie Gitterfehler einen Einfluss auf die Reflexbreite haben, l3sst sich
aus der Scherrer-Gleichung lediglich eine MindestkorngrofRe bestimmen. [5] Des Weiteren gilt
ein direkter Zusammenhang zwischen einem Netzebenenabstand d;;; und den Gitterkonstan-
ten des jeweiligen Werkstoffs. Uber die Bragg-Gleichung (Formel 4.1) lassen sich die Winkel der
Beugungsreflexe in die Netzebenenabstande dj,,; Uberfiihren. Fiir den einfachsten Fall eines ku-
bischen Systems lasst sich aus Gleichung 4.3 die Gitterkonstante a berechnen:

1 R*+Ek*+ 12 4 a a3
—_—— e —— .
d? a? VhZ + k2 + 12

Fiir ein hexagonales System ergibt sich aus Gleichung 4.4:

1 4(h®+ k% +hk) 2 V3a c
= +—= >5d= + - 4.4

d? 3a? 2 T otk +hk |

Es lasst sich leicht erkennen, dass fir hexagonale Systeme die Bestimmung der Gitterkonstanten
nicht trivial ist. Je nach Anzahl der vorhandenen Netzebenen lasst sich die Gleichung, bezie-
hungsweise das Gleichungssystem, eindeutig I6sen. Dartiber hinaus kommt es aufgrund der In-
strumentenverbreiterung wie auch der KristallitgroRe und Gitterverzerrungen (g) des
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Werkstoffs zu einer Verbreiterung des Beugungsreflexes, was die exakte Winkelbestimmung er-
schwert. Dies hat zur Folge, dass die erhaltenen Werte lediglich als qualitative Abschatzung die-
nen und vor allem fiir nanokristalline Geflige nur schwer zu interpretieren sind.

Eine weitere und darauf aufbauende Methode ist die Bestimmung der KristallitgroRe Gber die
Auftragung des Williamson-Hall-Plots [189]. Dieser bietet eine Methode zur Bestimmung von
KorngrolRe und Gitterverzerrungen in kristallinen Materialien mittels der, tber die R6ntgenbeu-
gung erhaltenen Beugungsreflektionen, deren Halbwertsbreite durch zwei Hauptfaktoren be-
einflusst werden: die GroRe der Kristallite und die mikrostrukturellen Gitterverzerrungen inner-
halb des Werkstoffs. Der Williamson-Hall-Plot basiert auf einer Modifikation der Scherrer-
Gleichung und beriicksichtigt dabei die Gitterverzerrungen €. Dazu wird angenommen, dass
diese eine Verbreiterung des Beugungsreflexes proportional zu tan 6 verursachen. Der Zusam-
menhang zwischen Gitterverzerrungen und der Halbwertsbreite kann {iber die Theorie der elas-
tischen Dehnungen im Kristallgitter hergeleitet werden. Eine mikrostrukturelle Verzerrung, be-
schrieben durch g, fihrt zu einer breiteren Streuung der Rontgenstrahlen am verzerrten
Kristallgitter, wodurch der Winkelbereich, in welchem die konstruktive Interferenz auftritt, vari-
iert. Die Breitenzunahme des Beugungsreflexes ist proportional zur Verzerrung und steigt mit
zunehmendem Beugungswinkel 28. Zusatzlich wurde aus empirischen Daten ein Faktor 4 be-
stimmt, welcher sich aus der Berlicksichtigung symmetrischer Effekte der Verzerrung auf beiden
Seiten des Beugungsreflexes sowie aus der Streuung an dreidimensionalen Strukturen ergibt.
Der zusatzliche Term fiir die Reflexverbreiterung, welcher durch die Verzerrung eingefiihrt wird,
kann demnach mit 4*e*tan 8 beschrieben werden. Die Gesamtbreite B ergibt sich somit als
Summe der beiden Effekte zu:

B K#*2A
"~ D *cos®

Durch Multiplikation beider Seiten mit cosB ergibt sich die lineare Williamson-Hall-Gleichung

+ (4 * £ * tanB) 4.5

(Gleichung 4.6), in welcher nur die Mikroverzerrungen der untersuchten Probe vom betrachte-
ten Winkel des Beugungsreflexes abhangig ist.

K*2A i
B*cosG=T+(4*s*sm6) 4.6

Unter Anwendung auf mehrere Beugungsreflexe einer vorliegenden Phase, kann diese Glei-
chung nun grafisch als lineare Beziehung zwischen B*cosb und 4*sin0 dargestellt werden, wobei

aus dem erhaltenen y-Achsenabschnitt T}\ die KorngrofRe D ermittelt werden kann. Die Steigung

der Ausgleichsgeraden zwischen den berechneten Punkten entspricht folglich der Gitterverzer-
rung €.

Eine weitere mikrostrukturelle KenngréRe, die aus der Analyse der Rontgendiffraktometrie ab-
geleitet werden kann, ist der Gitterparameter der vorliegenden Phase Uber die Nelson-Riley-
Methode [190]. Diese nutzt die Winkelabhangigkeit der Messfehler bei der Bestimmung von
Gitterparametern durch eine Korrekturfunktion, die den systematischen Fehler minimiert. Hin-
tergrund ist die Genauigkeit der Winkelmessung in der rontgenographischen Analyse, welche
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mit dem Beugungswinkel 20 korreliert, wobei die Genauigkeit bei mittleren Winkeln (etwa bei
20=45°) am hochsten ist und bei kleinen und grofRen Winkeln abnimmt. Die Nelson-Riley-Me-
thode korrigiert diese systematischen Abweichungen indem sie die Gitterparameter fir ver-
schiedene Beugungswinkel an eine spezifische Funktion des Winkels koppelt und die Werte
dann durch Extrapolation auf den idealen Gitterparameterwert optimiert. Grundlage ist die Nel-
son-Riley-Funktion:

1 0
f) = —(cosze + cos? —) 4.7

2 2
Diese Korrekturfunktion wurde empirisch abgeleitet, um die winkelabhangigen Fehler in der Git-
terparameterbestimmung zu minimieren. lhre Form ermdoglicht eine lineare Beziehung zwischen
der Korrekturfunktion und dem gemessenen Gitterparameter, wodurch sich der tatsachliche
Gitterparameter aus den Daten extrapolieren ldsst. Fiir die Bestimmung des Gitterparameters a
einer vorliegenden Phase wird zunachst anhand der Rontgenbeugungsdaten, die Gitterparame-
ter a(8) der gemessenen Netzebenenorientierungen lber Gleichung 4.3 berechnet. Zusatzlich
wird die Nelson-Riley-Funktion f(8) fir die gemessenen Reflexlagen bestimmt. Die berechneten
Gitterparameter a(0) werden gegen die berechneten Werte von f(8) in einem Diagramm aufge-
tragen. Aus diesem lasst sich nun die Abhangigkeit der Gitterparameter von den Korrekturfak-
toren anhand einer linearen Verteilung der erhaltenen Werte zeigen. Fiir die Auswertung wird
eine Ausgleichgerade durch die erhaltenen Punkte gelegt, wobei der y-Achsenabschnitt dieser
Geraden bei f(8)=0 den korrigierten Gitterparameter a angibt.

Da die Synthese von Dinnschichtwerkstoffen haufig mit der Ausbildung von Vorzugsorientie-
rungen spezifischer Netzebenen der sich bildenden Phasen einhergeht, benétigt es ein Werk-
zeug, um diese qualitativ beschreiben zu kénnen. Zu diesem Zweck kénnen réntgenographische
Polfiguren aufgenommen werden, welche die rdumliche Orientierung bestimmter Kristallebe-
nen in einem polykristallinen oder texturierten Material zeigt. Sie wird in der RGntgenbeugungs-
analyse verwendet, um die kristallographische Textur eines Materials zu erfassen, d.h., die be-
vorzugten Orientierungen der Kristallite in Bezug auf eine bestimmte Netzebenenlage im
Werkstoff. Die Messung einer Polfigur erfolgt in der verwendeten Rontgenbeugungsapparatur
durch systematisches Kippen und Drehen der Probe relativ zum Rontgenstrahl bei einem fixen
Einstrahlwinkel 8, welcher sich auf die Reflexlage einer Beugungsebene bezieht. Ein exemplari-
scher Aufbau der Messgeometrie ist in Abbildung 4.4 abgebildet. Um alle Raumrichtungen der
Ebene (hkl) zu erfassen, wird die Probe um 360° um die senkrechte Achse rotiert (Azimutwinkel
$) und dabei in Abhéngigkeit des Winkels die Intensitdt der gebeugten Rontgenstrahlung ermit-
telt. Im nachsten Schritt wird die Probe um die horizontale Achse gekippt (Neigungswinkel )
und wiederum um ¢ rotiert. Durch das systematische Variieren dieser beiden Winkel werden
die Intensitaten der Reflexe aus unterschiedlichen Richtungen aufgezeichnet. Die Intensitat der
gebeugten Rontgenquanten der untersuchte Netzebenenschar (hkl) wird in Abhangigkeit der
Winkel ¢ und  erfasst und das resultierende Datenset in eine stereographische Projektion (Pol-
figur) umgewandelt.
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Abbildung 4.4: Exemplarischer Messaufbau einer rontgenographischen Polfiguranalyse. Bei fixem Einstrahlwin-
kel © der Rontgenquanten, wird die Probe systematisch um den Winkel { verkippt und fiir jeden Winkel § die Inten-
sitat Uber den Azimutwinkel ¢ aufgetragen.

In dieser Arbeit erfolgte die Phasenanalyse und die Mikrostrukturcharakterisierung mittels Ront-
gendiffraktometrie (XRD) mit einem Panalytical Empyrean-System der Firma Malvern Panalyti-
cal GmbH. Dieses ist als flexibles und modulares Rontgendiffraktometersystem, fiir eine Vielzahl
von Anwendungen in der Werkstoffcharakterisierung konzipiert, wodurch unterschiedliche
Messtechniken zum Einsatz kommen.

Die Phasenanalyse wurde in Bragg-Brentano-Geometrie mit einem ,,Omega-shift” (Verkippung
der Oberflaichennormalen der Probe um 2°gegenliber dem einfallenden Strahl) unter Verwen-
dung von Cu Ka-Strahlung (A = 1,540598 A) durchgefiihrt. Hierzu wird die ,,i-core Optik“ verwen-
det, welche neben automatischen Blenden und Masken primar der Strahlkonditionierung, also
der Fokussierung, Kollimation und teilweise Filterung des Rontgenstrahls dient. Die Schrittweite
der Messung betragt 0,0131° mit einer Messzeit von 150 s pro Schritt. Als 1D-Liniendetektor
wurde ein PIXCEL3D Medipix3 1x1 verwendet, mit dem ein Messbereich von 3,347° gleichzeitig
ausgewertet werden kann. Der bei diesen Messungen abgedeckte 26-Bereich betrug 10°-100°.
Die Bestrahlungslange der Probe wurde durch den automatischen Divergenzspalt konstant auf
8 mm festgelegt. Die Auswertung der XRD-Rohdaten erfolgte mit der Highscore-Software unter
Verwendung der ,Powder-Diffraction-Files“ (PDF) der ICCD PDF5+-Datenbank des International
Centre For Diffraction Data, wodurch Informationen (iber Phasenzusammensetzung, Kristallini-
tat, kristalline Struktur, Netzebenenorientierung und Texturbildung gewonnen werden konnten.
Ndhere Informationen zu den Referenzen dieser Arbeit sind im Anhang angegeben.

4.2.1.1 In-situ Hochtemperatur-Rontgenbeugungsanalyse

Zur Untersuchung der Phasenbildung wahrend der Warmebehandlung wurde eine in situ Hoch-
temperatur-XRD-Analyse (in-situ HT-XRD) durchgefiihrt. Zu diesem Zweck wurde das zuvor

67



4 Experimentelle Grundlagen

erwdhnte Rontgenbeugungs-System verwendet, welches mit einer HTK 1200N-Kammer der
Firma Anton Paar Germany GmbH ausgestattet ist. Ein schematischer Querschnitt der Kammer
ist in Abbildung 4.5 gezeigt. Der Aufbau ermoglicht die Erwdarmung einer Probe unter verschie-
denen Atmosphéaren (Vakuum, Arbeitsgas oder Luft) wahrend gleichzeitig Réntgenbeugungs-
messungen durchgefihrt werden konnen. Die Durchlassigkeit flir Rontgenstrahlen wird durch
ein mit Graphit und Kapton abgedichtetes Fenster der zylindrischen Probenkammer gewahrleis-
tet, das gasdicht und temperaturbestandig ist. Die Probe wird auf einem Probenhalter aus Ko-
rund, der mit einem Temperatursensor ausgestattet ist, in der Mitte der Kammer platziert. Die
Erwarmung der Probe erfolgt durch Strahlungsheizung liber Heizelemente an den Kammerwan-
den. Diese sind wassergekihlt und zum Innenraum hin mit einer Korund Auskleidung versehen.
Um unterschiedliche Probengeometrien beriicksichtigen zu kénnen, aber auch um thermische
Ausdehnungseffekte auszugleichen kann der Probenhalter vertikal verfahren werden.

Kapton- and Graphitfolie

Heizelemente

Auskleidung

Probenhalter Vakuum-

Probe Pumpe

Abbildung 4.5: Querschnitt der Hochtemperatur in-situ Heizkammer des Typs HTK 1200N der Firma Anton-Paar

In dieser Arbeit wurde fiir alle untersuchten Proben ein Vakuum in der Kammer erzeugt, um
Korrosionseffekte zu verringern. Dazu wird nach dem Laden der Probe die Kammer vakuumdicht
verschlossen und dreimal mit Argon 6.0 gesplilt, bevor sie auf einen Basisdruck von 1 Pa evaku-
iert wird. Durch dieses Verfahren wird der Restsauerstoff in der Kammer verdrangt und durch
Evakuierung entfernt. Die Warmebehandlung und die XRD-Messungen werden dann im erzeug-
ten Vakuum durchgefiihrt. Zu Vergleichszwecken wurde vor Beginn der Warmebehandlung eine
erste XRD-Messung bei Raumtemperatur durchgefiihrt, um die Proben im abgeschiedenen Zu-
stand zu charakterisieren. Die Heizrate fiir die Versuche betragt jeweils 10 K/min. Bei Erreichen
einer Temperatur von 100 °C wird nach einer Verweilzeit von 10 Minuten ein Diffraktogramm
mit einer Messzeit von etwa 20 Minuten aufgenommen. Im Folgenden wird jede Probe mit der
gleichen Messsystematik jeweils immer in 50 K-Schritten auf die maximale Temperatur von
650 °C (fur bindre Ru/Al-Viellagenschichten) beziehungsweise 1000 °C (fiir terndre Ru/Al/X (X=

68



4 Experimentelle Grundlagen

Hf, Cr, Cu)-Viellagenschichten) aufgeheizt. Im Anschluss wird die Probe wieder auf Raumtempe-
ratur abgekdhlt. Der sich daraus ergebende Verlauf der Temperatur in Abhangigkeit der Zeit ist
in Abbildung 4.6 fir eine in-situ Charakterisierung bis 1000 °C dargestellt.
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3
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Abbildung 4.6: Zeitlicher Verlauf der Temperatur wahrend einer in-situ Hochtemperatur Rontgenbeugungsana-
lyse.

4.2.2 Mikrostrukturanalyse mittels Elektronenmikroskopie

In der heutigen Zeit sind elektronengestitzte Verfahren zur Werkstoffanalyse nicht mehr weg-
zudenken. Diese bieten die Moglichkeit mikrostrukturelle Aspekte einer Probe zu visualisieren
und ferner durch physikalische Interaktion der Elektronen mit dem Probenkdrper werkstoffwis-
senschaftliche KenngréRen zu ermitteln. Erste Entwicklungen auf diesem Bereich kamen mit
dem Bau des ersten Transmissionselektronenmikroskops durch E. Ruska und M. Knoll im Jahre
1931 auf [191]. Im Vergleich zu den damals herkémmlichen Lichtmikroskopen wurden beschleu-
nigte Elektronen verwendet, um eine deutlich héhere Auflésung zu erreichen. Zwei Jahre spéater
verbesserte Ruska das Design, wodurch erstmals Strukturen sichtbar wurden, die weit unter den
Auflésungsgrenzen eines Lichtmikroskops lagen. Auf Grundlage dessen wurde 1935 das Raster-
elektronenmikroskop (REM) von Manfred von Ardenne entwickelt [192]. Dieser nutzte Elektro-
nenstrahlen, die er rasterartig liber eine Probe flihrte, um deren Oberflache zu analysieren. Erst
in den 1960er Jahren flhrten Fortschritte in der Elektronenoptik und Elektronik zur breiten Etab-
lierung der Technik. Sie ist bis heute eines der am haufigsten verwendeten Analysemethoden
im Bereich der Materialwissenschaften und Werkstofftechnik.
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4.2.2.1 Rasterelektronenmikroskopie (REM)

Das zugrundeliegende Prinzip der Rasterelektronenmikroskopie basiert auf der Wechselwirkung
zwischen Elektronen und der zu untersuchenden Festkérperoberflache. Im Rahmen der Analytik
erfolgt eine Abrasterung der Probe mittels eines fokussierten Elektronenstrahls. Dieser wird
Uber eine Gliihkathode aus einer Wolfram-Nadel oder einem LaBg-Prisma durch thermische An-
regung gewonnen. Die emittierten Elektronen werden in einem elektrischen Feld beschleunigt
und Uber eine Anordnung aus magnetischen Spiegeln fokussiert. Die Anregungsenergie Eo der
auftreffenden Elektronen auf die Probenoberflache fiihrt zu Wechselwirkungen der konstituie-
renden Teilchen des untersuchten Werkstoffs. Im resultierenden Wechselwirkungsvolumen,
auch als Anregungsbirne bezeichnet, entstehen neben Rickstreuelektronen (BSE, engl.: back
scattered electrons) auch Sekundarelektronen (SE, engl.: secondary electrons) sowie charakte-
ristische Rontgenstrahlung. Ein Abrastern der Probe ermoglicht eine komplettierende Analyse
eines Probenbereichs, wobei durch die Wahl der Detektoren unterschiedliche Informationen
gewonnen werden kdnnen. Dies erfolgt iber eine Zuordnung der erfassten Signale zu dem je-
weiligen abgerasterten Volumen. Das resultierende Bild stellt folglich keine optische Abbildung
dar, sondern zeigt eine Mengenverteilung der erzeugten Elektronen aus dem Anregungsvolu-
men. Im Folgenden werden die Abbildungsmoglichkeiten kurz beschrieben:

Sekundarelektronen (SE)-Bilder:
e Ermoglichen die hochauflosende Darstellung der Topografie der Probenoberflache.

e Werden durch niederenergetische Elektronen erzeugt, die aus der obersten Schicht der
Probe stammen.

Riickstreuelektronen (BSE)-Bilder:

e Zeigen Kontraste basierend auf der Ordnungszahl der Elemente in der Probe (z. B. schwere
Elemente erscheinen heller).

e Nitzlich zur Analyse von Phasengrenzen, Verunreinigungen und Materialhomogenitat.

Die erzeugte charakteristische Rontgenstrahlung findet hingegen Anwendung bei der Element-
bestimmung. Die energiedispersive Rontgenspektroskopie (EDX) erlaubt die Darstellung von Ele-
mentverteilungen auf einer Oberflache [193].

4.2.2.2 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Anders als in der Rasterelektronenmikroskopie werden in der Transmissionselektronenmikro-
skopie Elektronen und deren Interaktionen mit einer durchstrahlbaren Probe analysiert. Die Di-
cke des untersuchten Bereichs muss in diesem Fall <100 hm sein, um eine Penetration der Elekt-
ronen zu gewahrleisten. In Folge der Durchstrahlung der Probe treten verschiedene Effekte auf,
welche anhand von Detektoren und Analysatoren in bildgebender aber auch qualitativ analyti-
scher Form ausgewertet werden kénnen [194]. Prinzipiell lassen sich zwei Arten von Wechsel-
wirkungen der Elektronen, mit der zu untersuchenden Probe unterscheiden:
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Elastische Wechselwirkungen:

Bei elastischen Wechselwirkungen geben die Elektronen keine Energie an die Probe ab, sondern
andern ihre Richtung aufgrund der Coulomb-Wechselwirkung mit den Atomkernen oder Elekt-
ronenhiillen der Atome.

e Transmittierte Elektronen: Elektronen, die die Probe ohne Streuung durchqueren, tragen
zur Bildgebung im Hellfeldmodus (HF, oder auch BF im englischen (bright field)) bei. Diese
Elektronen liefern Informationen tber die Dichte und Dicke der Probe. Der Kontrast entsteht
durch Massenabsorption, Dickenschwankungen oder Beugungseffekte, die durch Defekte
wie Versetzungen, Korngrenzen oder Phasengrenzen verstarkt werden. Dadurch lassen sich
Rickschlisse auf die Mikrostruktur ziehen.

e Beugung (elastische Streuung an Kristallgittern): Elektronen werden an den periodischen
Gitterstrukturen der Kristalle gebeugt, was Beugungsmuster erzeugt. Diese Muster ermog-
lichen die Analyse von Kristallstrukturen, Phasen und Texturen des Materials. Anwendung
findet dies im Verfahren der SAED (selected area electron diffraction). Ahnlich der Réntgen-
beugung kann hier anhand der Beugungswinkel, beziehungsweise den daraus resultieren-
den Beugungsringen, eine Phasenanalyse vorgenommen werden.

e Dunkelfeld-Kontrast: Elektronen, die unter bestimmten Streuwinkeln abgelenkt werden,
tragen zur Bildgebung im Dunkelfeldmodus (DF) bei. Dadurch lassen sich spezifische Gitter-
ebenen oder Defekte in der Probe hervorheben. Dies kann, neben der Identifikation von
Defekten, auch fiir die von Kristalliten und Phasen verwendet werden.

e Scanning Transmission Electron Microscopy (STEM): Im Gegensatz zur klassischen Trans-
missionstechnik, kann dhnlich dem Verfahren der Rasterelektronenmikroskopie, im STEM-
Modus der Strahl stark fokussiert, punktweise rasternd (iber die Probe bewegt werden. Da-
bei werden verschiedene Wechselwirkungen der Elektronen mit der Probe genutzt, um zu-
satzliche, detaillierte Informationen Gber deren Struktur und Zusammensetzung auf atoma-
rer Skala zu gewinnen. Eine besonders wichtige Bildgebungsmethode im STEM ist das
Hochwinkelringdunkelfeld (HAADF, High-Angle Annular Dark Field), das einen direkten Z-
Kontrast (Massekontrast) liefert und somit schwerere Elemente heller erscheinen lasst. Aber
auch Abbildungen in Hellfeld- oder Dunkelfeldmodus sind hier méglich.

¢ Interferenzeffekte:
Ein vergleichsweise neuartiges bildgebendes Verfahren beruht auf der Wechselwirkung
der Elektronen nach Durchstrahlen des Probenmaterials. Mittels Interferenz von direkt
transmittierten und gebeugten Elektronenwellen, kann durch das Objektivsystem des
Mikroskops die Information zu einem hochaufgeldsten Bild zusammengesetzt werden
(HR-TEM, high resolution TEM). Der Phasenkontrast ist dabei entscheidend fiir die Sicht-
barkeit atomarer Strukturen und spiegelt die atomare Struktur wider. Durch Anwen-
dung einer Fast-Fourier-Transformation (FFT) wird die Umwandlung von Bildinformati-
onen aus den Interferenzmustern (Mikrostruktur der Probe) raumlich aufgelost, was
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insbesondere fiir die Untersuchung der Kristallstruktur, der Orientierung, von Defekten
und der Bildqualitat hilfreich ist.

Inelastische Wechselwirkungen:

Bei inelastischen Wechselwirkungen verlieren die einfallenden Elektronen Energie, indem sie
durch StoRRe Energie an die Atome des Probenmaterials (ibertragen. Diese Energieverluste fiih-
ren zu verschiedenen physikalischen Effekten, welche zur Analyse chemischer, struktureller und
elektronischer Eigenschaften der Probe genutzt werden kénnen.

e Anregung von Elektronen: Elektronen kénnen die Valenz- oder Kernniveaus eines Atoms
anregen. Diese Prozesse flihren zur Emission von charakteristischer Rontgenstrahlung oder
Auger-Elektronen und ermdglichen chemische Analysen mittels energiedispersiver Ront-
genspektroskopie (EDX) oder Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS).

e Kernnahe lonisation: Hochenergetische Elektronen kénnen innere Schalen von Atomen io-
nisieren. Die daraus resultierende charakteristische Rontgenstrahlung erlaubt die Elemen-
tanalyse.

In dieser Arbeit kamen verschiedene Gerate fiir die bildgebende nanoskalige Gefligeanalyse zum
Einsatz:

Fiir die TEM-Analyse der Ru-Al-Einlagenschichten wurden die Querschnittslamellen mit einem
Thermo Fisher SCIOS 2 Gerat mit fokussiertem lonenstrahl prapariert. Die TEM-Untersuchungen
wurden an einem FE/ Tecnai F20 durchgefiihrt, welches mit einer Feldemissionskanone ausge-
stattet ist und mit einer Beschleunigungsspannung von 200 kV betrieben wurde. Die Untersu-
chung der Mikrostruktur der Beschichtungen erfolgte mittels Hellfeld- und Dunkelfeldbildern in
verschiedenen Variationen. Die Bestimmung der Gitterkonstanten erfolgte auf Basis hochauflo-
sender TEM-Mikroaufnahmen sowie der Elektronenbeugungsmuster.

Fur die Analyse der bindren Ru/Al-Viellagenschichten wurde fir die Praparation einer durch-
strahlbaren Querschnittslamelle ein Rasterelektronenmikroskop mit fokussierter lonenfein-
strahlanlage (FEI Helios Nanolab600) eingesetzt, welches mit einem Rastertransmissionselekt-
ronenmikroskop (STEM)-Detektor ausgestattet ist. Die Aufnahme der Elektronenbeugungsbilder
erfolgte unter Verwendung eines Transmissionselektronenmikroskops (TEM) des Typs JEOL JEM
2010F. Die STEM-Abbildung erfolgte bei einer Spannung von 30 kV unter Verwendung des STEM-
und des SEM-Detektors in den Modi Hellfeld (BF), Dunkelfeld (DF) und Hochwinkelringdunkel-
feld (HAADF). Im Rahmen der TEM-Charakterisierung wurde eine Beschleunigungsspannung von
200 kV verwendet, wahrend ein Apertur-Durchmesser von 800 nm gewahlt wurde, um Elektro-
nenbeugungsmuster fiir spezifische Bereiche zu erlangen.

Die Analyse der ternaren Ru/Al/X (X=Hf, Cr) wurde mittels eines Transmissionselektronenmikro-
skops des Typs Talos F200X der Firma Thermo Fisher Scientific Inc. mit Schottky X-FEG Emitter
und einer Arbeitsspannung von 200 kV, durchgefiihrt. Das verwendete Super-X EDX-System mit
4 Detektoren ermoglicht eine schnelle Aufnahme 2D-EDX Elementverteilungsbilder. Des
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Weiteren wurden mikrostrukturelle Analysen mittels unterschiedlicher Hellfeld- und Dunkel-
felddetektoren, sowie der Elektronenbeugungsanalyse angewandt.

4.2.3 Charakterisierung der chemischen Zusammensetzung mittels
Elektronenstrahl-Mikrobereichsanalyse

Die Elektronenstrahl-Mikrobereichsanalyse (auch Elektronenstrahl-Mikrosonde, engl. Electron
Probe Micro-Analysis, EPMA) ist eine Methode zur quantitativen chemischen Analyse von Pro-
ben auf mikroskopischer Skala. Sie basiert auf der Wechselwirkung eines fokussierten Elektro-
nenstrahls mit der zu untersuchenden Probe und der Analyse der dabei erzeugten charakteris-
tischen RoOntgenstrahlung. Die EPMA bietet eine sehr prazise Moglichkeit, die chemische
Zusammensetzung von Werkstoffen auf mikroskaligen Bereichen zu bestimmen. Dafiir wird ein
Elektronenstrahl in einer Elektronenkanone erzeugt (z. B. durch eine Wolframkathode oder
LaBe-Kristalle). Dieser wird mithilfe von elektromagnetischen Linsen auf die Probe fokussiert und
auf einen sehr kleinen Bereich (typischerweise mit einem Durchmesser von 1-2 um) gebiindelt.
Die Elektronen treffen mit hohen Energien von 5-30 keV auf die Probenoberflache und erzeugen
eine sogenannte Anregungsbirne, in welcher die charakteristische Rontgenstrahlung erzeugt
wird. Die auftreffenden Elektronen kollidieren dabei mit den Elektronen der Atomhiillen des
Probenkdrpers. Wird ein Elektron aus einer niederen Schale herausgeschlagen, so wird die ent-
stehende ,,Licke” aus einer Schale mit hoherem Energieniveau wieder besetzt. Dabei entsteht
eine elementspezifische charakteristische Rontgenstrahlung. Diese wird Uber einen wellenldn-
gen-dispersiven Detektor, nach dem Prinzip der Beugung von Réntgenstrahlen an einem Kristall,
gemal dem Bragg’schen Gesetz analysiert. Dabei wird die von der Probe emittierte charakteris-
tische Rontgenstrahlung, in ihre spezifischen Wellenlangen an einem Analysatorkristall aufge-
trennt. Diese Wellenldngen sind element-spezifisch und erlauben eine prazise qualitative und
quantitative Analyse.

Um unterschiedliche Wellenldngen (und damit verschiedene Elemente) zu analysieren, wird der
Kristall gedreht, wobei sich der Beugungswinkel 8 entsprechend dndert. Jeder Winkel entspricht
einer spezifischen Wellenlange, die auf den Detektor trifft, wobei die Intensitat der Rontgen-
strahlen mithilfe eines Gaszdhlrohrs oder eines Szintillationsdetektors gemessen wird. Die ge-
messene Intensitat der charakteristischen Rontgenstrahlung ist proportional zur Konzentration
des entsprechenden Elements in der Probe. Dadurch sind auch quantitative Analysen mit Ge-
nauigkeiten von unter 0,01 % moglich. Ein weiterer Vorteil gegenliber der verwandten EDX-Ana-
lyse ist der weite Bereich an detektierbaren Elementen. Durch den Einsatz unterschiedlicher
Analysatorkristalle (z. B. PET, LiF, TAP), wird die Analyse von leichten Elementen (z. B. Bor) bis
zu schweren Elementen (z. B. Wolfram) erméglicht.

Die Ru-Al-Einlagenschichten in dieser Arbeit wurden mit einem Cameca SX 100 System durchge-
fiihrt, welches mit einer Beschleunigungsspannung von 15 keV und einer Stromstarke von 30 nA
betrieben wurde. Im Rahmen der Analyse wurden an jeder Probe drei verschiedene Oberfla-
chenbereiche untersucht und die angegebenen Werte fir die chemische Zusammensetzung
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reprasentieren den Durchschnitt dieser Messungen. Zu diesem Zweck wurden verschiedene
Analysatorkristalle (PET, PC2 und PC80) sowie Standardproben als Referenzen (VC, Ru, Al, AlFe,
Y3FesO12) verwendet.

4.2.4 Charakterisierung mechanischer Eigenschaften mittels
Mikroindentation

Die Mikroindentation hat ihre Wurzeln in der klassischen Hartepriifung, die erstmals im friihen
20. Jahrhundert entwickelt wurde, beispielsweise durch die Vickers- und Brinell-Harteverfahren.
Diese makroskopischen Methoden sind jedoch hinsichtlich des untersuchten Werkstoffs auf gro-
Rere Materialvolumina beschrankt und bieten keine Informationen zu lokalen Eigenschaften.
Mit der fortschreitenden Entwicklung nanoskaliger Materialien und dem Aufkommen neuer
Technologien in der Halbleiterindustrie und Nanotechnologie, wurde der Bedarf an praziseren,
lokal begrenzten Messmethoden immer grofRer.

In den 1970er- und 1980er-Jahren wurde die Mikroindentation als Weiterentwicklung der kon-
ventionellen Hartemessung eingefiihrt. Durch Fortschritte in der Prazisionsmesstechnik und
Elektronik war es nun moglich, die Eindringtiefe eines Indenters mit Nanometergenauigkeit zu
messen und die Belastung kontrolliert zu steuern. Entscheidende Entwicklungen waren die Ein-
fliihrung piezoelektrischer und elektromagnetischer Kraftaufbringungssysteme sowie die In-
tegration kapazitiver oder optischer Sensoren zur Tiefenmessung. Diese Innovationen ermog-
lichten die Aufzeichnung von Kraft-Eindringtiefe-Kurven, aus denen zusatzliche mechanische
Eigenschaften wie der Elastizitaitsmodul bestimmt werden konnten [195]. Die Mikroindentation
wurde somit zu einem unverzichtbaren Werkzeug fir die Charakterisierung von Diinnschichten
und nanostrukturierten Materialien. Ein entscheidender Vorteil der Mikroindentation im Ver-
gleich zur klassischen Harteprifung ist, dass sie auf sehr kleinen Skalen arbeitet und dadurch
lokale mechanische Eigenschaften erfassen kann. Dies macht die Methode besonders geeignet
fiir die Untersuchung von Dlnnschichten, welche meist nur wenige um dick sind.

Die zu Grunde liegende Technik und deren Auswertung basiert auf den von Oliver und Pharr
postulierten Zusammenhangen desgezielten Eindrickens eines harten Indenters mit definierter
Geometrie in die Oberflache eines Materials, wobei sowohl die aufgebrachte Kraft F [N] als auch
die resultierende Eindringtiefe h [nm] bei der Be- und Entlastung kontinuierlich gemessen wer-
den [196]. Die resultierende, sogenannte Kraft-Eindringtiefe-Kurve liefert die Grundlage fir die
Analyse der mechanischen Eigenschaften und ist schematisch in Abbildung 4.7 gezeigt. Beson-
ders geeignet ist diese Methode fiir die Untersuchung von Diinnschichten, welche meist nur
wenige um dick sind. Messtechnisch lassen sich zwei unterschiedliche Verfahren unterteilen.
Einerseits besteht die Moglichkeit der kraftgesteuerten Messung, bei welcher der Eindringkor-
per linear bis zu einer gewahlten Kraft x in das zu untersuchende Material gedriickt wird und
nach einer Haltezeit wieder entlastet wird. Eine weitere Moglichkeit ist die weggesteuerte In-
dentation, bei welcher die aufgebrachte Kraft des Eindringkorpers linear erhéht wird, bis eine
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maximale Eindringtiefe erreicht wird. In beiden Modi kommt es zu verschiedenen werkstoffspe-
zifischen Vorgadngen, welche prinzipiell in drei Kategorien eingeteilt werden kénnen:

Elastische Verformung:

Die reversible elastische Verformung entsteht durch eine Auslenkung der Atombindungen aus
ihrem Grundzustand, wobei ein linearer Zusammenhang zwischen der Spannung o und der Deh-
nung € gemak dem Hookeschen Gesetz gilt:

o=E-¢ 4.8

Nach der Entlastung befinden sich die Atome wieder in ihrer Ausgangslage und die makroskopi-
sche Dehnung relaxiert. In der Mikroindentation kann dies liber den Riicksprung des Materials
bei der Entlastung charakterisiert werden.

Plastische Verformung:

Uberschreitet die aufgebrachte Kraft die Streckgrenze R,, kommt es zu irreversiblen mikrome-
chanischen Verformungen. Diese treten in Form von Versetzungsbewegungen, Korngrenzgleiten
oder Zwillingsbildung auf, welche wiederum die Eigenschaften des Werkstoffs beeinflussen. Die
verbleibende Eindringtiefe nach Entlastung zeigt, welcher energetische Anteil des Eindrucks
durch plastische Deformation hervorgerufen wurde.

Bruch:

Dieses mechanische Versagen durch Rissbildung und -ausbreitung tritt auf, wenn die Aufge-
brachte Kraft die Festigkeit des Materials tiberschreitet. In der Mikroindentation tritt dies haufig
fiir sprode Materialien auf, welche keine plastische Verformung aufweisen.

Fiir die Berechnung mechanischer Eigenschaften und zur werkstoffwissenschaftlichen Analyse
wurden Uber die Jahre verschiedene Modelle entwickelt, um aus den erhaltenen Daten die ge-
winschten KenngréRen zu ermitteln. Das wohl etablierteste Modell ist die Auswertung nach der
Oliver-Pharr-Methode, welche es erlaubt, die ermittelten Daten der Mikroindentation fur die
Berechnung der gewiinschten WerkstoffkenngroRen heranzuziehen. Da der Messaufbau auf
dem prinzipiellen Konzept eines Harteprifers aufgebaut ist, lasst sich auch hier die Harte (H)
eines Materials anhand der betragsmaRig maximal aufgebrachten Kraft Fmax und der Kontaktfla-
che (A) des Eindrucks berechnen:

H= Fmax/A 4.9

Neben der Harte ist der E-Modul (E) einer der wichtigsten Werkstoffparameter und beschreibt
den Widerstand gegen eine elastische Dehnung des Materials. Nach Oliver-Pharr wird dieser aus
der Entlastungskurve der Indentation berechnet, wobei die Kontaktsteifigkeit S der Steigung der
Entlastungskurve entspricht, aus welcher der sogenannte reduzierte Modul E, anhand der Sned-
don-Gleichung bestimmt werden kann [197]:
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S
T-A 4.10

ET' = 1/2

Dieser reduzierte E-Modul leitet sich aus der Annahme ab, dass auch der Eindringkdrper einen
Anteil an elastischer Dehnung aufweist, welcher das Ergebnis aus der Mikroindentation ver-
falscht.

Neben diesen klassischen KenngréRen lassen sich auch Aussagen lber das elastisch-plastische
Werkstoffverhalten unter Last, also der Verformbarkeit des Materials, treffen. Hierzu kdnnen
die Flachenintegrale unter der Last-Eindringkurve herangezogen werden, wobei sich diese in ei-
nen reversiblen Anteil elastischer Verformungsarbeit Weis: und einen irreversiblen plastischen
Verformungsanteil Wt unterteilen lassen. Die dazu herangezogenen Flachenintegrale lassen
sich anhand der in Abbildung 4.7 gezeigten schematischen Kraft-Eindringkurve bestimmen.
Demnach kann die insgesamt verrichtete Arbeit Wi, Gber das Flachenintegral bis zur maximalen
Eindringtiefe h, bestimmt werden. Der Verlauf der Entlastungskurve bestimmt demnach die An-
teile der plastischen (hellgrau) und elastischen (schwarz) Flachenintegrale und damit die jewei-
ligen Anteile an der Formanderungsarbeit wahrend der Indentation.

Kraft-Eindringkurve

=z
E
E
©
T
-4
Eindringtiefe [nm] hy,
Abbildung 4.7: Schematische Kraft-Eindringkurve mit der plastischen (hpiast), elastischen (heiast) und maximalen

(hm) Eindringtiefe. Die Kontaktsteifigkeit S entspricht der Steigung von hep,st. Die Integrale Flache der plastischen For-
manderungsarbeit ist in hellgrau, die der elastischen Formanderungsarbeit in dunkelgrau eingefarbt.

Zur Bestimmung des Elastizitdtsmoduls, der Eindruckharte sowie der elastischen und plastischen
Verformungsenergien der diinnen Schichten wurde ein Mikrokombi-Prifgerat vom Typ MCT der
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Firma CSM (heute Anton Paar Germany GmbH) verwendet, wobei die Eindriicke gemal der Me-
thode von Oliver und Pharr durchgefiihrt wurden. Die Kraft-Weg-Kurven wurden im lastgesteu-
erten Betrieb aufgenommen. Die maximale Belastung des Vickers-Eindringkérpers wurde auf
100 mN festgelegt. Fiir jede Probe wurden neun Analysen durchgefiihrt und die in dieser Studie
angegebenen Ergebnisse resultieren aus den Mittelwerten dieser einzelnen Analysen. Die elas-
tischen und plastischen Dehnungsenergien wurden aus den Integralwerten der jeweiligen Teile
der resultierenden Eindringkurven abgeleitet.
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5 Ergebnisse

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse zur strukturellen und phasenanalytischen Untersu-
chung von Aluminium-basierten Viellagenschichten vorgestellt. Im Fokus steht die Phasenbil-
dung in bindren (Al-Ru) sowie terndren (Al-Ru-X) Schichtsystemen, wobei X die Ubergangsme-
talle Hf, Cr oder Cu reprasentiert. Das gezielte Design und die Herstellung von Viellagenschichten
auf Basis bindrer und terndrer Aluminium-Metall-Systeme ermdglichen eine prazise Steuerung
der Phasenbildung auf nanoskaliger Ebene. In dieser Arbeit steht die Untersuchung der struktu-
rellen Entwicklung solcher Schichtsysteme im Fokus, wobei insbesondere die kontrollierte Aus-
bildung intermetallischer Phasen durch geeignete Wahl der Elementkombination, Schichtdicken
und Stapelfolgen betrachtet wird. Aus diesem Grund wurden mittels Magnetron-Kathodenzer-
stdubung Viellagenschichten mit definierten Elementabfolgen und Schichtarchitekturen abge-
schieden. Dabei dienen sowohl das bindre System Ru-Al als auch die ternaren Systeme als Mo-
dell fiir das Verstandnis der Diffusions- und Reaktionsprozesse an den Grenzflachen. Durch
Variation der Einzelschichtdicken sowie gezielte Warmenachbehandlung konnten sowohl kine-
tische als auch thermodynamische Einflussfaktoren auf die Phasenbildung systematisch unter-
sucht werden. Ein zentraler Fokus der Untersuchungen ist die gezielte Ausbildung der interme-
tallischen Phase RuAl in der kubisch geordneten B2-Struktur. Die Ergebnisse zeigen inwieweit
sich diese gewlinschte Phase durch nanoskaliges Schichtdesign stabilisieren und kontrolliert er-
zeugen lasst und welche Rolle dabei insbesondere terndre Zusatze sowie Grenzflaicheneffekte
spielen. Zur bessern Interpretation der Ergebnisse wurden ebenfalls systematische Untersu-
chungen zur direkten Abscheidung von reinen Aluminium- und Ruthenium Einlagenschichten
sowie zu Einlagenschichten aus einer B2 RuAl-Phase durchgefiihrt, welche als Referenz fiir werk-
stoffwissenschaftlichen Analysen der aus den Viellagenschichten synthetisierten Diinnschichten
dienen. Die daraus gewonnenen Erkenntnisse lassen Riickschliisse auf die Mikrostruktur der je-
weiligen Werkstoffe im Mehrschichtverbund zu.

5.1 Ruthenium- und Aluminium-Einlagenschichten

In systematischen Untersuchungen zur Abscheidung von reinen Ruthenium- und Aluminium-
Einlagenschichten werden grundlegende Einfllisse der relevanten Zerstdubungsparameter (hier
Kathodenleistung, Druck und Substratvorspannung) auf die Mikrostruktur der Diinnschichten
untersucht. Zu diesem Zweck wurden Einlagenschichten mit einer Dicke von 4 um der reinen Al-
und Ru-Targets auf einkristallinen Si-Substraten synthetisiert und im Anschluss daran Uber die
Rontgenbeugung sowie einer STEM-Analyse charakterisiert Dazu wurden Dinnschichten unter
variierenden Bedingungen des Arbeitsgasdrucks (0,4 Pa und 2 Pa), der Kathodenleistung (50 W,
100 W und 500 W), sowie der Substartvorspannung (Substrat geerdet oder -100 V) synthetisiert.
Das Ziel besteht darin, die Auswirkungen physikalischer Gegebenheiten auf die variierten Pro-
zessgroRen zu erfassen. Besonderes Augenmerk liegt neben den relevanten Erkenntnissen der
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physikalischen Parameter (zum Beispiel der Entladungsspannung) auf den resultierenden Depo-
sitionsraten, sowie mikrostrukturellen Gefligemerkmalen der erhaltenen Diinnschicht in Form
von moglichen Vorzugsorientierungen von spezifischen Netzebenen, aber auch auf Kristallitgro-
Ren und makroskopische Defekte. Basierend auf diesen Erkenntnissen sollen optimale Schicht-
morphologien und Mikrostrukturen identifiziert werden, die eine Untersuchung der thermisch
induzierten Phasenbildung in nanoskaligen Viellagen erméglichen. Hintergrund dazu ist das ge-
zielte Design und die Synthese von Viellagenschichten auf Basis binarer und terndrer Aluminium-
Metall-Systeme, welche eine prazise Steuerung der Phasenbildung auf nanoskaliger Ebene er-
lauben. In dieser Arbeit steht die Untersuchung der strukturellen Entwicklung solcher Schicht-
systeme im Fokus, wobei insbesondere die kontrollierte Ausbildung intermetallischer Phasen
durch geeignete Wahl der Elementkombination, Schichtdicken und Stapelfolgen betrachtet
wird.

Neben den mikrostrukturellen Anforderungen an die jeweiligen Schichtlagen ergeben sich auch
designtechnische Grenzen, welche die Wahl der Parameter weiter einschrankt. Dies bezieht sich
vor allem auf die Ausbildung der Grenzflachen und die jeweiligen Lagendicke im Viellagenver-
bund. Die Durchmischung der Grenzflachen sollte demnach maoglichst gering gehalten werden,
um einerseits ein klar definiert System als Ausgangszustand zu erhalten, aber auch um die Bil-
dung intermetallischer Phasen an den Grenzflachen zu vermeiden. Gleichzeitig ist die Abschei-
dung dieser Schichten an experimentelle Grundbedingungen und damit auch an einen Kosten-
und Zeitaufwand gebunden. Diese technisch/wirtschaftlichen Randbedingungen fiihren zu Ziel-
gréRen von einer Depositionsrate zwischen 20 nm/min und 40 nm/min. Fiir die Analysemetho-
den dieser Arbeit ergibt sich eine Mindestschichtdicke von ca. 4 um und dementsprechend er-
geben sich fir die Abscheidung der Viellagenschichten mit einer breiten Variation an
Doppellagendicken (zwischen 10 nm und 160 nm) unterschiedlich hohe Lagenanzahlen (siehe
Kapite4.1.2). Die gewahlten Parameter der Schichtsynthese und die sich daraus ergebenden
Mikrostrukturen, Grenzflacheneffekte aber auch Depositionsraten miissen demnach fiir die An-
wendung optimiert werden.

Ruthenium-Einlagenschichten: Grundsatzliche Beobachtungen

Ruthenium weist bei Standardbedingungen eine hexagonal dichtest gepackte Kristallstruktur auf
und zeigt einen hohen Schmelzpunkt sowie eine hohe Massenzahl. Daraus leitet sich nach dem
Thornton-Diagramm eine feinkolumnare Mikrostruktur bei niedrigem Prozessgasdruck ab. Die
Ergebnisse der Untersuchungen zu Einlagenschichten aus Ruthenium zeigen sehr deutliche Ab-
hangigkeiten der Mikrostrukturen vom Gasdruck sowie einer Substratvorspannung. Diese Gro-
Ren wirken sich indirekt auf die Auspragung von Eigenspannungen in den Schichten und somit
auf die jeweilige Schichthaftung aus. Es zeigt sich insbesondere, dass sich fiir geringe Leistungen
von 50 W bis 100 W am Ru-Target und einer Abscheidung bei geringem Gasdruck (0,4 Pa Argon)
das Anlegen einer Substratvorspannung negativ auswirkt und zum Abplatzen der Ru-Einlagen-
schichten flhrt. Ein dhnliches Phanomen ist auch fir die Erh6hung des Ar-Gasdrucks von 0,4 Pa
auf 2,0 Pa zu beobachten. Erst bei einer angelegten Gleichstrom-Leistung von 500 W ist die
Schichthaftung unabhangig vom Ar-Gasdruck oder der gewahlten Substratvorspannung. Da bei
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einer solch hohen Leistungsdichte von ca. 11,3 W/cm?2die Abscheiderate weit (iber der ZielgréRe
liegt, wurde fiir die weitere Versuchsdurchfiihrung eine geringe Leistung von 50 W am Target
und eine Schichtabscheidung ohne Substratvorspannung bei einem Ar-Druck von 0,4 Pa ge-
wahlt.

Ruthenium-Einlagenschichten, abgeschieden bei 50 W Targetleistung, 0,4 Pa Argon-Gasdruck,
ohne Substratvorspannung

Die Oberflache einer Ru-Diinnschicht in Abbildung 5.1 weist eine homogene Oberflachenstruk-
tur, ohne erkennbare makroskopische und mikroskopische Wachstumsdefekte, Verunreinigun-
gen oder Zweitphasen auf. Demnach kénnen keine einzelnen Kristallite oder spezifische Wachs-
tumsmorphologien bestimmt werden.

HV [mag @ | HFW | det [tit| WD
5.00kV 10000 128um ETD 0 41mm |

Abbildung 5.1: Sekundarelektronen-Aufnahme in einem REM der Oberflache einer Ru-Diinnschicht die bei 50 W
Gleichstrom-Leistung am Ru-Target und einem Ar-Gasdruck von 0,4 Pa auf einem geerdeten Si-Substrat abgeschieden
wurde

Die Grundlage dafiir bildet das feinkornige Geflige mit kolumnarem Wachstum, das aus einer
Vielzahl stengelférmiger Kristallite mit einem hohen Langen-zu-Breiten-Verhaltnis besteht. Dies
ist in der Hellfeld-TEM-Aufnahme eines Schichtquerschnitts in Abbildung 5.2 dargestellt, welche
auch eine Einschatzung der Keimbildung am Substrat und des Schichtwachstums ermoglicht. In
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den substratnahen Bereichen ist eine hohe Keimdichte mit vielen kleinen Kristalliten festzustel-
len. Infolge des kompetitiven Wachstums entstehen die weiter oben beschriebenen stengelfor-
migen Kristallite, die V-férmig zur Oberflache hin wachsen. In diesem Fall betragt die laterale
Ausdehnung bis zu 150 nm, wobei sich insgesamt eine heterogene Verteilung der Durchmesser
der stengelformigen Kristallite zeigt. In Wachstumsrichtung treten keine signifikanten Unter-
schiede in der GroRe der Kristallite auf; die meisten erreichen eine Lange von bis zu 2 um. Es
zeigt sich auch eine Neigung der Kristallite von ca. 8° von der Schichtnormalen, was aufgrund
der Position des Substrats im Verhaltnis zum Erosionsgraben des Targets wahrend der Beschich-
tung zustande kommt.

Oberflache

Substrat

HV | mag @ | HPW | det |ftilt| WD
30.00kV[25000x|5.12 ym|STEMII|0° |50 mm|[ ]

Abbildung 5.2: Hellfeld-STEM-Aufnahme in einem REM der Querschnittsflache einer Ru-Diinnschicht die bei 50 W
Gleichstrom-Leistung am Ru-Target und einem Ar-Gasdruck von 0,4 Pa auf einem geerdeten Si-Substrat abgeschieden
wurde

Die Ergebnisse der Rontgendiffraktometrie der Ru-Einlagenschicht in Abbildung 5.3 zeigen eine
kristalline Mikrostruktur, mit einer sehr deutlichen Vorzugsorientierung der (002)-Netzebenen
in der hexagonal dichtest gepackten Ru-Phase mit nur minimalen integralen Anteilen weiterer
Beugungsebenen. Dies steht in Kontrast zu den theoretischen Intensitdten (schwarz gestrichelte
Linien), wonach die (101)-Netzebenen die hochste Streufdhigkeit in diesem System aufweisen
(Referenz anhand ICDD PDF Ru 00-006-0663). Dies ist ein Hinweis daflir, dass die Inkorporation
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der Adatome im vorliegenden Fall der physikalischen Gegebenheiten, energetisch bevorzugt an
der Oberflache von (002)-Netzebenen stattfindet.
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Abbildung 5.3: Roéntgendiffraktogramm einer Ru-Diinnschicht die bei 50 W Gleichstrom-Leistung am Ru-Target
und einem Ar-Gasdruck von 0,4 Pa auf einem einkristallinen Si-Substrat abgeschieden wurde sowie die korrespondie-
renden normierten Referenzwerte der hdp Ru-Phase nach ICDD PDF Ru 00-006-0663 (schwarzen gestrichelten Linien)

Aluminium-Einlagenschichten: Grundsatzliche Beobachtungen

Aluminium kristallisiert bei Standartbedingungen in einer kubisch-flichenzentrierten Kristall-
struktur und weist einen Schmelzpunkt von 660 °C auf. Demzufolge ist die homologe Tempera-
tur fir Al (0,4 bei einer angenommenen Substrattemperatur von 100 °C ) wahrend der Beschich-
tung im Verhéltnis zum zuvor betrachteten Fall von Ru (0,14), vergleichsweise hoch, wonach
eine grobkornige Mikrostruktur mit ausgepragten Kristalliten zu erwarten ist. Aluminium zeigt
innerhalb der variierten Parameter (DC-Leistung zwischen 50 W und 500 W, Ar-Gasdruck zwi-
schen 0,4 Pa und 2,0 Pa und Substratvorspannung zwischen 0 V und -100 V) eine gute Schicht-
haftung und, unabhéangig von den physikalischen Konditionen, bildet sich eine kristalline einpha-
sige Schicht aus. Eine Erhéhung der angelegten Leistung an der Kathode fiihrt hier zur
Ausbildung einer sehr starken Vorzugsorientierung, wahrend eine negative Substratvorspan-
nung eine homogenere Verteilung der Netzebenen parallel zur Oberflache fordert. Der Prozess-
gasdruck zeigt keine eindeutige Systematik bezlglich der resultierenden Mikrostruktur. Da fur
die Abscheidung der Viellagenschichten die Substratvorspannung aber auch der Druck innerhalb
des Beschichtungsrezipienten, fiir alle beteiligten Kathoden dieselben physikalischen Randbe-
dingungen annehmen, wird auch hier fir die weitere Versuchsdurchfiihrung eine geringe
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Leistung von 50 W am Target und eine Schichtabscheidung ohne Substratvorspannung bei ei-
nem Ar-Druck von 0,4 Pa gewahlt.

Aluminium- Einlagenschichten, abgeschieden bei 50 W Targetleistung, 0,4 Pa Argon-Gasdruck,
ohne Substratvorspannung

Die aus den Untersuchungen zur Abscheidung der Al-Einlagenschichten resultierenden Erkennt-
nisse demonstrieren, dass die angestrebte dichte Mikrostruktur, aber insbesondere auch die
Depositionsrate, flr Leistungen von 50 W ohne Substratvorspannung und einem Ar-Gasdruck
von 0,4 Pa erreicht werden konnte. Eine detaillierte Analyse der Oberflache einer Al-Schicht auf
einkristallinen (100)-orientierten Si-Substraten mittels Rasterelektronenmikroskopie mit Sekun-
darelektronendetektor in Abbildung 5.4 offenbart ein signifikantes Kornwachstum, welches die
Ursache fir die hohe Rauheit der Oberflache ist. Die laterale Ausdehnung der Kristallite erreicht
dabei partiell Werte {iber 1 um, wobei deutlich facettierte Kristallite aus der Schichtoberflache
herausragen.

HV mag B | HFW | det |tilt| WD
5.00 kV 10000 x|12.8 ym|ETD|0 °|4.0 mm

Abbildung 5.4: Sekundarelektronen-Aufnahme in einem REM der Oberflache einer Al-Diinnschicht die bei 50 W
Gleichstrom-Leistung und einem Ar-Gasdruck von 0,4 Pa einem geerdeten Si-Substrat abgeschieden wurde

Die vorliegende Analyse der Morphologie der Al-Schicht basiert auf der Auswertung von Auf-
nahmen des Schichtquerschnitts, die mittels FIB-Praparation einer durchstrahlbaren Lamelle
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angefertigt wurden. Die HAADF-Aufnahme in Abbildung 5.5 zeigt eine sdulenférmige Mikro-
struktur, wobei einige der Kristallite eine vertikale Ausdehnung liber die gesamte Schichtdicke
aufweisen. Diese Kristallite weisen groRtenteils eine V-formige Morphologie auf, wohingegen in
Substratnahe vereinzelt ein kompetitives Wachstum unterschiedlicher Kristallite zu beobachten
ist. Das Geflige hat ein dichtes, porenfreies Erscheinungsbild mit einem ebenen Ubergang von
Substrat zur Al-Diinnschicht.

Oberflache

HV mag B | HFW det |tilt| WD 2 pum
30.00 kV| 20 000 x |6.40 um|STEM || 5.0 mm

Abbildung 5.5: STEM-Aufnahme im HAADF-Modus in einem REM der Querschnittsflache einer Al-Diinnschicht die
bei 50 W Gleichstrom-Leistung und einem Ar-Gasdruck von 0,4 Pa auf einem geerdeten Si-Substrat abgeschieden
wurde

Die Auswertung der Rontgendiffraktometrie dieser Al-Einlagenschicht in Abbildung 5.6 zeigt im
analysierten 2-Theta-Winkelbereich von 10° - 100° 2-Theta nur Reflexionen der kubisch flachen-
zentrierten Al-Phase, wonach eine einphasige Schichtzusammensetzung gefolgert werden kann.
Betrachtet man die normierten Werte der theoretischen Intensitdten der kfz Al-Phase, zeigen
sich nur geringe Abweichungen von der Referenz (/ICDD PDF Al 00-004-0787). Demnach liegt ein
polykristallines Geflige ohne deutliche Vorzugsorientierung vor. Die geringe Halbwertsbreite
lasst auf eine hohe KristallitgrofRe schlieRen, was zu den Ergebnissen der Elektronenmikroskopie
passt. Bezogen auf die Referenzdaten (a = 0,40494 nm) zeigt sich nur eine minimale Abweichung
der berechneten Gitterparameter (a = 0,40466 nm) Uber die Nelson-Riley Methode von 0,07 %.
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Abbildung 5.6: Roéntgendiffraktogramm einer Al-Diinnschicht die bei 50 W Gleichstrom-Leistung am Al-Target
und einem Ar-Gasdruck von 0,4 Pa auf einem einkristallinen Si-Substrat abgeschieden wurde sowie die korrespondie-
renden normierten Referenzwerte der hdp Ru-Phase nach /ICDD PDF Al 00-004-0787 (gestrichelte schwarze Linien)

5.2 Ru-Al-Einlagenschichten

Ru-Al Einlagenschichten in kristalliner, einphasiger Struktur der intermetallischen Phase B2 RuAl
wurden unter Verwendung des in Kapitel 4.1.1. beschriebenen pulvermetallurgischen Ru-Al-Tar-
gets mit einer Konzentration von je 50 Atomprozent Ruthenium und Aluminium hergestellt.
Teile dieses Kapitels, sowie Abbildungen wurden in [198] ver6ffentlicht.

Die Diinnschichtabscheidung von diesem Target zeigte keinerlei Auffalligkeiten hinsichtlich des
Zerstaubungsprozesses. Es konnte fiir alle Parameter der Schichtabscheidung ein stabiles
Plasma mit deutlich erkennbarem Plasmatorus geziindet werden. Die die jeweiligen Betriebspa-
rameter des Targets konnten Uber die Dauer eines Beschichtungsvorgangs konstant gehalten
werden. Alle durchgefiihrten Beschichtungsprozesse waren reproduzierbar, sowohl beziiglich
der Betriebsparameter des Targets (Strom, Spannung, Leistung), der Abscheideparameter als
auch hinsichtlich der Mikrostruktur und Eigenschaften der jeweiligen Schichten. Demnach ist
anzumerken, dass es zu keiner prozessbedingten Anderung der Targetkonstitution im Laufe der
Versuchsreihe kam. Wie in Kapitel 4.1.1 beschrieben, hat der Argon Prozessgasdruck einen gro-
Ren Einfluss auf die Mikrostruktur der synthetisierten Schichten, wodurch die gezeigten Ergeb-
nisse in diesem Kapitel sich auf dessen Variation zwischen 0,1 Pa und 2 Pa beziehen.
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Abbildung 5.7 zeigt die am Ru-Al-Target anliegende Spannung (bei einer konstanten Gleichspan-
nungsleistung von 250 W) sowie die Aufwachsrate der Ru-Al-Diinnschichten in Abhangigkeit
vom Ar-Gasdruck wahrend des Abscheidungsprozesses. Dadurch kénnen Riickschlisse auf plas-
maphysikalische Einfllisse gezogen werden, welche den Zerstaubungsprozess maligeblich beein-
flussen. Die anliegende Targetspannung zeigt in den vorgenommenen Experimenten eine deut-
liche Tendenz und nimmt betragsmaRig, mit Ausnahme eines Zwischenplateaus, bei steigendem
Ar-Gasdruck kontinuierlich von 420 V bei 0,1 Pa, auf 350 V bei 2,0 Pa ab. Dieser Effekt ist allge-
mein flr das Zerstduben homogener metallischer Targets bekannt und beruht darauf, dass die
Zahl der ionisierten Ar-Atome mit steigendem Druck zunimmt und damit die fiir die Aufrechter-
haltung der Glimmentladung erforderliche Spannung sinkt. Umgekehrt steigt die Wachstums-
rate der Ru-Al-Diinnschichten mit zunehmendem Ar-Gasdruck mit dhnlicher Systematik unter
Aufkommen eines Plateauwertes in geringem MafRe leicht an, wonach die hohere Anzahl der
ionisierten Ar-lonen, die auf das Target beschleunigt werden, eine hohere Zahl schichtbildender
zerstaubter Spezies bedingt.
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Abbildung 5.7: Betrag der negativen Targetspannung (rot) und die Aufwachsrate (schwarz) der Ru-Al-Schichten
in Abhangigkeit des Ar-Drucks wahrend eines Beschichtungsprozesses unter Verwendung des Ru-Al-Targets bei einer
Targetleistung von 250 W im Gleichspannungsbetrieb (nach [198])

Der Zerstaubungsprozess und der anschlieBende Transport der Teilchen durch das Plasma vom
Target zum Substrat sind grundsatzlich von der Art, sowie der Energie der betrachteten Spezies,
aber auch vom Arbeitsdruck und damit von der mittleren freien Weglange zwischen Target und
Substrat, abhangig. Dementsprechend kann der in Abbildung 5.7 beschriebene Einfluss des Ar-
beitsgasdruckes Unterschiede beziiglich der Schichtkomposition, Morphologie, Konstitution und
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Mikrostruktur hervorrufen. Abbildung 5.8 zeigt die Zusammensetzung der abgeschiedenen Ru-
Al-Schichten und insbesondere die Verldufe der Konzentrationen der metallischen schichtbil-
denden Elemente Al und Ru in Abhadngigkeit der Prozessgasdriicke. Markiert ist ebenso der ma-
ximale Ru-Gehalt der B2-RuAl-Phase nach dem Phasendiagramm von Miicklich und llic (gekenn-
zeichnet durch die horizontale gestrichelte Linie). Der minimale Ru-Gehalt fiir diese Phase liegt
bei Raumtemperatur bei 47 at. % und somit nicht mehrim Bereich der Abbildung. Ebenfalls nicht
dargestellt sind die vorhandenen Verunreinigungskonzentrationen von Sauerstoff, Kohlenstoff,
Stickstoff und Argon, welche aufsummiert im Bereich von 1,2 at. % - 2,3 at. % liegen. Diese Ver-
unreinigungen sind statistisch gesehen in den verschiedenen Dinnschichten vorhanden (ohne
erkennbare Korrelation mit dem Ar-Gasdruck) und werden in der folgenden Diskussion nicht
weiter berlcksichtigt. Alle abgeschiedenen Ru-Al-Dinnschichten (auer derjenigen, die bei ei-
nem Druck von 0,1 Pa abgeschieden wurden) weisen eine chemische Zusammensetzung inner-
halb des Existenzbereichs der B2 RuAl-Phase auf. Dabei zeigt sich eine Variation der Zusammen-
setzung Ru/Al von 50,6 at. %/48,2 at. % flir die Synthese bei 0,1 Pa Ar-Druck bis 48,7
at. %/48,9 at. % fuir die Synthese bei 2,0 Pa Ar-Druck (absolute Konzentrationen). Dies wiederum
entspricht Konzentrationsverhaltnissen von 51,2/48,8 at. % und 49,9/50,1 at. %, wenn sie auf
den rein metallischen Ru/Al-Gehalt normiert werden. Fiir den normierten Ru-Gehalt wiirde
dementsprechend auch die bei 0,4 Pa Ar-Druck hergestellte Diinnschicht einen etwas héheren
Ru-Gehalt (51,0 at. % /49,0 at. %) aufweisen im Vergleich zu der angegebenen maximalen
Raumtemperatur-Grenze von 50,6 at. % fir die RuAl-Phase.
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Abbildung 5.8: Elementare Zusammensetzung der metallischen Anteile der Ru-Al-Schichten in Abhdngigkeit des

verwendeten Ar-Drucks bei einer Gleichspannungsleistung von 250 W (nach [198])
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5.2.1 Mikrostruktur der RuAl Einlagenschichten

Uber die Réntgendiffraktometrie wurden neben der Phasenanalyse auch weitergehende Infor-
mationen Gber die kristallinen Phasenanteile der Schichten gewonnen, wodurch ein grundlegen-
des Verstandnis tber die Schichtmorphologie erlangt werden kann.

Abbildung 5.9 zeigt die Ergebnisse der Rontgenbeugungsanalysen flr Ru-Al-Schichten, die bei
Argon-Gasdriicken zwischen 0,1 Pa und 2,0 Pa abgeschieden wurden (auf einkristallinen (001)-
orientierten Saphir-Substraten). Anhand der beobachteten Beugungsreflexe weisen alle unter-
suchten Schichten eine einphasige kristalline Mikrostruktur auf, welche der RuAl-Phase in der
B2-Struktur zugeordnet werden kénnen (Referenz: ICDD PDF RuAl 04-003-2136). Darliber hinaus
zeigt sich ein stark ausgepragtes bevorzugtes Wachstum senkrecht zur (110)-Netzebene unab-
hangig des verwendeten Prozessgasdrucks. Es zeigen sich jedoch Unterschiede in der Intensitat,
Form und Verteilung der auftretenden Beugungsreflexe in Abhangigkeit der gewahlten Ar-Pro-
zessgasdriicke. Die stark ausgepragte Vorzugsorientierung der (110)-Netzebenen begriindet
auch die deutliche Auspragung des (220)-Beugungsreflexes bei allen untersuchten Proben. Wei-
tere Beugungsreflexe treten nur mit sehr geringen Intensitaten und in Abhangigkeit der Ar-
Drucks auf. Der (100)- und der korrespondierende (200)-Beugungsreflex sind demnach nur fir
Schichten, welche bei einem vergleichsweise hohen Ar-Druck von 2,0 Pa abgeschieden wurden,
prasent. Beugungsreflexe der (111)-Netzebenen sind fiir keine der abgeschiedenen Schichten zu
beobachten. Die Beugung an (210)- und (211)-Netzebenen hingegen sind bei allen Proben mit
geringer Intensitat festzustellen.
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Abbildung 5.9: Rontgendiffraktogramme von Ru-Al Dlinnschichten die bei 250 W Gleichstrom-Leistung am Ru-Al-
Target bei verschiedenen Ar-Gasdriicken auf einem einkristallinen Saphir-Substrat abgeschieden wurde, sowie die
korrespondierenden Referenzwerte der Reflexlagen der B2 RuAl-Phase nach /ICDD PDF RuAl 04-003-2136

89



5 Ergebnisse

Da die Lage der Beugungsreflexe der vorliegenden RuAl-Schichten von den Lagen der Referenz-
werte leicht abweicht, konnen Rickschliisse auf die Stochiometrie sowie daraus resultierenden
Eigenspannungen getroffen werden. Flr die untersuchten Schichten zeigt sich in Abbildung 5.10,
dass die Beugungsreflexe der RuAl-Phase fiir Schichten bei steigendem Ar-Druck zu héheren
Beugungswinkeln hin verschoben sind. Dies weist darauf hin, dass bei niedrigerem Gasdruck ab-
geschiedene Schichten tendenziell einen groReren Wert fir den Gitterparameter a aufweisen
als Schichten, die bei hoheren Gasdriicken abgeschieden wurden (der Wert des Gitterparame-
ters a wurde auf Basis des gemessenen Netzebenenabstandes der (110)-Netzebene der RuAl-
Phase abgeleitet). Dies bedeutet, dass der Gitterparameter mit zunehmendem Ar-Druck syste-
matisch abnimmt und bei einem Gasdruck von 2,0 Pa den theoretisch zu erwartenden Wert fir
stéchiometrisches RUAl erreicht. Dies ist in sehr guter Ubereinstimmung mit Abbildung 5.8, wo
mit hoherem Gasdruck eine geringere Ru-Konzentration und eine hohere Al-Konzentration der
Schichten zu beobachten ist und eine stéchiometrische RuAl-Schicht in etwa bei einem Gasdruck
von 2,0 Pa gefunden wurde. Eine Analyse der Gitterparameter nach der Nelson-Riley-Methode
in Abbildung 5.11 zeigt, dass die in dieser Arbeit ermittelten Werte flr die Gitterparameter a der
Ru-Al-Schichten bei Driicken von 0,1 Pa bis zu 1,0 Pa signifikant von den Werten des Referenz-
wertes von Fleischer et al. fiir den Gitterparameter a von 2,992 A fiir stochiometrisches B2-RuAl
abweichen. Die in dieser Arbeit gemessenen Werte, fir die bei 2,0 Pa abgeschiedenen Schich-
ten, zeigen hingegen nur eine minimale Abweichung vom Literaturwert, was mit den Ergebnis-
sen der Elektronenstrahlmikrobereichsanalyse in Abbildung 5.8 korreliert, wonach die Stéchio-
metrie sich einer 50/50 Zusammensetzung nahert.
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Abbildung 5.10:  Verschiebung der Beugungsreflexe der (110)-Netzebenen der Ru-Al-Schichten, abgeschieden bei
variierenden Ar-Prozessgasdriicken zwischen 0,1 und 2,0 Pa, in Relation zum theoretisch erwarteten Beugungswinkel
der (110)-Netzebene gemaR der Referenz ICDD PDF RuAl 04-003-2136 (schwarze gestrichelte Linie)
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Abbildung 5.11:  Berechneter Gitterparameter a der abgeschiedenen Ru-Al-Schichten in Abhangigkeit des Ar-Pro-
zessgasdruckes, berechnet aus der Lage des (110)-Beugungsreflexes der B2 RuAl-Phase anhand der Ergebnisse der
XRD-Analyse (nach [198])

Eine detailliertere Bewertung der Mikrostrukturen der RuAl-Einlagenschichten ist mit TEM-Ana-
lysen moglich. Zu diesem Zweck wurden die ausgewdhlten Ru-Al-Diinnschichten, die bei 0,4 Pa
und 2,0 Pa Ar-Prozessgasdruck abgeschieden wurden, fir eine TEM-Analyse als Querschnitts-
proben prapariert und untersucht.

Mikrostruktur einer RuAl-Schicht bei niedrigem Gasdruck von 0,4 Pa

In Abbildung 5.12 sind die Ergebnisse der TEM-Untersuchung an einer Querschnittsprobe einer
Ru-Al-Schicht, die bei 0,4 Pa Ar-Druck auf (001)-orientiertes Saphir-Substrat abgeschieden
wurde, dargestellt. Das Hellfeld-Bild in Abbildung 5.12 a eine feinkdrnige, dichte und kolumnare
Wachstumsmorphologie dieser Schicht. Der in weiR eingezeichnete Pfeil zeigt die Wachstums-
richtung der Schicht an. An der Grenzflache zum Saphirsubstrat am unteren Bildrand sind signi-
fikant geringere Breiten der langsgestreckten Kristallite zu verzeichnen. Im Verlauf des Schicht-
wachstumsprozesses erhoht sich die Kristallitbreite hin zum oberflichennahen Bereich auf
31,9 nm, wobei ihre Lange bis zu 1 um erreicht. In Abbildung 5.12 a sind weiterhin zwei Bereiche
mit gestrichelten weilen Kreisen und den Benennungen (c) und (d) zu sehen. Diese Bereiche
sind einerseits in einem zentralen oder oberflachennahen Schichtquerschnitt, (c), und nahe der
Schicht-Substrat-Grenzflache, (d), gewahlt. An diesen Positionen werden SAED-
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Beugungsaufnahmen gemacht. Diese sind in den Abbildungen 5.12 ¢, zentraler bzw. oberfla-
chennaher Bereich, und 5.12 d, substratnaher Bereich, dargestellt. Die beiden SAED-Muster zei-
gen ausschlieBlich kristalline Anteile der B2-RuAl-Phase, wobei es zu unterschiedlichen Auspra-
gungen der Beugungsringe fir die jeweilig analysierte Stelle kommt. Im substratnahen
Schichtbereich zeigt das entsprechende SAED-Muster (vgl. Abbildung 5.12 d) nahezu durchge-
hende Beugungsringe, die aus sehr feinen Beugungspunkten bestehen, welche gleichmaRig ent-
lang der Ringe verteilt sind. In den Bereichen, die ndher an der Oberflache liegen (Abbildung
5.12 c), sind die Reflexionen im SAED-Muster aufgrund der grofReren KristallitgréBen ausgeprag-
ter und haufen sich in bestimmten Orientierungen. Des Weiteren lasst sich eine malige Textu-
rierung anhand der (110)-Reflexion parallel zur Wachstumsrichtung beobachten. Abbildung 5.12
b zeigt ein Dunkelfeld-Bild, das an einem Beugungsreflex der (110)-Netzebenen aufgenommen
wurde. Es zeigt eine Zunahme der Grofle der stengelformigen Kristallite mit zunehmender
Schichtdicke.

Abbildung 5.12:  TEM-Untersuchung eines Probenquerschnitts einer RuAl-Diinnschichtprobe (Diinnschichtabschei-
dung bei 250 W und 0,4 Pa Argon). (a) Hellfeldbild, (b) Dunkelfeldbild an einem (110)-Beugungsreflex, (c) SAED-Mus-
ter mit Indizierung der RuAl-Phase des durch den weiR gepunkteten Kreis in (a) markierten Bereichs (c), (d) SAED-
Muster mit Indizierung der RuAl-Phase des durch den weill gepunkteten Kreis in (a) markierten Bereichs (d). Aus
[198].

Mikrostruktur einer RuAl-Schicht bei hohem Gasdruck, 2,0 Pa

Vergleicht man die Mikrostruktur einer bei 2,0 Pa abgeschiedenen RuAl-Schicht, mit den zuvor
gezeigten Ergebnissen fiir Schichten, die bei niedrigerem Ar-Druck synthetisiert wurde, lasst sich
eine grobere sdulenférmige Wachstumsmorphologie erkennen (siehe Abbildung 5.13 a). Die ge-
nerelle Systematik des kolumnaren Sdulenwachstums wird auch fiir diese Schichten beobachtet.
Auch hier weist die Saulenbreite an der Grenzflache zum Saphirsubstrat mit einigen Nanometern
deutlich geringe Werte (Bildrand unten) auf und nimmt mit zunehmender Schichtdicke zu. In
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der Nahe der Oberflache (Bildrand oben) betragt der durchschnittliche Wert 71 nm * 33 nm. Die
gestrichelten weiBen Kreise in der Hellfeldabbildung beschreiben die Messbereiche der ortlich
aufgeldsten Analyse der Elektronenbeugung in einem Querschnittsbereich ndher an der Film-
oberflache (vgl. Abbildung 5.13 c) sowie in einem substratnahen Bereich (vgl. Abbildung 5.13 d).
Die SAED-Analyse im oberflaichennahen Bereich zeigt eine eher punktformige Charakteristik,
was auf die relativ groRen Kristallite im Verhaltnis zu der verwendeten kleinen Aperturblende,
sowie der Schichtausrichtung zuriickzufihren ist. In der Nahe der Grenzflache zum Saphirsub-
strat zeigt das SAED-Muster eine ringformige Charakteristik (vgl. Abbildung 5.13 d), was auf die
geringere GroRe der saulenformigen Korner in diesem Bereich zuriickzufiihren ist. Alle Beu-
gungsringe konnen dabei der RuAl-Phase in CsCl-Struktur zugeordnet werden. Das Dunkelfeld-
bild an einer (110)-Reflexion (vgl. Abbildung 5.13 b) demonstriert, dass die lateralen Saulenab-
messungen in den meisten Fallen Gber 1 um betragen, was eine deutlich grobere Mikrostruktur
im Vergleich zu den bei niedrigerem Ar-Druck von 0,4 Pa hergestellten Diinnschichten aufweist.
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Abbildung 5.13:  TEM-Untersuchung eines Probenquerschnitts einer RuAl-Diinnschichtprobe (Diinnschichtabschei-
dung bei 250 W und 2, Pa Argon). (a) Hellfeldbild, (b) Dunkelfeldbild an einem (110)-Beugungsreflex, (c) SAED-Muster
mit Indizierung der RuAl-Phase des durch den weiR gepunkteten Kreis in (a) markierten Bereichs (c), (d) SAED-Muster
mit Indizierung der RuAl-Phase des durch den weil gepunkteten Kreis in (a) markierten Bereichs (d). Aus [198].

5.2.2 Mechanische Eigenschaften

Der Einfluss der Mikrostruktur auf die mechanischen Eigenschaften wird in dieser Arbeit mit
dem Verfahren der Mikroindentation untersucht und ist in Abbildung 5.14 dargestellt. Die mit-
tels Hochleistungs-Kathodenzerstauben synthetisierten Ru-Al-Diinnschichten weisen eine In-
dentationsharte zwischen 11,5 GPa und 13,6 GPa auf. Diese ermittelten Werte sind signifikant
hoher als die in der Literatur bekannten Werte fiir entsprechende RuAl-Festkorperwerkstoffe,
welche eine Harte von 3 GPa—4 GPa aufweisen. Hinsichtlich des reduzierten Elastizitatsmoduls
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weisen alle untersuchten Proben einen dhnlichen Wert zwischen 289 und 263 GPa auf. Diese
Werte zeigen eine gute Ubereinstimmung mit dem Literaturwert fiir RuAl-Festkérper von
267 GPa. Es lasst sich kein eindeutiger Trend fiir Abhdngigkeiten der E-Werte, fiir die bei unter-
schiedlichen Driicken abgeschiedenen Diinnschichtproben feststellen. Die unterschiedlichen
Mikrostrukturen zeigen demnach keinen signifikanten Einfluss auf die mechanischen Eigen-
schaften der RuAl-Schichten. Des Weiteren erfolgt eine Abschatzung der wahrend der Eindring-
versuche aufgebrachten Verformungsenergie durch eine Auswertung der jeweiligen Flachen un-
ter den Belastungs- und Entlastungskurven eines Indentationsexperiments. Unter der Annahme
einer rissfreien Deformation der Schichten kann eine Aufteilung der Ergebnisse in einen elasti-
schen und einen plastischen Anteil der Formdnderungsenergien vorgenommen werden, indem
die Integralwerte unter den spezifischen Teilen der Eindruckkurven bestimmt und in ein Verhalt-
nis gesetzt werden (siehe Kapitel 4.2.4). Die daraus abgeleiteten Werte vermitteln einen Ein-
druck von der Art der Verformung unter einer Belastung von 100 mN und kénnen als Indikator
fiir die Duktilitat der jeweiligen Diinnschicht angesehen werden. Abbildung 5.15 veranschaulicht
die elastische, plastische und gesamte Verformungsenergie der Eindriicke fiir die untersuchten
Ru-Al-Diinnschichten in Abhangigkeit vom Ar-Gasdruck wahrend der Abscheidung. Die durchge-
fliihrten Messungen weisen fir die Gesamtenergie sowie die jeweiligen Anteile der plastischen
und elastischen Verformungsenergie sehr dhnliche Werte auf. Der Anteil der plastischen Verfor-
mungsarbeit sowie der gesamt verrichteten Arbeit variiert zwischen 0,48 und 0,55, was auf eine
gewisse Raumtemperatur-Duktilitdt der RuAl-Diinnschichten hindeutet.
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Abbildung 5.14:  Indentations-Harte (Hr, schwarz) und reduzierter E-Modul (E;, rot) der RuAl-Einlagenschichten in
Abhangigkeit des Ar-Drucks wahrend der Beschichtung (nach [198])
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Abbildung 5.15: Gesamte Verformungsarbeit und die jeweiligen plastischen und elastischen Anteile der Deforma-
tion wahrend der Indentation der RuAl-Diinnschichten in Abhangigkeit des Ar-Drucks wahrend der Beschichtung
(nach [198])
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5.3 Thermisch induzierte Phasenbildung in bindren Ru/Al-
Viellagenschichten

Wie in Kapitel 4.2.1 beschrieben, wird die Phasenbildung in nanoskaligen metallischen Viella-
genschichten zunachst in bindren Viellagenschichten mit einer periodischen Stapelfolge in Folge
einer thermischen Nachbehandlung modellhaft am System Ru/Al untersucht. Der Aufbau der
Viellagenschichten basiert auf einer systematischen Variation der Modulationslange A (hier die
Doppellagendicke, eng.: bilayer period, die sich aus der Summe der Dicke der beiden metalli-
schen Einzellagen einer Stapelfolge Ru/Al) mit folgenden Einstellungen: 160 nm, 80 nm, 40 nm,
20 nm und 10 nm. Dieser Aufbau der Viellagenschichten ermdoglicht die Einstellung verschiede-
ner chemischer Konzentrationsgradienten lber definierte Dimensionen sowie die Anpassung
der Grenzflachenbereiche zwischen den beiden Schichtkonstituenden Ruthenium und Alumi-
nium, welche unterschiedliche Kristallstrukturen aufweisen. Infolge der thermischen Nachbe-
handlung werden Stoff- und Warmetransportvorgange aktiviert, die im Zusammenhang mit den
voreingestellten chemischen Gradienten, den Mikrostrukturen der jeweiligen Lagenwerkstoffe
und den individuellen Grenzflachen der Viellagenschichten eine gezielte Phasenbildung ermdg-
lichen und insbesondere die Ausbildung einphasiger kristalliner Schichten mit einer B2 RuAl
Struktur. Alle Viellagenschichten weisen jeweils eine Gesamtdicke von 4 um auf und bestehen
somit aus einer Vielzahl periodisch aufeinander gestapelter Doppellagen. Dies dient dem Zweck,
den Verlauf der Nukleation und des Wachstums der auftretenden Phasen sowohl lokal als auch
in hinreichend groBem Werkstoffvolumen zu beschreiben und den Einfluss von kinetischen
Hemmnissen in Form von Grenzflaichen zu erfassen. Die gewonnenen Erkenntnisse erlauben
eine qualitative Beurteilung der spezifischen Mechanismen des Stofftransports in grenzflachen-
abhangigen Nanosystemen. Teile dieses Kapitels, sowie Abbildungen wurden in [199] veroffent-
licht.

5.3.1 Mikrostruktur der bindren Ru/Al-Viellagenschichten im
Ausgangszustand

Der Ausgangszustand der Viellagenschichten nach dem Beschichtungsprozess ist die Grundlage
fiir die Untersuchungen der thermisch induzierten Phasenbildung der jeweiligen Systeme. Er be-
schreibt somit die urspriinglich abgeschiedenen Viellagenschichten (engl.: as-deposited). Die
Charakterisierung der Schichten erfolgte mittels Rontgendiffraktometrie, um die Phasenzusam-
mensetzung und mogliche Vorzugsorientierungen zu identifizieren sowie die KristallitgroRen ab-
zuschatzen. In Abbildung 5.16 sind die Rontgenbeugungsdiffraktogramme der bindren Ru/Al-
Viellagenschichten mit variierender Doppellagendicke auf Saphir-Substraten abgebildet. Dabei
zeigen sich sowohl Gemeinsamkeiten aber auch deutliche Unterschiede hinsichtlich der Auspra-
gung einzelner Beugungsreflexe. Die grofRten Einzellagendicken fir Ru und Al existieren in Viel-
lagenschichten mit einer Doppellagendicke von 160 nm, wodurch ein hinreichendes Volumen
fiir die Nukleation und das Wachstum der jeweiligen metallischen Lagen vorhanden ist. Hier zei-
gen sich nahezu alle Beugungsreflexe der hexagonalen Ru-Phase sowie der kubisch
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flachenzentrierten Al-Phase. Die Beugungsreflexe der Al-Phase sind teilweise mit denen der Ru-
Phase Uberlagert, kdnnen aber eindeutig zugeordnet werden. Bei Betrachtung der theoreti-
schen Intensitdten der indizierten Phasen, lasst sich eine schwach ausgepragte Tendenz einer
Vorzugsorientierung der (002)-Netzebenen fiir die Ru-Phase bestimmen, wohingegen die Al-
Phase polykristallin ohne bevorzugte Wachstumsorientierung aufwachst.

Halbiert man die Doppellagendicke auf 80 nm, so verringern sich die Intensitdten der Beugungs-
reflexe geringfiigig, wahrend die Halbwertsbreiten zunehmen. Alle zuvor beobachteten Beu-
gungsreflexe der Ru- und Al-Phasen sind auch hier detektiert, es zeigt sich jedoch eine Verschie-
bung der Vorzugsorientierung der Ru-Phase. Im zuvor betrachteten System der
Viellagenschichten mit 160 nm Periodik zeigte sich ein Intensitatsverhaltnis der Beugungsreflexe
der (002)-Netzebenen zu denen der (101)-Netzebenen > 1. Dieses verschiebt sich nun bei den
Viellagenschichten mit 80 nm Periodik zugunsten der Beugungsintensitit der (101)-Netzebenen,
wodurch sich die Intensitatsverteilung den normierten Referenzwerten annahert. Die weitere
Verringerung der Doppellagendicke auf 40 nm hat eine weitere Abnahme der Intensitaten aller
Beugungsreflexe zur Folge, bei gleichzeitiger VergroRerung der Halbwertsbreiten. Dieser Effekt
zeigt sich fortlaufend fiir die weitere Verringerung der Doppellagendicke bis zu einer minimalen
Doppellagendicke von 10 nm. Die Halbwertsbreite der Beugungsreflexe betrdgt hier schon ca.
5° 2-Theta, was ein Indiz fiir eine deutlich ausgepragte nanokristalline Mikrostruktur ist. Auf-
grund der starken Verbreiterung und der damit einhergehenden Uberlappung einzelner Reflexi-
onen kann nur anhand einer Entfaltung und der daraus resultierenden Anpassungskurve auf die
vorliegenden Beugungsreflexe und somit der Phasen geschlussfolgert werden. Eine Indizierung
der Al-Phase ist in diesem Fall jedoch nicht mehr méglich.

Zusammenfassend zeigen Viellagenschichten mit Doppellagendicken zwischen 160 und 40 nm
in diesen Untersuchungen eine kristalline Mikrostruktur, wobei Al polykristallin mit einer kfz
Kristallstruktur und Ru polykristallin mit Tendenz zur Vorzugsorientierung der (002)-Netzebenen
in der hdp Kristallstruktur aufwéchst. Bei 20 nm findet ein Ubergang zu ausgeprigt nanokristal-
linen Zustanden statt, welche fiir eine Doppellagendicke von 10 nm zumindest keine eindeutige
Zuordnung zu den jeweiligen Phasen und deren Orientierung mehr zulasst.
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Abbildung 5.16: Rontgendiffraktogramme der Ru-Al Viellagenschichten mit variierenden Doppellagendicken von
160 nm, 80 nm, 40 nm, 20 nm und 10 nm sowie Indizierung der Beugungsreflexe von Netzebenen der konstituieren-
den Metalle (entsprechend den korrespondierenden Referenzwerten der hdp Ru-Phase (blau) sowie der kfz Al-Phase
(gelb))

Um einen besseren Eindruck tber die Ausbildung einer Vorzugsorientierung der Ru/Al-Viella-
genschichten zu erlangen, wurden fiir jeden Zustand Polfiguren des Ru (002)-Beugungsreflexes
aufgenommen. Der Beugungsreflex der Al (111)-Netzebene kann hier leider nicht fiir die Textur-
bestimmung herangezogen werden, da er eine Uberlappung mit dem Beugungsreflex der (100)-
Netzebene der Ru-Phase aufweist. Die Ergebnisse der zweidimensionalen Projektion der winkel-
abhangigen Intensitatsverteilung des jeweiligen (002)-Beugungsreflexes der Ru-Phase ist in Ab-
bildung 5.17 fir alle untersuchten Proben mit unterschiedlichen Modulationslangen dargestellt.
Hierbei zeigt sich fiir eine Doppellagendicke von 160 nm ein deutliches Maximum der Poldichte
im Zentrum der stereographischen Projektion, welches (iber einen groRen Bereich zu hoheren
Psi-Winkeln abnimmt. Demnach liegt hier eine leicht ausgepragte Vorzugsorientierung der
(002)-Netzebenen parallel zur Oberflache der Schicht vor. Diese Auspragung nimmt mit Verrin-
gerung der Doppellagendicke sukzessive ab und nahert sich einer statistischen Verteilung einer
polykristallinen Phase an (stereographische Projektion einer Halbkugel).
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Abbildung 5.17:  2-dimensionale Polfiguren des (002) Beugungsreflexes der Ru-Phase in bindren Ru/Al-Viellagen-
schichten mit variierenden Doppellagendicken von 160 nm, 80 nm, 40 nm, 20 nm und 10 nm
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5.3.2 Phasenbildung und Mikrostruktur in warmebehandelten binaren
Ru/Al-Viellagenschichten

5.3.2.1 Ru/Al-Viellagenschichten mit 160 nm Doppellagendicke

Der Einfluss einer Skalierung von Lagendicken in Viellagenschichten auf die Phasenbildung
wurde in Kapitel 3.3 in Grundziigen beleuchtet. Obwohl moderne Techniken im Bereich der Si-
mulation, Kalorimetrie und der in-situ Elektronenmikroskopie eine Entwicklung tragfahiger Mo-
delle fur spezifische Systeme ermdoglichen, ist das generelle Verstandnis fur die skalenabhangige
Systematik der Phasenbildung innerhalb eines Systems oft nur unzureichend vorhanden. Fiir bi-
nare Viellagensysteme mit einer Doppellagendicke von 100 nm und mehr kann, insbesondere
fur Metall/Al-Systeme, das Modell von Pretorius fir die Voraussage der sich bildenden Phasen
und deren temperaturabhéangiger Nukleation in den meisten Fallen angenommen werden [186].
In dieser Arbeit wird dieser Fall am Beispiel des Systems Ru/Al mit einer Doppellagendicke von
160 nm beschrieben. Die vorliegenden Proben zeichnen sich durch einen hohen Volumen-zu-
Grenzflachen-Anteil aus und wirden, gemaR der existierenden Literatur, die geringsten Skalen-
effekte aufweisen. Die Analyse der thermisch induzierten Phasenbildung erfolgt mittels des Ver-
fahrens der in-situ Hochtemperatur-Rontgenbeugungsdiffraktometrie unter Vakuum bis zu ei-
ner Temperatur von 650 °C. Aufgrund der Vielzahl an erhaltenen Daten, werden zur besseren
Darstellung im Folgenden ur ausgewahlte, wesentliche Ergebnisse gezeigt. In Abbildung 5.18 ist
ein reprasentativer Ausschnitt der XRD-Analyse des Viellagensystems abgebildet. Hier sind die
relevanten Diffraktogramme zwischen 25 °C (Ausgangszustand) und der maximalen Temperatur
der Warmenachbehandlung von 650 °C (ibereinander dargestellt. In Folge der Temperaturerho-
hung mit einer Rate 10 K/min zeigt sich, dass bis zu einer Temperatur von 300 °C keine Bildung
von intermetallischen RuAl,-Phasen oder anderen mikrostrukturellen Effekten (beispielsweise
Kornwachstum oder Amorphisierung) neben den im Grundzustand indizierten Phasen auftreten.
Zwar zeigen sich keine signifikanten Anderungen der Intensititen und Halbwertsbreiten der
Beugungsreflexe der Al- und Ru-Phase bei steigender Temperatur, jedoch wird eine deutliche
Verschiebung der Reflexlagen des Beugungsreflexes der (111)- sowie der (220)-Netzebene der
Al-Phase sichtbar, wonach hier mikrostrukturelle Anderungen in dieser Lage auftreten. Prinzipi-
ell kann aber von einem stabilen Zustand des Viellagenverbunds ausgegangen werden kann. Bei
einer Temperatur von 300 °C (griines Diffraktogramm) lasst sich die Bildung der RuAls-Phase an-
hand der schwachen Beugungsreflexe bei 2-Theta = 17,98°,23,72°, 27,13 und 36,38° erstmals
nachweisen (vgl. Referenz: ICDD PDF RuAls 04-003-1970). Mit der Bildung dieser intermetalli-
schen Phase nimmt die Intensitdt der Al-Reflexe deutlich ab, wohingegen die Ru-Reflexe nur
geringfligig an Intensitat verlieren. Der Prozess des Kornwachstums der RuAle-Phase wird fir
eine Temperatur von 400 °C deutlich erkennbar. Die Intensitdt der Beugungsreflexe, aber auch
die Anzahl an detektierbaren Netzebenen-Orientierungen nimmt deutlich zu, wahrend gleich-
zeitig erstmals die Intensitat der Reflexe der hdp Ru-Phase abnehmen. Die Al-Phase ist hier nur
noch mit einem schwachen Reflex der bevorzugten (111)-Netzebene vertreten, wobei der ver-
bleibende Beugungsreflex auch dem Uberlagerten (100)-Beugungsreflex der Ru-Phase zugeord-
net werden kann. Bei einer Temperatur von 500 °C nehmen auch die RuAls-Reflexe an Intensitat
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ab und es zeigt sich ein schwach ausgepragter Beugungsreflex bei 2-Theta=29,6°, der im Sinne
der weiteren Betrachtung der B2 RuAl-Phase zugeordnet werden kann. Bei 550 °C zeigen sich
bei niedrigen Beugungswinkeln von 17,5°, 22,8° und 27,2° Reflexlagen, welche der metastabilen
orthorhombischen RuAl, s-Phase (Referenz ICDD PDF RuAl,s 04-017-0558) zugeordnet werden
konnen. Diese lassen in Folge einer Erhéhung der Temperatur auf 600 °C nicht mehr detektieren
und es treten Beugungsreflexe der RuAl,-Phase auf (Referenz: ICDD PDF RuAl, 04-003-1936).
Weiterhin zeigen die Beugungsreflexe der RuAl-Phase einen stetigen Anstieg der Intensitdaten
bei einer gleichzeitigen Verringerung der FWHM, wonach sich der Phasenanteil der RuAl-Phase
vergroRRert. Fr die maximale Temperatur von 650 °C ergeben sich in der Folge ausgepragte Beu-
gungsreflexe derB2 RuAl-Phase sowie einer vorzugsorientierten RuAl,-Phase normal zu den
(004) und (008)-Netzebenen bei 40,88° und 88,79° 2-Theta. Darliber hinaus verbleiben schwach
ausgepragte Reflexionen der Ru-Phase erhalten, wonach sich eine mehrphasige Phasenzusam-
mensetzung der warmebehandelten Ru/Al Viellagenschicht aus der reinen Ru-Phase, der inter-
metallischen Phase RuAl; sowie der Zielphase RuAl ergibt.
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Abbildung 5.18:  In-situ HT-XRD Analyse einer Ru/Al Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke von 160 nm bei
Temperaturen von 25 °C bis 650 °C

5.3.2.2 Ru/Al Viellagenschichten mit 80 nm Doppellagendicke

Aus den Beobachtungen des bindren Ru/Al-Viellagensystems mit 160 nm Doppellagendicke
zeigt sich eine mehrstufige sukzessive Phasenbildung mit der Beteiligung der RuAls- sowie der
RuAl,-Phase. Eine Halbierung der Doppellagendicke auf 80 nm bei gleichbleibender
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Gesamtdicke und gleicher atomarer Zusammensetzung erhéht die Anzahl der Grenzflachen bei
gleichzeitiger Reduktion des Volumens der Lagen der jeweiligen Elemente. Der Grundzustand
dieser Ru/Al-Viellagenschichten nach der Beschichtung bei Raumtemperatur zeigt im Rontgen-
beugungsdiagramm im Vergleich zu den Schichten mit 160 nm Doppellagendicke eine héhere
Halbwertsbreite bezliglich der Beugungsreflexe der Ru- und Al-Phase (siehe Abbildung 5.16), je-
doch eine vergleichbare Systematik im Zuge der Warmenachbehandlung bis zu einer Tempera-
tur von 300 °C (siehe Abbildung 5.19 und im Vergleich mit Abbildung 5.18). Die bei dieser Tem-
peratur gebildete RuAls-Phase zeigt hohere Intensitdten der Beugungsreflexe mit geringeren
Halbwertsbreiten, verglichen mit dem zuvor betrachteten System mit einer Doppellagendicke
von 160 nm. Die Intensitaten der Beugungsreflexe der kfz Al-Phase nehmen gleichzeitig deutlich
ab. Die weitere Erh6hung der Temperatur auf 400 °C resultiert in einem Maximum des integra-
len Volumens der RuAls-Reflexe, was sich anhand mehrerer phasenspezifischer Beugungsreflexe
bei 2-Theta = 17,95°, 23,77° 27,05°, 63,32°, 39,65° zeigt, wahrend sich die Al-Phase vollstandig
auflést und nicht mehr nachgewiesen werden kann. Die hdp Ru-Phase zeigt bis zu dieser Tem-
peratur nur eine schwache Anderung der Konstitution ihrer Beugungsreflexe hin zu leicht gerin-
geren Intensitaten. In der Folge kann die Nukleation der B2 RuAl-Phase mit geringer Intensitat
und hoher Halbwertsbreite bereits bei einer Temperatur von 500 °C nachgewiesen werden. Bis
zur maximalen Temperatur von 650 °C nimmt die Intensitat derer Beugungsreflexe stetig zu und
ab 600 °C konnen ausschliellich Beugungsreflexe der RuAl-Phase detektiert werden und die bis
600 °C verbleibenden schwachen Beugungsreflexe der Ru-Phase sind nicht mehr zu verzeichnen.
Ahnlich wie im zuvor betrachteten System mit einer Doppellagendicke von 160 nm zeigt sich bei
einer Temperatur von 500 °C die Bildung der metastabilen RuAl,s-Phase, die nur fiir dieses Tem-
peraturintervall identifiziert werden kann. Demnach zeigt sich in diesem System die Bildung der
RuAls mit hoherer Wachstumsrate, die metastabile RuAl,s-Phase und es findet keine Bildung der
RuAl,-Phase statt, bevor ein einphasiges Geflige der B2 RuAl-Phase synthetisiert werden kann.
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Abbildung 5.19:  In-situ HT-XRD Analyse einer Ru/Al Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke von 80 nm bei
Temperaturen von 25 °C bis 650 °C

5.3.2.3 Ru/Al Viellagenschichten mit 40 nm Doppellagendicke

Die Reduktion der Doppellagendicke auf 40 nm stellt einen Zustand zwischen den Systemen mit
hinreichend groRem Schicht-Volumen und den nanoskaligen grenzflichendominierten Schich-
ten dar. Betrachtet man die thermisch induzierte Phasenbildung mittels HT-XRD-Analyse der
Diinnschichten mit einer von 40 nm in Abbildung 5.20, so unterscheiden sich die Anderungen in
der Mikrostruktur sowie die Phasenentwicklung wahrend der thermischen Nachbehandlung von
denen, die bei den Viellagenschichten mit einer Modulationslange von 160 nm und 80 nm zu
beobachten sind. Im Grundzustand nach der Beschichtung sind die Diinnschichten in allen drei
Fallen polykristallin mit einer leichten Anderung hinsichtlich der beobachteten (002)-Vorzugs-
orientierung fiir Ru. Wie bereits fiir die zuvor analysierten Schichtsysteme festgestellt wurde,
zeigen die Viellagenschichten mit einer Doppellagendicke von 40 nm in der in-situ HT-XRD bis zu
einer Temperatur von 300 °C keine Phasenbildung. Die Intensitat der Al-Beugungsreflexe nimmt
in diesem Temperaturbereich (von 25 °C bis 300 °C) ab und es kommt zu einer Verschiebung zu
kleineren Beugungswinkeln. Diese sukzessive Abnahme der Intensitat flhrt sich lber eine wei-
tere Temperaturzunahme fort, wonach bei einer Warmenachbehandlungstemperatur von
400 °C keine Beugungsreflexe der Al-Phase detektierbar sind. Gleichzeitig mit der Abnahme der
integralen Intensitadt der Al-Reflexe treten bei 300 °C mehrere Beugungsreflexe der RuAlg-Phase
auf. Eine Uberlagerung mit Beugungsreflexen der RusAli3-Phase kann in diesem Temperaturbe-
reich weder bestatigt noch ausgeschlossen werden, da sich die Beugungswinkel fiir einige Netz-
ebenen-Orientierungen der beiden Phasen liberschneiden. Im Gegensatz dazu kann die Existenz
der RuAle-Phase durch Reflexlagen, welche sich nicht mit der RusAli3-Phase (berschneiden,
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eindeutig nachgewiesen werden. Die Beugungsreflexe der RuAlg-Phase zeigen hier eine signifi-
kant héhere Intensitdt im Vergleich zu den zuvor betrachteten Systemen und weisen eine ge-
wisse Vorzugsorientierung auf. Die Ru-Phase ist bei dieser Temperatur nach wie vor vorhanden,
wobei sich die Intensitdt und Halbwertsbreite ihrer Beugungsreflexe erst merklich im Tempera-
turintervall zwischen 300 °C und 400 °Cverdndern (niedrigere Intensitat bei groerer Halbwerts-
breite). Die Erhohung der Temperatur auf 400 °C fuhrt gleichzeitig auch zu einer Abnahme der
Intensitat der RuAlg-Reflexe und zu einer Verbreiterung der Beugungsreflexe. Die Intensitat der
Beugungsreflexe der RuAls-Phase nimmt infolge der weiteren Temperaturerhéhung auf 500 °C
deutlich ab und ist nicht mehr eindeutig zu detektieren, was auf eine vollstandige Auflosung
dieser Phase schlieRen lasst. Bei der gleichen Temperatur lassen sich die ersten signifikanten
Beugungsreflexe der RuAl-Phase nachweisen. Die initiale Ru-Phase ldsst sich hierimmer noch an
der Beugungsreflexion bei einem 2-Theta-Winkel von = 42° erkennen. Bei der hochsten Glih-
temperatur von 650 °C erhalt man eine einphasige RuAl-Diinnschicht ohne das Vorhandensein
weiterer RusAly-Phasen. Die Intensitdt der Reflexionen der gewiinschten RuAl-Phase nimmt
oberhalb einer Temperatur von 500 °C mit abnehmender Halbwertsbreite zu und es ergibt sich
eine symmetrische Reflexform. Das Wachstum der RuAl-Phase aus der Viellagenstruktur ist nicht
mit einer klaren Vorzugsorientierung verbunden.
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Abbildung 5.20:  In-situ HT-XRD Analyse einer Ru/Al Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke von 40 nm bei
Temperaturen von 25 °C bis 650 °C

Um einen genaueren Eindruck der mikrostrukturellen Anderungen und Phasenbildung wahrend
der Warmenachbehandlung der Ru/Al-Viellagenschichten mit 40 nm Doppellagendicke zu erlan-
gen, wurden detaillierte Untersuchungen mit Hilfe der Elektronenmikroskopie durchgefiihrt. Die
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untersuchten Proben wurden anhand der Ergebnisse aus der in-situ HT-XRD-Analyse gewahlt,
um Erkenntnisse Gber die Keimbildung und das Wachstum der intermetallischen RuAls-Phase
(bei 400 °C) sowie Uber die finale Mikrostruktur der entstehenden einphasigen RuAl-Diinn-
schicht (bei 650 °C) zu gewinnen.

TEM-Untersuchung einer Ru/Al-Viellagenschicht mit 40 nm Doppellagendicke im Ausgangszu-
stand

Abbildung 5.21 bietet eine detailliertere Querschnittsaufnahme der Mikrostruktur einer Ru/Al-
Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke von 40 nm, wie sie im Ausgangszustand vorliegt.
Die Abbildung 5.21 a zeigt ein HAADF-STEM-Bild eines Querschnittsbereiches am Ubergang vom
Substrat (Saphir) zur Viellagenschicht, welches mittels eines Rasterelektronenmikroskops (REM)
mit einem STEM-Detektor aufgenommen wurde. Die periodische Viellagenstruktur mit einer
Doppellagendicke von 40 nm ist deutlich zu erkennen. Die Schichtstruktur ist klar definiert und
zeigt mit zunehmender Schichtdicke und dementsprechend mit zunehmendem Abstand der ein-
zelnen Schichten vom Saphirsubstrat eine leichte Zunahme der Schicht-Welligkeit. Dies wird in
Kapitel 6.2 weiter erortert.

In der vorliegenden Abbildung lassen sich die dunklen Lagen der Al-Phase zuordnen, wahrend
die hellen Lagen der Ru-Phase zuzuordnen sind. Unabhangig von der wellenartigen Lagenstruk-
tur bleibt die gesamte Viellagenschichtstruktur in ihrer periodischen Abfolge tiber die Schichtdi-
cke erhalten. Eine Durchmischung der jeweiligen Schichten ist nicht zu beobachten, was sich an
der Ausbildung von (relativ) scharfen Grenzflachen erkennen lasst. Die Abbildung 5.21 zeigt eine
entsprechende TEM-Hellfeld-Aufnahme des Schichtquerschnittes bei héherer VergrofRerung.
Dies ermoglicht eine detailliertere Analyse. Hier verdeutlicht sich, dass die Struktur der Einzella-
genschichten durch die Bildung von einzelnen Kristalliten in den hellen Aluminiumschichten und
den dunklen Ru-Schichten gekennzeichnet ist. Es ldsst sich beobachten, dass die Al-Schichten im
Vergleich zu den Ru-Lagen eine Tendenz zur Bildung groRRerer Kérner aufweisen. Dies hat einen
Einfluss auf eine gewisse Inhomogenitat der Al-Schichtdicke, wodurch es in der Viellagenschicht
zu lokalen Abweichungen von der urspriinglich vorgesehenen Schichtdicke kommt. Diese Be-
obachtung lasst dich jedoch nicht auf die dunklen Ru-Schichten ausweiten, welche ein feinkor-
niges Geflige mit homogener Mikrostruktur aufweisen. Die Resultate der Elektronenbeugung
der untersuchten Viellagenschicht im Querschnitt ist in Abbildung 5.22 gezeigt. Die vorliegenden
Beugungsringe in Abbildung 5.22 a lassen sich der kfz Al-Phase sowie der hdp Ru-Phase zuord-
nen (siehe Indizierung in Abbildung 5.22 b). Die Beugungsringe sind alle scharf und deutlich aus-
gepragt und weisen zudem zusatzlich einzelne Beugungspunkte auf. Es ist, dhnlich den Ergeb-
nissen der Réntgendiffraktometrie, eine teilweise Uberlappung der Beugungsringe zu
beobachten, wie fir den Beugungsring 1 deutlich zu sehen ist. Mit Ausnahme des Al (220)-Beu-
gungsringes Uberlagern sich alle Aluminiumringe mehr oder weniger stark mit Ruthenium-Rin-
gen, was die genaue Auswertung erschwert. Dies ist darauf zurlickzufiihren, dass die einzelnen
Ringe nicht getrennt voneinander betrachtet werden kénnen, wie dies bereits bei den Beu-
gungsreflexen der XRD-Analyse der Fall war. Die relativ homogene Intensitatsverteilung in den
Beugungsringen lasst auf eine nur geringe Textur schliefSen.
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Substrat

HV mag B | HFW det |tit| WD | 200 nm
130.00 kV| 200 000 x | 640 nm [STEM 11|10 * 1 4.8 mm |

Abbildung 5.21: a HAADF STEM-Abbildung und b TEM Hellfeld Abbildung einer Ru/Al-Viellagenschicht mit einer
Doppellagendicke von 40 nm am Ubergang von Substrat zur Schicht (nach [199])

a _ b

Nummer | Phase | hki d [A]
1 Ru/Al | 100/111 | 2,3837
2 Ru 002 2,1953
’ 3 Ru/Al | 101/200 | 2,0726
‘ 4 Ru 102 1,6091
5 Al 220 1,4619
6 Ru 110 1,3788
7 Ru/Al | 103/311 | 1,2501
8 Ru/Al | 200/222 | 1,1970
9 Ru 112 1,1582

8

Abbildung 5.22:  a SAED-Analyse eine Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke von 40 nm und b Indizie-
rung der Beugungsringe vom Zentrum nach auBen (nach [199])

TEM-Untersuchung einer Ru/Al-Viellagenschicht mit 40 nm Doppellagendicke nach einer Wir-
mebehandlung bei 400 °C

Die Resultate der elektronenmikroskopischen Analysen fiir eine Ru/Al-Viellagenschicht mit einer
Doppellagendicke von 40 nm, welche bei einer Temperatur von 400 °C dem in-situ HAT-XRD-
Experiment entnommen und auf Raumtemperatur abgekihlt wurde, sind in Abbildung 5.23 dar-
gestellt. In Hinblick auf die Ergebnisse der HT-XRD-Analyse bei 400 °C Iasst sich auf ein eine zwei-
phasige Zusammensetzung, aus der Ru- und der RuAlg-Phase schlieBen. Wie in Abbildung 5.23 a
dargestellt, lasst sich in der HAADF-STEM-Aufnahme im Schichtquerschnitt ein Lagenaufbau mit
zwei kontrastmaRig unterschiedlichen Phasen deutlich erkennen. Die Schichtstruktur ist perio-
disch und zeigt lokal ein welliges Erscheinungsbild, das der Struktur des Grundzustands der
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Viellagenschicht dhnelt. Anhand der Kontraste und im Vergleich mit den Ergebnissen der TEM-
Untersuchungen am Ausgangszustand dieser Probe, lassen sich keine reine Aluminium-Lagen im
gegliihten Zustand beobachten. Stattdessen ist eine durchgangige Zwischenschicht zu erkennen
(dunkelgraue Schichten), die anhand der in Abbildung 5.24 gezeigten SAED-Analyse der RuAle-
Phase zugeordnet werden kann. Die in Abbildung 5.23 a hell erscheinenden Bereiche lassen sich
der Ru-Phase zuordnen, welche eine Abnahme der Lagendicke verzeichnet. Des Weiteren lassen
sich die vorhandenen Grenzflachen zwischen den entstandenen Lagen aus RuAls und den nach
wie vor vorhandenen Ru-Lagen klar erkennen. Demnach kann eine Separation der Phasen ange-
nommen werden. In der TEM-Hellfeld-Abbildung des Schichtquerschnittes in Abbildung 5.23 b
zeigen sich die Grenzflachen zwischen den Einzellagen weniger scharf abgegrenzt, was auf Dif-
fusionsprozesse an den Schichtgrenzen schliefen lasst. Das Hellfeld-Bild zeigt zusatzliche Merk-
male in Form von hellen Bereichen, die sich in der Mitte der hellgrauen kontrastierten Schichten
befinden, allerdings mit einer eher statistischen Verteilung (beispielhaft innerhalb des weilRen
gestrichelten Kreises in Abbildung 5.23 b). Diese Beobachtung wird im Abschnitt 6.2 einer ndhe-
ren Erérterung unterzogen. Somit lasst sich ableiten, dass in Abbildung 5.23 die dunklen Schich-
ten der Ru-Phase und die hellen Schichten der RuAle-Phase zuzuordnen sind. Die Analyse der
TEM-Beugungsaufnahmen der bei 400 °C gegliihten Probe in Abbildung 5.24 a zeigt mehrere
Beugungsringe mit schwachen Intensitdten in der Nahe des Zentrums sowie einige mit einem
groReren Abstand zum Zentrum. Letztere konnen der Ru- und der RuAlg-Phase zugeordnet wer-
den (siehe Indizierung in Abbildung 5.24 b). Es sei an dieser Stelle angemerkt, dass die RusAlis-
Phase bei einigen Reflexen eine stark iberlappende Beugungsringposition mit der RuAlg-Phase
aufweist. Dartber hinaus lasst sich ein Beugungsring mit starker Intensitdt (Nr. 6 in Abbildung
5.24 b) beobachten, welcher der (002)-Netzebene der Ru-Phase zugeordnet werden kann. Dem-
nach kann hier von einem zweiphasigen Zustand aus Ru und RuAls in einem heterogenen lagen-
artigen Schichtverbund ausgegangen werden.

Substrat

B | HFW det tit| WD |
0 nm [STEM 1|0 ° /4.8 mm

Abbildung 5.23: a HAADF STEM-Abbildung am Schicht/Substrat-Ubergang und b TEM Hellfeld Abbildung einer
Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke von 40 nm die bei 400 °C wiarmebehandelt wurde (nach [199])
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o

a Num- Phase hkl d [A]
mer
1 RuAlg 110 4,9306
2 RuAlg 112 3,3728
3 RuAl 100 2,9509
4 RuAle 022 2,6254
5 Ru 100 2,3094
6 Ru 002 2,1221
7 Ru/RuAlg 102/332 1,5585
8 Ru/RuAle 110/135 1,3674
9 RuAl/RuAle 210/424 1,3197
10 RuAlg 226 1,2830

11 Ru/RuAl 103/211 1,2395

Abbildung 5.24: a SAED-Analyse eine Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke von 40 nm warmenach-
behandelt bei 400 °C b Indizierung der Beugungsringe vom Zentrum nach aufRen (nach [199])

TEM-Untersuchung einer Ru/Al-Viellagenschicht mit 40 nm Doppellagendicke nach einer War-
mebehandlung bei 650 °C

Proben einer Ru/Al Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke von 40 nm, die bis zu einer Tem-
peratur von 650 °C in der in-situ HAT-XRD gegliiht wurden, zeigen in der R6ntgenbeugungsana-
lyse die Bildung einer einphasigen polykristallinen Schicht mit B2-RuAl-Struktur (vgl. Abbildung
5.20). Die Ergebnisse der elektronenmikroskopischen Analyse dieses Zustandes sind in Abbil-
dung 5.25 dargestellt. Die Schichtstruktur der bei 650 °C warmebehandelten Probe weist eine
deutliche Abweichung von den zuvor diskutierten Schichtstrukturen auf. Das Dunkelfeld-STEM-
Bild einer Querschnittsprobe in Abbildung 5.25 a demonstriert eine nach wie vor vorhandene
periodische Modulation der Schichtstruktur, die sich durch eine deutlich sichtbare Konzentra-
tion von Hohlraumen oder Poren in der Schichtstruktur auszeichnet. Die Mikrostruktur wird
durch unterschiedliche Kontraste in der Abbildung deutlich, wobei Zonen mit divergierender
Massendichte (Z-Kontrast) auftreten. Des Weiteren ist zu beobachten, dass die Hohlrdume oder
Poren offenbar regelmaRig in den Bereichen mit geringem Z-Kontrast (d. h. in den helleren Be-
reichen) lokalisiert sind. Die TEM-Hellfeld-Abbildung 5.25 b erlaubt eine detailliertere Betrach-
tung der Mikrostruktur. Die vorliegende Schichtstruktur setzt sich aus zwei optisch differenzier-
baren Bereichen zusammen, die sich durch divergierende Zusammensetzungen auszeichnen.
Die geschatzte Modulationsperiode betragt in etwa 40 Nanometer. Dieser Wert entspricht in
etwa der Modulationsperiode der diinnen Schichten im Grundzustand. Eine der beiden Schich-
ten weist eine Dicke von ca. 30—-35 nm auf, wahrend die andere Schicht eine Dicke von ca. 5—
10 nm aufweist. Letztere zeigt einen dunklen Kontrast, erstere einen hellen Kontrast. Die Ana-
lyse des STEM-Bildes zeigt, dass die genannten Merkmale mit geringerer Massendichte in den
helleren Schichten zu finden sind. Zusammenfassend lasst sich festhalten, dass die Mikrostruk-
tur der bei 650 °C gegliihten Dinnschicht heterogen ist und eine periodische Anordnung von
Schichtstrukturen mit unterschiedlicher Zusammensetzung aufweist. Aus dem zugehdrigen
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Elektronenbeugungsmuster der vorliegenden Probe lasst sich schlieBen, dass es sich um eine
polykristalline, einphasige B2-Struktur der RuAl-Phase handelt (vgl. Abbildung 5.26). Die deutlich
sichtbaren nahezu durchgéngigen Beugungsringe konnen alle der B2 RuAl-Phase zugeordnet
werden (vgl. Abbildung 5.26 b).

W [ det [tilt D 200 nm
) x | 640 nm [STEM I1|0 °| 4.8 mm

Abbildung 5.25:  a STEM-Dunkelfeld-Abbildung am Schicht/Substrat-Ubergang und b TEM Hellfeld Abbildung einer
Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke von 40 nm die bei 650 °C warmebehandelt wurde (nach [199])

a _ b
, Num- | Phase hkl d [A]
) mer
\ 1 RuAl 100 3,0561
2 RuAl 110 2,1611
3 RuAl 111 1,7591
/ 4 RUAl 200! 1,5264
/ 5 RuAl 210 1,3602
6 RUAl 211 1,2452
7 RUAl 220 1,0824
8 RUAl 300 1,0176
9 RuAl 310 0,9647

Abbildung 5.26: a SAED-Analyse eine Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke von 40 nm warmenach-
behandelt bei 650 °C und b Indizierung der Beugungsringe vom Zentrum nach auRen (nach [199])

5.3.2.4 Ru/Al Viellagenschichten mit 20 nm Doppellagendicke

Eine Doppellagendicke von 20 nm stellt den Ubergang von den mikroskaligen, kristallinen Viel-
lagenschichten hin zu nanoskaligen Schichten dar. Betrachtet man Ergebnisse von Ziindexperi-
menten an metallischen Viellagenschichten, zeigt sich hier ein Maximum der Reaktionsfront-
Geschwindigkeit (s. Kapitel 2.3), was auf eine erhdhte Diffusionsgeschwindigkeit zurlickzufiihren
ist. Demnach unterscheidet sich der Stofftransport in solchen nanoskaligen Systemen von dem
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in den zuvor betrachteten Systemen mit grofSerer Doppellagendicke. Der Ausgangszustand der
Viellagenschichten in der XRD-Analyse der Ru/Al-Viellagenschichten mit 20 nm Doppellagendi-
cke beschreibt einen polykristallinen Lagenaufbau der beiden konstituierenden Phasen Ru und
Al, jeweils mit nanoskaligem Geflige (vgl. Abbildung 5.16)). In Abbildung 5.26 sind ausgewahlte
Rontgenbeugungsdiffraktogramme der in-situ warmebehandelten Schichten dargestellt. Es |asst
sich hier ein thermisch stabiler Zustand des Ausgangs-Gefliges der Viellagenstruktur bis zu einer
Temperatur von 200 °C ableiten. Bei einer Temperatur von 300 °C zeigen die bis hier auftreten-
den Beugungsreflexe eine deutliche Abnahme der Intensitaten; es ist jedoch keine Bildung einer
neuen kristallinen Phase zu beobachten. Die Al-Phase lasst sich hier (iber die Rontgenbeugungs-
analyse allerdings nicht mehr nachweisen. Die Degression der Beugungsreflexe und somit der
mikrostrukturellen Anderung fiihrt sich bis zu einer Temperatur von 400 °C fort. Aus diesem
yungeordneten” Zustand bildet sich in der Folge bei einer Temperatur von 450 °, ein polykristal-
lines einphasiges Geflige der B2 RuAl-Phase aus. Die detektierten Beugungsreflexe der B2-Struk-
tur nehmen bis zur maximalen Warmebehandlungstemperatur von 650 °C an Intensitat zu bei
einer gleichzeitigen Verringerung der FWHM, woraus eine Kornvergroberung abgeleitet werden
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Abbildung 5.27:  In-situ HT-XRD Analyse einer Ru/Al Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke von 20 nm bei
Temperaturen von 25 °C bis 650 °C

5.3.2.5 Ru/Al Viellagenschichten mit 10 nm Doppellagendicke

Die nanoskaligen Viellagenschichten mit einer Doppellagendicke von 10 nm spiegeln ein kom-
plexes, raumlich begrenztes System wider, das sich durch alternierende chemische Gradienten
in vergleichsweise kleinen Volumina der einzelnen Phasen und Schichten sowie durch deutlich
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erhohte innere Oberflachen- und Grenzflachenanteile auszeichnet. Daraus ergibt sich auch eine
verhaltnismalig hohere Durchmischung der Elemente an den Grenzflachen der beiden Metall-
Lagen, wodurch fiir dieses nanoskalige System, im Vergleich zu den zuvor diskutierten Diinn-
schichten, deutliche Anderungen hinsichtlich der Phasenbildung erwartet werden. Die XRD-Ana-
lyse der Ru/Al-Viellagenschichten mit 10 nm Doppellagendicke im Ausgangszustand bei Raum-
temperatur verdeutlicht die mikrostrukturellen nanokristallinen Merkmale der abgeschiedenen
Viellagenschichten. Im Rahmen der thermischen Nachbehandlung zeigt sich in der in-situ-HT-
XRD-Analyse in Abbildung 5.28 eine ahnliche Systematik der Phasenbildung, wie sie bereits fir
Viellagenschichten mit einer Doppellagendicke von 20 nm beobachtet wurde (vgl. Abbildung
5.27). Dementsprechend zeigt die Warmenachbehandlung fir das nanoskalige System bis zu ei-
ner Temperatur von 400 °C keine Bildung einer intermetallischen Phase. In diesem Temperatur-
bereich wird jedoch eine Abnahme der Intensitdt des breiten Beugungsreflexes bei einem 2-
Theta-Winkel von = 37° beobachtet. Vergleicht man die zuvor betrachteten Mehrlagenschichten
mit groRerer Doppellagendicke, ldsst sich dieser Effekt durch die Auflosung der Al-Phase inter-
pretieren. Der breite Beugungsreflex bei einem 2-Theta-Winkel von = 43° wird durch die War-
menachbehandlung nur geringfiigig beeinflusst und zeigt bis 400 °C sowohl eine konstante In-
tensitat als auch eine gleichbleibende Reflexform. Die weiteren sehr breiten Beugungsreflexe
der hdp Ru-Phase bei hoheren Beugungswinkeln sind ebenfalls bis zu einer Temperatur von
400 °C evident. Bei einer Temperatur von 400 °C zeigen sich neben dem breiten Reflex bei 2-
Theta = 43° zusétzlich drei Beugungsreflexe mit geringer Intensitat und hoher Halbwertsbreite
bei einem 2-Theta-Winkel von 29°, 62° und 78°, welche nahe der charakteristischen Reflexlagen
der (100) und (200)- und (211)-Netzebenen der RuAl-Phase sind. Des Weiteren zeigt der breite
Reflex bei 43° eine Veranderung seiner Form sowie eine leichte Verschiebung zu niedrigeren
Beugungswinkeln. Dies ldsst den Schluss zu, dass es zu einer Uberlagerung von (002)- und (101)-
Reflexen einer nanoskaligen Ru-Phase sowie denen der entstehenden RuAl-Phase und deren
Beugungsreflex der (110)-Netzebenen kommt. Aus den vorliegenden Betrachtungen ergibt sich
demnach, dass die Keimbildung der RuAl-Phase in diesem Fall ohne die Bildung einer Al-reichen
Zwischenphase erfolgt. Die thermodynamischen und kinetischen Triebkrafte fir die Phasenbil-
dung in nanoskaligen Viellagenschichten mit 10 nm und 20 nm Doppellagendicken sind folglich
signifikant unterschiedlich, im Vergleich zur Phasenbildung in den zuvor beschriebenen Schich-
ten mit 160 nm, 80 nm und 40 nm Doppellagendicke. Bei einer Temperatur von 500 °C lassen
sich fiir die Viellagenschichten mit 10 nm Doppellagendicke deutliche Beugungsreflexe mit er-
hohter Intensitat beobachten, welche alle der B2-RuAl-Phase zugeordnet werden kénnen. Diese
wachst in einer polykristallinen Struktur mit einer Vorzugsorientierung der (100)-Netzebenen
parallel zur Probenoberflache. Die hier ausgepragte (100)-Vorzugsorientierung ist ein interes-
santes Ergebnis in Bezug auf die Ublicherweise zu erwartende statistische Orientierungsvertei-
lung oder die zuvor betrachtete bevorzugte Orientierung der (110)-Netzebenen parallel zur
Oberflache, da sie mit orientierungsabhangigen Wachstumsbedingungen und der Nukleation
wéahrend der Warmenachbehandlung verknipft ist. Der nanokristalline Grundzustand der Ru/Al-
Viellagenschichten weist jedoch keine erkennbare Vorzugsorientierung auf, wodurch Anpas-
sungseffekte der entstehenden RuAl-Phase unwahrscheinlich sind. Bei einer Temperatur von
650 °C ist eine Intensitdtszunahme aller RuAl-Beugungsreflexe zu verzeichnen, wobei die
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FWHM-Werte der Reflexe abnehmen. Dies lasst auf ein Kornwachstum der RuAl-Phase mit einer
beibehaltenen (100)-Vorzugsorientierung der Netzebenen parallel zur Probenoberflache des
einphasigen RuAl-Diinnfilms schlieRen.
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Abbildung 5.28:  In-situ HT-XRD Analyse einer Ru/Al Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke von 10 nm bei
Temperaturen von 25 °C bis 650 °C

Um die Zustande in einem solchen nanokristallinen System und die direkte thermisch induzierte
Phasenbildung der B2 RuAl-Phase weiter zu charakterisieren werden analog zum Ru/Al-Viella-
gensystem mit einer Doppellagendicke von 40 nm, TEM-Analysen an drei Zustdnden durchge-
fiihrt. Hier sollen wiederum der Ausgangszustand sowie zwei der Warmenachbehandlung ent-
nommene Proben bei 400 °C und 650 °C, weitergehend untersucht werden.

TEM-Untersuchung einer Ru/Al-Viellagenschicht mit 10 nm Doppellagendicke im Grundzu-
stand

Die Ergebnisse der elektronenmikroskopischen Untersuchung einer Viellagenschicht mit einer
Doppellagendicke von 10 nm in ihrem Grundzustand nach der Abscheidung, sind in Abbildung
5.29 dargestellt. Das HAADF-STEM-Bild eines Schichtquerschnittes in Abbildung 5.29 a zeigt
deutlich das Vorhandensein einer periodisch aufgebauten Schichtstruktur, die zwei Phasen mit
unterschiedlichem Massenkontrast Z umfasst, welche der kfz Al und der hdp Ru-Phase zugeord-
net werden kénnen. In der HAADF-Abbildung lassen sich so optisch, Ru (helle Schichten) und Al
(dunkle Schichten) klar unterscheiden. Im Vergleich mit der Dunkelfeld-Aufnahme eines ahnli-
chen Schichtquerschnittes bei gleicher VergréRerung an der zuvor diskutierten Ru/Al-Viellagen-
schicht mit einer 40 nm-Viellagenarchitektur, ist fir die hier dargestellte nanoskalige Viellagen-
schicht mit einer Doppellagendicke von 10 nm eine deutlich andere Mikrostruktur festzustellen.
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Dies ist in der TEM-Hellfeld-Aufnahme in Abbildung 5.29 b bei hoherer VergrofRerung detaillier-
ter zu erkennen. Es zeigt sich eine erkennbare periodische Abfolge von Al-Lagen (helle Schich-
ten) und Ru-Lagen (dunkle Schichten), wobei das Schichtwachstum auf dem Substrat zunachst
die Bildung ebener Einzellagen bedingt. Mit zunehmender Anzahl der Schichten und Schichtdi-
cke (d. h. Abstand zum Substrat) manifestiert sich eine zunehmend wellige Struktur. Die Schich-
ten zeigen nun eine heterogene Schichtstruktur mit einem ausgepragten wellenférmigen Er-
scheinungsbild, wodurch die Lagenstruktur stark verformt erscheint. Aufgrund der Aufnahme
der Abbildung am Ubergang von Substrat zur Viellagenschicht, ldsst sich eine stirkere Auspra-
gung des wellenférmigen Charakters fiir weiter vom Substrat entfernte Bereiche ableiten. Dies
kann durch das in Abbildung 5.29 c dargestellte TEM-Hellfeld-Bild in der Mitte der Viellagen-
schicht bestatigt werden. Demnach kommt es hier teilweise zum Kontakt gleichartiger Lagen.
Die in Abbildung 5.30 dargestellten SAED-Beugungsmuster belegen die Nanokristallinitat der ab-
geschiedenen Ru/Al-Viellagenschicht mit 10 nm Doppellagendicke. Dies wird durch das Vorhan-
densein mehrerer individueller Beugungsringe gezeigt. Einige dieser Ringe sind lediglich
schwach ausgepragt und unscharf. Dies trifft insbesondere auf die beiden inneren Beugungs-
ringe zu, die sich teilweise tGberlappen. Die weiter auflen liegenden Ringe kdnnen den jeweiligen
Phasen Al und Ru zugeordnet werden, wie sie in Abbildung 5.30 b indiziert sind. Aus den vor-
handenen Analysen lasst sich also ein polykristallines, nanoskaliges Geflige mit gestorter
Schichtstruktur der hdp Ru-Phase sowie der kfz Al-Phase schlussfolgern.
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HV mag B | HFW det tit| WD | 200 nm
30.00 kV|200 000 x [ 640 nm | STEM 1|0 | 4.8 mm

Abbildung 5.29: a HAADF STEM-Abbildung am Schicht/Substrat-Ubergang und b TEM Hellfeld Abbildung
Schicht/Substrat-Ubergang am Ubergang von Substrat zur Schicht und c in der Mitte der Schicht einer Ru/Al-Viella-
genschicht mit einer Doppellagendicke von 10 nm (nach [199])
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Num- Phase hkl d [A]
mer
’ 1 Ru/Al 100/111 2,4007
4 2 Ru 002 2,1158
3 Ru 102 1,6286
4 Al 220 1,4753
5 Ru 110 1,3821
6 Ru/Al 0103/311 | 1,2569
7 Ru/Al 200/222 1,1617

Abbildung 5.30: a SAED-Analyse eine Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke von 10 nm b Indizierung
der Beugungsringe vom Zentrum nach auRen (nach [199])

TEM-Untersuchung einer Ru/Al-Viellagenschicht mit 10 nm Doppellagendicke nach einer Wir-
mebehandlung bei 400 °C

Die in Abbildung 5.31 dargestellte Viellagenschicht im Querschnitt zeigt das mikrostrukturelle
Geflige einer Probe mit einer Doppellagendicke von 10 nm, welche bei einer Temperatur von
400 °C warmenachbehandelt wurde. Das HAADF-STEM-Bild in Abbildung 5.31 a demonstriert
die sequenzielle, periodische Anordnung von zwei unterschiedlichen Phasen, was auf eine Viel-
lagenschichtstruktur hinweist. Eine detailliertere Analyse der Phasenzusammensetzung dieser
Schichten ist nicht moglich. Es lasst sich jedoch ableiten, dass aufgrund des Massenkontrasts die
helleren Schichten einen héheren Ru-Gehalt aufweisen sollten. Eine detailliertere Betrachtung
der Schichtstruktur ist anhand des TEM-Hellfeldbildes in Abbildung 5.31 b méglich. In dieser Ab-
bildung kdnnen die einzelnen Schichten einer Ru-reichen Phase (dunkel) und einer zweiten
Phase (hell) in einer periodischen Anordnung voneinander unterschieden werden. Allerdings
kann anhand der TEM-Abbildung keine Aussage Uiber die Bildung einer intermetallischen Phase
getroffen werden. Diese Situation wird jedoch durch das in Abbildung 5.32 dargestellte Elektro-
nenbeugungsmuster und deren Indizierung weiter aufgeklart. Es lassen sich mehrere Beugungs-
ringe geringerer Intensitdt sowie zwei liberlappende Ringe héherer Intensitat beobachten. Die
in Abbildung 5.32 a dargestellten Beugungsringe lassen sich sowohl der Ru-Phase als auch der
RuAl-Phase zuordnen, wie in der Tabelle neben Abbildung 5.32 b angegeben. Dies demonstriert,
dass die angestrebte RuAl-Phase bereits bei einer Temperatur von 400 °C die Keimbildung
durchlaufen hat und wéchst, wahrend die tbrigen Ru-Kérner noch in ihrer elementaren Form
koexistieren. Die inhomogene Intensitdtsverteilung der Beugungsringe 2, 3 und 5 ldsst den
Schluss zu, dass sowohl in der Ru-Phase als auch in der RuAl-Phase eine leichte Vorzugsorientie-
rung vorhanden ist. Vergleicht man dies mit den zuvor betrachteten Proben mit einer Doppella-
gendicke mit 160 und 40 nm (und insbesondere mit den dort identifizierten intermetallischen
Phasen RuAl; und RuAlg) kann in der Schicht mit 10 nm Doppellagendicke nach einer Warmebe-
handlung bei 400 °C definitiv keine intermediare RuAl, Phase nachgewiesen werden.
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Abbildung 5.31: a HAADF STEM-Abbildung und b TEM Hellfeld Abbildung einer Ru/Al-Viellagenschicht mit einer
Doppellagendicke von 10 nm die bei 400 °C warmebehandelt wurde (nach [199])

a b

Num- | Phase hkl d[A]
mer

1 RuAl 100 2,9906
2 Ru 100 2,3345
3 RuAl/Ru 110/002 | 2,1155
4 RuAl 200 1,4956
5 RuAl/Ru 210/110 | 1,3516
6 RuAl/Ru 211/103 | 1,2271
7 Ru 112 1,1337
8 RuAl/Ru 220/004 | 1,0518

Abbildung 5.32:  a SAED-Analyse eine Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke von 10 nm warmenach-
behandelt bei 400 °C b Indizierung der Beugungsringe vom Zentrum nach auBen (nach [199])

TEM-Untersuchung einer Ru/Al-Viellagenschicht mit 10 nm Doppellagendicke nach einer Wir-
mebehandlung bei 650 °C

Die Ergebnisse der TEM-Analyse der bis zu einer Temperatur von 650 °C gegliihten Probe mit
einer Doppellagendicke von 10 nm sind in Abbildung 5.33 dargestellt. Das HAADF-STEM-Bild ei-
nes Schichtquerschnittes in Abbildung 5.33 a demonstriert eine homogene Mikrostruktur der
warmebehandelten Viellagenschicht, die sich von den zuvor betrachteten Lagenstrukturen sig-
nifikant unterscheidet. In einigen Bereichen ist eine leichte Fluktuation des Z-Kontrasts zu ver-
zeichnen, zudem sind mehrere dunklere Bereiche erkennbar. Es ist offensichtlich, dass die Viel-
lagenstruktur nicht mehr existent ist. Da in der HAADF-Aufnahme neben dem Massenkontrast
auch Beugungserscheinungen fiir die Kontrastierung verantwortlich sind, kann hier von RuAl-
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Koérnern in unterschiedlicher Orientierung ausgegangen werden. Die TEM-Hellfeld-Aufnahme in
Abbildung 5.33 b zeigt die Resultate der Warmebehandlung hinsichtlich der Mikrostruktur bei
hoherer VergrofRerung genauer. Es lassen sich mehrere spharische Kérner mit unterschiedlichen
Durchmessern bis zu 30 nm ausmachen, die in eine heller kontrastierte Matrix eingebettet sind.
Somit lasst sich ableiten, dass zwischen dem Zustand bei einer Glihtemperatur von 400 °C und
dem hier dargestellten Zustand bei 650 °C ein schnelles Kornwachstum sowie die vollstandige
Umwandlung in die RuAl-Phase stattgefunden haben muss. Die Beugungsmuster der SAED-Ana-
lyse der gegliihten Dinnschicht sind in Abbildung 5.34 a dargestellt. Hierbei werden zwei Beu-
gungsringe mit niedrigen Beugungswinkeln beobachtet, die eine hohe Intensitat aufweisen. Zu-
dem erscheinen sie segmentiert. Dies ldsst den Schluss zu, dass die erhaltene RuAl-Diinnschicht
nach der Warmebehandlung eine Vorzugsorientierung aufweist. Bei hoheren Beugungswinkeln
lassen sich mehrere Beugungsringe mit geringerer Intensitdat ausmachen, die nur teilweise eine
Segmentierung aufweisen. Die eindeutige Zuordnung aller Beugungsringe zur RuAl-Phase erfolgt
anhand der in Abbildung 5.34 b dargestellten Indizierung.

Es liegt demnach ein einphasiges Geflige der B2-RuAl-Phase mit globularer Kornstruktur vor, was
eine homogene Mikrostruktur im Querschnitt aufweist. Diese unterscheidet sich von den Ergeb-
nissen der RuAl-Einlagenschichten mit stengelformiger Struktur (siehe Kapitel 5.2) sowie dem
heterogenen Gefiige, der warmebehandelten Ru/Al-Viellagenschichten mit einer Doppellagen-
dicke von 40 nm.

“det [ tilt
n |STEM 1|0

Abbildung 5.33: a HAADF STEM-Abbildung und b TEM Hellfeld Abbildung einer Ru/Al-Viellagenschicht mit einer
Doppellagendicke von 10 nm die bei 650 °C warmebehandelt wurde (nach [199])
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Q
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Num- | Phase hkl d[A]
mer

1 RuAl 100 3,0434
2 RuAl 110 2,1675
J 3 RuAl 111 1,7594
' 4 RUAl 200 1,5317
5 RuAl 210 1,3688
~ 6 RuAl 211 1,2496
o 7 RUAl 220 1,0875
8 RuAl 300 1,0235
9 RuAl 310 0,9683

Abbildung 5.34:  a SAED-Analyse eine Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke von 10 nm warmenach-
behandelt bei 650 °C b Indizierung der Beugungsringe vom Zentrum nach auBen (nach [199])
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5.4 Thermisch induzierte Phasenbildung in terndaren
Hf/Ru/Al-Viellagenschichten

Im vorherigen Abschnitt der Beschreibung der thermisch induzierten Phasenbildung in bindren
Ru/Al-Viellagen-Dlinnschichten konnte gezeigt werden, dass in Abhangigkeit der Doppellagen-
dicke eine Steuerung der auftretenden Phasensequenz erzielt werden kann. Demnach kann flr
geringe Werte der Doppellagendicke und den somit definierten Randbedingungen fiir den che-
mischen Gradienten eine direkte Bildung der B2 RuAl-Phase induziert werden, wobei die Nukle-
ation der B2 Phase zu niedrigeren Temperaturen verschoben ist. Basierend auf diesen Aussagen
leitet sich eine interessante Arbeitshypothese ab, die besagt, dass dieses Prinzip der gesteuerten
Phasenbildung auch auf ternédre (und hohere) Systeme im Sinne der Ausbildung neuer interme-
tallischer Legierungen in B2 Struktur angewendet werden kann. Es ist demnach von Relevanz,
die Empfindlichkeit eines solchen bindren Systems gegeniiber der Einflihrung einer zusatzlichen
Lage eines dritten Elements in eine sich wiederholende, periodische ABC-Sequenz zu untersu-
chen. Bei der Auswahl moglicher ternarer Legierungselemente in Kapitel 2.5.5 liegt der Schwer-
punkt auf den Loslichkeiten in der RuAl-Phase sowie der Bildung moglicher weiterer Phasen in
den bindren Teilsystemen oder auch moglicher ternarer Phasen. Weiter wurde der Einfluss auf
die mechanischen Eigenschaften, sowie der Korrosionsbestandigkeit der synthetisierten Pro-
dukte erortert. Unter diesen Gesichtspunkten wurden in dieser Arbeit drei mogliche Legierungs-
partner identifiziert: Hafnium, Chrom und Kupfer. Hafnium bietet als hochschmelzendes Refrak-
tarmetall dabei vor allem im Bereich der Phasenbildung interessante Eigenschaften und kann
gleichzeitig als reaktionstrages Element eine Diffusionsbarriere im System darstellen. Theoreti-
sche Berechnungen nach der BFS-Methode (Bozzolo-Ferrante-Smith-Methode siehe Kapitel
2.5.5) zeigen fiir eine einphasige Legierungsbildung mit Hafnium eine Préferenz fiir die Beset-
zung von Gitterplatzen auf beiden Untergittern der RuAl-Phase, sodass sowohl Al als auch Ru
substituiert werden konnen. Da der Al-Gehalt maRgeblich die Korrosionsbestandigkeit der RuAl-
Phase beeinflusst, wurde dieser in den terndren Hf/Ru/Al-Viellagenschichten konstant bei
50 at. % gehalten und es wurde dementsprechend Ru partiell durch Hf ersetzt (siehe Kapitel
4.1.3). Aufgrund der nur sehr sparlich vorhandenen Literatur an experimentellen Untersuchun-
gen sowie thermodynamischen Datenséatzen, ist nur wenig Gber eine mogliche B2-(Ru,Hf)Al-
Phase im terndren System bekannt. Die maximale Loslichkeit von Hf in einer (RuxHfi.x)Al-Phase
bei einer Temperatur von 800 °C belduft sich laut Kubaschewski auf ca. 7 at. %. Dagegen zeigen
die beiden isostrukturellen Phasen RuAl und RuHf eine durchgangige Loslichkeit. Eine Substitu-
tion im Viellagenverbund von 10 at. % des Ru-Gehalts durch Hf (entsprechend einer Gesamtkon-
zentration von 5 at. % Hafnium) liegt dementsprechend noch innerhalb der Loslichkeitsgrenze
fiir Hafnium in der RuAl-Phase bei 800 °C, um ein einphasiges Geflige in der B2-Struktur zu syn-
thetisieren. Es existieren jedoch keine Daten Uber die Loslichkeit bei Raumtemperatur, welche
aus thermodynamischer Sicht geringer ausfallen dirfte. Gleichzeitig weist Hf verglichen mit Ru
(134 pm) einen deutlich groBeren Atomradius von 159 pm auf, wonach die Substitution von Ru
durch Hf, mit Gitterspannungen und Anpassungseffekten verbunden sein dirfte.
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Bezogen auf die Phasenbildung zeigen im bindren Ru/Al-System die Viellagenschichten mit
160 nm, 40 nm und 10 nm Doppellagendicke die deutlichsten Unterschiede in der Phasense-
quenz wahrend einer thermischen Nachbehandlung. Aus diesem Grund wurden fir eine detail-
lierte Analyse der thermisch induzierten Phasenbildung in ternaren Systemen diese Abmessun-
gen der Wiederholeinheiten tibernommen und ausgewertet. Die verwendeten prozentualen
Anteile der Elemente im Schichtaufbau und die daraus resultierenden Einzellagendicken sind in
Tabelle 5-1 aufgelistet. Der sich daraus ergebende Aufbau einer Modulationsperiode ist in Ab-
bildung 5.35 zur Verdeutlichung der Wachstumsbedingungen abgebildet. Weitere Informatio-
nen Uber die experimentelle Schichtabscheidung der Viellagenschichten sind in Kapitel 4.1.3 er-
l[dutert.

Tabelle 5-1:
tems Hf/Ru/Al

Experimentelle Lagendicken innerhalb einer Modulationsperiode in Viellagenschichten des Sys-

Dreilagendicke Ru-Substitution | Al-Lage [nm] Hf-Lage [nm] Ru-Lage [nm]
160nm 10 at. % 88,1 11,1 60,8

40nm 10 at. % 22,0 2,8 15,2

10nm 10 at. % 5,5 0,7 3,8

— A

R

Abbildung 5.35:
Hf/Ru/Al

schematischer Aufbau einer periodischen Wiederholeinheit mit Dreilagendicke A im System

5.4.1 Mikrostruktur der terndaren Hf/Ru/Al-Viellagenschichten im
Ausgangszustand

Die Resultate der bindren Ru/Al-Systeme demonstrieren, dass die Mikrostruktur der Viellagen-
strukturen nach der PVD-Abscheidung eine signifikante Rolle fiir die Phasenbildung in der nach-
folgenden Warmenachbehandlung einnimmt. Hafnium kristallisiert flir gew6hnlich in einer he-
xagonal dichtest gepackten Struktur (Raumgruppe P63/mmc) und ist damit isostrukturell zur
kristallographischen Struktur der Ru-Schichten. Demnach sind flir das Wachstum von Ru auf Hf
Anpassungseffekte zu berticksichtigen, da eine Abweichung von ca. 15 % fiir den Gitterparame-
ter a vorliegt. In diesem Kontext ist die Dicke der Zwischenlage als ein Faktor zu betrachten, der
die kristalline Ausbildung der Hf-Phase beeinflusst. Der c-Achsen-Gitterparameter von
0,5058 nm, der im Bereich der Lagendicke der Hf-Lage in der kleinsten untersuchten Modulati-
ons-Periode von 10 nm liegt, ist hierbei von Relevanz. Fiir eine Dreilagendicke von 40 nm
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entspricht dies etwa 5 Elementarzellen der Hf-Phase, wahrend es bei 160 nm etwa 20 Element-
arzellen sind. In Abbildung 5.36 ist das Rontgenbeugungsdiffraktogramm einer Hf/Ru/Al-Viella-
genschicht mit einer Substitution von 10% des Ru-Anteils durch Hf und einer Freilagen-Dicke von
160 nm im Ausgangszustand abgebildet. Diese Schicht weist hier eine polykristalline und mehr-
phasige Konstitution auf. Das Rontgenbeugungsdiffraktogramm zeigt deutlich ausgepragte Beu-
gungsreflexe der kubisch flachenzentrierten Al-Phase sowie der Ru- und Hf-Phasen mit hexago-
nal dichtest gepackter Struktur. Besonders auffallend ist hier das Ausbleiben von
Beugungsreflexen, welche fiir das binare Ru/Al-Viellagenschichten mit 160 nm Doppellagendi-
cke detektiert werden (vgl. Abbildung 5.16). Im vorliegenden Fall zeigen sich fiir die Ru-Phase
lediglich Beugungsreflexe der (002) und der korrespondierenden (004)-Netzebenen, was auf
eine ausgepragte Vorzugsorientierung der Ru-Lagen hinweist. Ein vergleichbares Phianomen
zeigt sich auch fir die Al-Phase, flir welche sich nur Beugungsreflexe der (111)- und der zugeho-
rigen (222)-Netzebenen detektieren lassen. Dariiber hinaus zeigen sich Beugungsreflexe der he-
xagonalen Hf-Lage, welche dhnlich der hdp Ru-Phase mit einer Vorzugsorientierung der (002)-
Netzebenen vorliegt. Ebenfalls detektieren ldsst sich ein schwach ausgepragter Beugungsreflex
geringer Intensitdt bei einem Winkel 2-Theta von 36,8°. Dieser kann der (101)-Netzebene des Hf
zugeordnet werden, was flr Hf auf eine polykristalline Lagenstruktur mit Vorzugsorientierung
schlieBen lasst (Referenz: ICDD PDF Hf 00-038-1478).

o Al
(002) 4 Ru
A

Intensitat [counts]

(101)

N (111) (004)
“.(002)® A

Ny U oo4) (222) |

L B R B B B I ELAN A A B B S B A B S B B S B B B

10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
2-Theta [°]

Abbildung 5.36:  Rontgendiffraktometrie der Ru-Al-Hf Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 160 nm sowie
die korrespondierenden Referenzwerte der hdp Ru- und Hf-Phase sowie der kfz Al-Phase

Die Ausbildung einer Vorzugsorientierung der jeweiligen Lagenmaterialien wird mittels einer
rontgenographischen Texturanalyse weiter untersucht. Die winkelabhdngige Messung der

121



5 Ergebnisse

Intensitatsverteilung der Beugungsreflexe ist in Abbildung 5.37 dargestellt. Die Polfigur der
(111)-Netzebene der kfz Al-Phase in Abbildung 5.37 a zeigt eindeutige Charakteristika einer
deutlichen Vorzugsorientierung entlang der Schichtnormalen mit nur geringen Abweichungen
hinsichtlich der Orthogonalitdt von ca. 2°. Eine sehr dhnliche Aussage ergibt sich auch fir die
Polfigur der (002)-Netzebene der hdp Ru-Phase in Abbildung 5.37 b sowie fir die Polfigur der
(002)-Netzebene der hdp Hf-Phase in Abbildung 5.37 c. Die hohe Poldichte bei geringen Kipp-
winkeln (psi-Achse) verdeutlicht die hohe Stringenz der Texturierung entlang der Schichtnorma-
len. Die leichte Verkippung der Orientierung lasst sich auf die Probenposition im Verhaltnis zu
den Kathoden wahrend der Schichtabscheidung zuriickfiihren. Die Wachstumsbedingungen der
jeweiligen schichtbildenden Teilchen auf der darunterliegenden Lage des Viellagenverbunds
scheinen demnach stark durch die eingefligte Hf-Lage beeinflusst. Verglichen mit den Ergebnis-
sen der bindren Ru/Al-Viellagenschichten zeigen sich hier deutlich ausgepragtere Vorzugsorien-
tierungen und damit Anderungen der Keimbildungs- und Wachstumsbedingungen der jeweili-
gen Lagenmaterialien wahrend des Beschichtungsprozesses.

Al (111) HE (002)
a ol o

Ru (002)

®

Abbildung 5.37:  2-dimensionale Polfigur der intensitatsreichsten Beugungsreflexe einer terndren Hf/Ru/Al-Viella-
genschicht mit 160 nm Dreilagendicke, der a (111)-Netzebene der kfz Al-Phase b der (002)-Netzebene der hdp Hf-
Phase und c der (002)-Netzebene der hdp Ru-Phase

Hf/Ru/Al-Viellagenschichten mit 40 nm Dreilagendicke

Verringert man die Dreilagendicke auf 40 nm, verandert man den vorliegenden Grundzustand
deutlich mit Hinblick auf die Rontgenbeugungsanalyse. Am deutlichsten ist dies am Ausbleiben
von ausgepragten Rontgenbeugungsreflexen der Hf-Phase in Abbildung 5.38 fiir eine derartige
Schicht zu erkennen. Eindeutig zuordnen lassen sich hier die Beugungsreflexe der (111)-Netz-
ebenen der kfz Al-Phase sowie der (002)-Netzebenen der hdp Ru-Phase. Uberlagert mit dem
Beugungsreflex der (111)-Netzebene der Al-Phase zeigt sich ein Beugungsreflex zwischen 33°
und 42° mit sehr hoher Halbwertsbreite von ca. 6° 2-Theta, welcher anhand der Reflexlage zur
hdp Hf-Phase mit nanokristalliner Mikrostruktur zugeordnet werden kann, aber aufgrund feh-
lender weiterer Beugungsreflexe nicht zweifelsfrei aufzuklaren ist. Zusatzlich treten noch wei-
tere nicht indizierbare Beugungsreflexe auf, welche keiner Phase zugeordnet werden kénnen.
Diese weisen mehrere Interferenzwinkel unterhalb sowie einen einzelnen oberhalb der (002)-
Beugungsreflexion der Ru-Phase auf und werden im folgenden Abschnitt beschrieben. Aufgrund
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des periodischen Abklingens der Intensitat dieser Beugungsreflexe ober- und unterhalb des
(002)-Beugungsreflexes der Ru-Phase, handelt es sich hier mit groBer Wahrscheinlichkeit um
sogenannte Satellitenreflexe, welche durch Beugungserscheinungen am Lagenaufbau der Viel-
lagenarchitektur hervorgerufen werden.
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Abbildung 5.38:  Rontgendiffraktometrie der Ru-Al-Hf Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 40 nm sowie
die korrespondierenden Referenzwerte der hdp Ru- und Hf-Phase sowie der kfz Al-Phase

Eine detaillierte Analyse des zuvor dargestellten Diffraktogramms bei geringeren Intensitaten,
wie in Abbildung 5.39 dargestellt, ermoglicht eine prazisere Interpretation der beobachteten
Phanomene. Hier zeigen sich deutlich jeweils mehrere Reflexionen mit relativ gesehen geringe-
rer Intensitat, welche bei Winkeln unterhalb der beiden Ru-Reflexe auftreten und dabei zuneh-
mend geringere Intensitdten mit Abstand zu den Ru-Reflexen aufweisen (in Abbildung 5.39 mit
einem S markiert). Der Ursprung dieses Beugungseffektes liegt in der periodischen Anordnung
der Lagenstruktur im Nanometer-Bereich, wodurch zusatzliche Streuebenen und sogenannte
»Satellitenreflexe” auftreten. Der physikalische Ursprung der Satellitenpeaks liegt in der kon-
struktiven Interferenz der gestreuten Rontgenstrahlen an den Grenzflachen der periodischen
Viellagenschichten. Dies deutet wiederrum auf sehr scharfe Grenzflaichen und eine ebene La-
genstruktur hin, da nur flr diesen Fall die Grundvoraussetzungen fiir diesen Effekt erfillt sind.
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Abbildung 5.39:  Rontgendiffraktometrie bei niedrigen Intensitaten der Ru-Al-Hf Viellagenschicht mit einer Dreila-
gendicke von 40 nm sowie die korrespondierenden Referenzwerte der hdp Ru- und Hf-Phase sowie der kfz Al-Phase

Die Beurteilung der Ausbildung einer Vorzugsorientierung der individuellen Lagenmaterialien
mittels der rontgenographischen Aufnahme von Polfiguren in Abbildung 5.40 ergibt ein ver-
gleichbares Ergebnis zu den zuvor betrachteten Viellagenschichten mit 160 nm Dreilagendicke.
Die Analyse des Beugungsreflexes der (111)-Netzebene der Al-Phase ist in Abbildung 5.40 a dar-
gestellt und zeigt eine hohe Poldichte im Zentrum, wonach hier keine Verkippung der Vorzugs-
orientierung relativ zur Oberflaichennormalen vorliegt. Da die Intensitat schon bei kleinen Kipp-
winkeln stark abnimmt, ist von einem sehr periodischen Lagenaufbau auszugehen, wodurch das
Wachstum der Vorzugsorientierung senkrecht zur Substratoberflache, beziehungsweise der
Keimlage (Ru) geférdert wird. Fir die (002)-Netzebene der hexagonalen Ru-Phase zeigt die Pol-
figur ein vergleichbares Ergebnis (siehe Abbildung 5.40 b). Demnach bildet sich eine deutliche
Vorzugsorientierung normal zu den Basalebenen der hexagonalen Struktur. Zusatzlich wurde
eine Polfigur des Satellitenreflexes bei 46,36°° untersucht, was in Abbildung 5.40 c gezeigt ist.
Die erhaltene Polfigur gleicht derer der Beugungsreflexe der (002)-Ru und der (111)-Al-Phase.
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Al (111) Ru (002) Satellitenreflex
a | b C

Abbildung 5.40: 2-dimensionale Polfigur der intensitatsreichsten Beugungsreflexe einer ternaren Hf/Ru/Al-Viella-
genschicht mit 40 nm Dreilagendicke, der a (111)-Netzebenen der kfz Al-Phase b der (002)-Netzebenen der hdp Ru-
Phase und c des Satellitenreflexes bei 46,36°

Hf/Ru/Al-Viellagenschichten mit 10 nm Dreilagendicke

Fiir eine Viellagenschicht mit der kleinsten Dreilagendicke von 10 nm ist das Ergebnis der XRD-
Analyse in Abbildung 5.41 gezeigt. Vergleicht man dieses mit dem Ergebnis der korrespondie-
renden bindren Ru/Al-Viellagenschichten mit der gleichen Abmessung der Wiederholeinheit in
Abbildung 5.28, so lassen sich Parallelen hinsichtlich der Mikrostruktur erkennen. Es zeigen sich
mehrere Beugungsreflexe mit sehr breiter FWHM, was auf eine nanokristalline Mikrostruktur
schlieBen ldsst. Diese konnen der (111)-Netzebene der kfz Al-Phase sowie den (002)-, (103)-
,(112)- und (004)-Netzebenen der hdp Ru-Phase zugeordnet werden. Die fiir den Dreilagen-Auf-
bau mit einer Wiederholperiode von 40 nm gezeigten Satellitenreflexe treten hier nicht auf und
es werden keine Beugungsreflexe der hdp Hf-Phase detektiert.
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Abbildung 5.41: Rontgendiffraktometrie der Ru-Al-Hf Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 10 nm sowie
die korrespondierenden Referenzwerte der hdp Ru- und Hf-Phase sowie der kfz Al-Phase

Die Polfiguren der Beugungsreflexe mit der geringsten Indizierung jeder Phase (kfz Al, hdp Hf
und hdp Ru) sind in Abbildung 5.42 dargestellt, wobei fiir Hf der theoretische Wert der Reflex-
lage angenommen wurde. Hier zeigt sich wiederum die starke Vorzugorientierung der kubischen
Al-Phase der (111)-Netzebenen senkrecht zur Substratoberflache (siehe Abbildung 5.42 a). Im
Vergleich zu den beiden Systemen mit einer groReren Dreilagendicke im System Hf/Ru/Al ist der
Abfall der Intensitaten flir eine Verkippung um psi wesentlich flacher. Das gleiche ldsst sich auch
fir die zweidimensionale Polfigur der (002)-Netzebenen der hdp Ru-Phase in Abbildung 5.42 ¢
zeigen, wonach zwar eine Vorzugsorientierung beobachtet werden kann, die jedoch keine hohe
Stringenz aufweist. Die Polfigur des (002)-Beugungsreflexes der Hf-Phase zeigt keine eindeutige
Auspragung, wonach hier von einem amorphen Zustand ausgegangen werden kann.
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Abbildung 5.42:  2-dimensionale Polfigur der intensitatsreichsten Beugungsreflexe einer ternaren Hf/Ru/Al-Viella-
genschicht mit 10 nm Dreilagendicke, der a (111)-Netzebenen der kfz Al-Phase b der theoretischen Reflexlage (002)-
Netzebenen der hdp Hf-Phase und c der (002)-Netzebenen der hdp Ru-Phase

5.4.2 Phasenbildung und Mikrostruktur in warmebehandelten ternaren
Hf/Ru/Al-Viellagenschichten

Die aus dem bindren Ru/Al-System abgeleitete Systematik der Phasenbildung unter Warmeein-
fluss, dient als Grundlage fir die im Folgenden, anhand der gleichen Analysemethoden, unter-
suchten Schichtkonzepte im terndren Hf/Ru/Al-System. Die Warmenachbehandlung wird bis zu
einer Temperatur von 1000 °C durchgefiihrt, was auf die teilweise unvollstandige Umwandlung
im bindren System zuriickzufihren ist. Hf ist ein vergleichsweise reaktionstrages Element mit
hohem Schmelzpunkt, wodurch in den Hf-legierten Viellagenschichten unter den gewahlten Be-
dingungen der Warmenachbehandlung eine verzogerte Phasenbildung erwartet werden
konnte. Ein weiterer Aspekt ist die Auswirkung der deutlichen Vorzugsorientierung der jeweili-
gen Lagenwerkstoffe und deren Einfluss in Form von Koharenzspannungen, Orientierungen und
Defekten auf den Stofftransport und somit die Phasenbildung in den unterschiedlichen Viella-
genarchitekturen.

5.4.2.1 Hf/Ru/Al-Viellagenschichten mit 160 nm Dreilagendicke

Die Hf/Ru/Al-Viellagenschichten mit einer Dreilagendicke von 160 nm sind im Grundzustand
kristallin und zeigen eine deutlich ausgepragte Vorzugsorientierung aller konstituierender Ele-
mente (vgl. Kapitel 5.4.1). Abbildung 5.41 zeigt die Ergebnisse der in-situ HT-XRD-Analysen der
warmebehandelten Schichten, auch im Vergleich zu diesem Grundzustand. Offensichtlich bleibt
dieser Gefligezustand bis zu einer Temperatur von 300 °C stabil, wobei es zu kleineren Verschie-
bungen der Reflexlagen kommt, was im Folgenden genauer betrachtet werden soll. Bei einer
Warmebehandlung oberhalb dieser Temperatur, bei 350 °C (und bis zu einer Temperatur von
600 °C) ist ein deutlicher Riickgang der integralen Intensitaten der Beugungsreflexe der Al- sowie
der Hf-Phase zu erkennen, wobei die Intensitdten der Beugungsreflexe der Ru-Phase keine deut-
lichen Anderungen aufweisen.
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Abbildung 5.43:  In-situ HT-XRD Analyse einer Hf/Ru/Al Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 160 nm bei
Temperaturen von 25 °C bis 650 °C

Eine detailliertere und differenziertere Betrachtung ist moglich, wenn man in Abbildung 5.44
einen Teil des zuvor gezeigten Diffraktogramms Uber einen kleineren Bereich des Beugungswin-
kels (von 10° bis 70°) betrachtet und Beugungsreflexe geringer Intensitdten bertcksichtigt: es
lassen sich so zuséatzliche Beugungsreflexe identifizieren. Dies zeigt sich in einem schwach aus-
gepragten Beugungsreflex bei 2-Theta = 59,7° bei 350 °C. Dieser Beugungsreflex zeigt bei einer
héheren Warmebehandlungstemperatur von 400 °C eine héhere Intensitdt, nimmt jedoch bei
einer Warmebehandlung bei 450 °C wieder ab und bei einer Warmebehandlung bei 550 °C ist
dieser Beugungsreflex nicht mehr detektierbar. Ahnlich verhilt es sich mit einem schwach aus-
gepragten Beugungsreflex bei 2-Theta = 31,1°, welcher bei einer Warmebehandlung bei 400 °C
auftritt und ebenfalls bei einer Warmebehandlung bei 550 °C wieder verschwindet. Dies deutet
auf die Bildung einer Zwischenphase hin, die jedoch nicht eindeutig zugeordnet werden kann.
Deshalb sind die Lagen der beiden Beugungsreflexe in Abbildung 5.42 mit einem Fragezeichen
markiert und werden in der Diskussion in Kapitel 6 weiter erortert. Erste Beugungsreflexe, die
der B2 RuAl-Phase zugeordnet werden kénnen, treten bei einer Warmebehandlung von 600 °C
auf und sind in Abbildung 5.44 durch die grinen Quadrate bei Beugungswinkeln 2-
Theta = 29,55°, 52,67° und 61,37° gekennzeichnet. Dariiber hinaus kommt es zu einer Uberlage-
rung des Beugungsreflexes der (002)-Netzebene der hdp Ru-Phase mit dem der (110)-Netz-
ebene der RuAl-Phase, wodurch letzterer hier in der XRD-Analyse nicht explizit nachgewiesen
werden kann.
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Abbildung 5.44:  In-situ HT-XRD Analyse einer Hf/Ru/Al Viellagenschicht bei niedrigen Intensitdten mit einer Drei-
lagendicke von 160 nm bei Temperaturen von 25 °C bis 650 °C

Um die Anderungen der Phasenanteile der konstituierenden Gefiigeanteile detaillierter betrach-
ten zu kénnen, sind in Abbildung 5.45 die jeweils intensitatsstarksten Beugungsreflexe der be-
teiligten Phasen und deren Entwicklung im Kontext der Warmenachbehandlung zwischen 25 °C
und 650 °C dargestellt. Abbildung 5.45 a zeigt den Beugungsreflex der (111)-Netzebenen der
kubisch-flachenzentrierten Al-Phase. Dieser ist bei Raumtemperatur im Ausgangszustand zu ei-
nem hdheren Winkel im Vergleich zur Referenz (gestrichelte Linie in der Abbildung) verschoben.
Betrachtet man die Reflexform, zeigt sich zunachst eine Verringerung der Halbwertsbreite bei
héheren Temperaturen, was auf ein Kornwachstum entlang dieser Orientierung schlieRen lasst.
Ab einer Temperatur von 300 °C nimmt die Intensitdt des Beugungsreflexes dann deutlich ab
und die Halbwertsbreite steigt. Uber den Temperaturverlauf eine ferner starke Verschiebung
der Reflexlage zu verzeichnen. Von der urspriinglichen 2-Theta-Lage bei 38,65° verschiebt sich
der Beugungsreflex mit zunehmender Temperatur zu kleineren Winkeln und liegt bei einer Tem-
peratur von 350 °C bei 38,12°. Oberhalb dieser Temperatur kann der Beugungsreflex nur noch
fiir eine Betrachtung bei sehr geringen Intensitdten nachgewiesen werden. Dies ist in Abbildung
5.45 b dargestellt und zeigt, dass bis zu einer Temperatur von 600 °C geringe Volumenanteile
einer nanokristallinen Al-Phase vorhanden sind. Fir den Beugungsreflex der (002)-Netzebenen
der hexagonalen Hf-Phase in Abbildung 5.45 ¢ zeigt sich eine Gemeinsamkeit hinsichtlich der
temperaturabhangigen Phasenstabilitat: dieser Beugungsreflex ist ebenfalls bis zu einer Tempe-
ratur von 350 °C stabil, kann jedoch bei einer Temperatur von 400 °C nicht mehr detektiert wer-
den. Auffallend ist hier, dass nahezu keine Anderung der Reflexform aber auch nahezu keine
Verschiebung der Reflexlage stattfindet. Im Verhaltnis zur Referenz ist der Beugungsreflex hier
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leicht zu einem kleineren Beugungswinkel verschoben. Abbildung 5.45 d zeigt den Ausschnitt
der temperaturabhangigen Entwicklung des Beugungsreflexes der (002)-Netzebenen des Ruthe-
niums. Im Grundzustand stimmt dessen Reflexlage sehr gut mit der Referenz liberein. Die Re-
flexform zeigt sich bis zu einer Temperatur von 350 °C weitestgehend unverdndert. Ahnlich dem
Beugungsreflex der (111)-Netzebene der Al-Phase zeigt sich jedoch eine Verschiebung der Re-
flexlage hin zu kleineren Winkeln bei hoherer Temperatur von2-Theta = 42,15° bei 25 °C zu 2-
Theta = 41,93° bei 650 °C. Diese Beobachtung erlaubt jedoch keine eindeutige Zuordnung mehr
zur Ru-Phase, da die zu erwartende RuAl-Phase hier ebenfalls einen Beugungsreflex aufweist.
Oberhalb einer Temperatur von 350 °C zeigt dieser Reflex eine Abnahme der Intensitat bei
gleichzeitiger Zunahme der Halbwertsbreite. In Abbildung 5.45 e ist der gleiche Winkelbereich
bei kleineren Intensitaten gezeigt, um die nur noch schwach ausgepragten Beugungsreflexe bei
600 °C und 650 °C besser beurteilen zu kdnnen. Demnach ist bei 650 °C noch immer ein Restan-
teil der Ru-Phase in der Diinnschicht vorhanden.
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Abbildung 5.45:  Ausschnitte der Entwicklung der Beugungsreflexe wahrend der Warmenachbehandlung zwischen
25 °C und 650°C der a/b (111)-Netzebenen der Al-Phase, ¢ der (002)-Netzebenen der Hf-Phase und d/e der (002)-
Netzebenen der Ru-Phase und. In den Diffraktogrammen ist die theoretische Reflexlage gemaR den verwendeten
Referenzen durch eine gestrichelte Linie eingezeichnet.

Oberhalb einer Temperatur von 650 °C zeigt sich die Bildung der RuAl-Phase, aber es sind auch
Beugungsreflexe zu erkennen, welche auf die Bildung einer weiteren Phase hinweisen. Dies kann
anhand der Beugungsreflexe in Abbildung 5.46 bei jeweils leicht kleineren Beugungswinkeln im
Vergleich zu den Beugungswinkeln der RuAl-Phase ermittelt werden, welche im Zuge der Tem-
peraturerhohung deutlicher ausgepragt werden und eine geringere Halbwertsbreite im Ver-
gleich zur RuAl-Phase aufweisen. Die Intensitdt der Beugungsreflexe der RuAl-Phase sinkt gleich-
zeitig mit steigender Temperatur, was auf eine volumenmaRige Abnahme der Phasenanteile
innerhalb der untersuchten Probe schlieRen lasst.
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Es zeigt sich also ein mehrstufiger Phasenbildungsprozess unter Bildung einer unbekannten Zwi-
schenphase, bevor sich die RuAl-Phase mit kubischer CsCl-Struktur ausbildet. Bei Temperaturen
oberhalb von 700 °C zeigen sich darlber hinaus Beugungsreflexe einer weiteren Phase, welche
jedoch nicht eindeutig zugeordnet werden kann. Anhand der ermittelten Beugungswinkel zei-
gen sich zwei unterschiedliche Auspragungen der Beugungsreflexe. Bei 2-Theta = 28,2° und
75,5°, treten breite Beugungsreflexe mit geringer Intensitat auf, welche somit zu leicht kleineren
Winkeln gegeniiber der (100)- und (211)-Beugungsreflexe der RuAl-Phase verschoben sind. Bei
2-Theta = 40,70° und 88,23° treten Reflexionen mit einer geringen Halbwertsbreite auf, die sich
deutlich unterhalb der (110)- und (220)-Beugungsreflexe der RuAl-Phase befinden (in Abbildung
5.46 mit einem ,,P“ markiert).

Im Zuge der Warmenachbehandlung der Hf/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von
160 nm zeigt sich demnach die Bildung einer unbekannten Phase bei 350 °C, woraufhin die RuAl-
Phase gebildet wird. Fir die maximale Temperatur von 1000 °C ist demnach ein mehrphasiges
Geflige, bestehend aus einer B2 RuAl-Phase und einer oder auch zwei nicht identifizierten zu-
satzlichen Phasen, vorhanden.
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Abbildung 5.46:  In-situ HT-XRD Analyse einer Hf/Ru/Al Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 160 nm bei
Temperaturen von 700 °C bis 1000 °C

5.4.2.2 Hf/Ru/Al-Viellagenschichten mit 40 nm Dreilagendicke

Die thermisch induzierte Phasenbildung einer Hf/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Dreilagendi-
cke von 40 nm in der in-situ Hochtemperatur-Rontgenbeugung ist in Abbildung 5.47 fiir eine
Temperatur zwischen 25 °C und 650 °C gezeigt. Von besonderem Interesse ist hier die Auswir-
kung der Warmenachbehandlung auf die strukturell bedingten Satellitenreflexe in diesem
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System. Da diese aufgrund der periodischen Anordnung scharfer Grenzflachen auftreten ist da-
von auszugehen, dass mit der Bildung einer Phase und der damit verbundenen Durchmischung
an den Grenzflachen, die Satellitenreflexe nicht mehr zur Ausbildung von Interferenzerscheinun-
gen flhren. Bis zu einer Temperatur von 300 °C ldsst sich in der vorliegenden Untersuchung
keine Anderung in den beobachteten Beugungsreflexen beschreiben. Bei einer Warmebehand-
lung bei 350 °C zeigt sich eine deutliche Verringerung der Intensitat des Beugungsreflexes der
(111)-Netzebene der kfz Al-Phase bei 2-Theta ca. 38,9° und des Beugungsreflexes der (004)-
Netzebenen der hdp Ru-Phase bei 2-Theta ca. 92°. Der im Grundzustand bei 25 °C schon sehr
schwach ausgepragte Beugungsreflex der (222)-Netzebenen der Al-Phase ist hier nicht mehr de-
tektierbar. In Folge einer weiteren Temperaturerhéhung zeigt sich auch eine deutliche Verrin-
gerung der integralen Intensitat des Beugungsreflexes der (002)-Netzebenen der Ru-Phase. Bei
einer Temperatur von 500 °C sind keine Satellitenreflexe mehr vorhanden und die Intensitdten
der noch detektierbaren Reflexe der (111)-Netzebenen der Al-Phase sowie der (002)- und (004)-
Netzebenen der Ru-Phase sind bei steigenden Halbwertsbreiten weiter reduziert. Das in der Ab-
bildung gezeigte Rontgendiffraktogramm bei einer Temperatur von 650 °C zeigt einen deutlich
ausgepragten Beugungsreflex bei 41,9 ° 2-Theta. Dieser kann anhand der zum Ru (002)-Beu-
gungsreflex verschobenen Reflexlage der (110)-Netzebene der RuAl-Phase in der B2-Struktur
zugeordnet werden, wonach die Nukleation dieser Phase im Temperaturbereich zwischen
600 °C und 650 °C auftritt.
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Abbildung 5.47:  In-situ HT-XRD Analyse einer Hf/Ru/Al Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 40 nm bei
Temperaturen von 25 °C bis 650 °C

133



5 Ergebnisse

Bei Betrachtung derselben Diffraktogramme bei niedrigeren Intensitaten in Abbildung 5.48 zeigt
sich, dass weitere Beugungsreflexe vorhanden sind, welche aufgrund der sehr hohen Intensitat
der Beugungsreflexe der (002)-Netzebenen des Rutheniums in Abbildung 5.45 skalierungsbe-
dingt nicht sichtbar sind. Dies zeigt sich fiir einen Beugungsreflex geringer Intensitat bei einem
2-Theta-Winkel von 59,61° und einer Temperatur von 350 °C (markiert in Abbildung 5.46 mit
einem Fragezeichen), welcher jedoch keiner intermetallischen Phase in einem der binaren
Gleichgewichts-Systeme Hf-Ru, Hf-Al und Ru-Al zugeordnet werden kann. Dieser Reflex zeigt bei
400 °C eine etwas erhohte Intensitat. Diese verringert sich aber in der Folge einer weiteren Tem-
peraturerhéhung wieder, wodurch der Reflex bei Temperaturen oberhalb von 450 °C nicht mehr
zu detektieren ist. Die Phasenbildung verlauft prinzipiell Gber den Stofftransport an den Grenz-
flachen und einer dadurch bedingten Durchmischung der Elemente. Die beobachteten Satelli-
tenreflexe der {002}-Netzebenen der Ru-Phase sind bei dieser Temperatur jedoch nach wie vor
vorhanden, wodurch sich ein bevorzugter Diffusionsmechanismus an einer der Grenzflachen er-
geben muss. Es ist darliber hinaus auch festzustellen, dass die der Ru-Phase zugeordneten Beu-
gungsreflexe ab einer Temperatur von 350 °C eine abnehmende Intensitat aufweisen und eine
Verschiebung der Satellitenreflexe eintritt. Die Evaluierung dieser Interferenzerscheinung zeigt,
dass sich deren Reflexlagen im Verhaltnis zum Beugungsreflex der (002)-Netzebenen der Ru-
Phase hin zu kleineren Beugungswinkeln verschieben. Dies deutet auf eine Verringerung der Pe-
riodizitat des Interferenzursprungs hin, kann aber auch tber den Abbau von Gitterspannungen
verknlpft sein.

Ab einer Temperatur von 600 °C zeigen sich erste zusatzliche Beugungsreflexe bei Beugungswin-
keln von 2-Theta = 29,34° und 77,4° der (100)- und (221)-Netzebenen (der (211)-Beugungsreflex
ist nicht in der Abbildung dargestellt) sowie der B2 RuAl-Phase, welche sich nicht mit Beugungs-
reflexen der Ru-Phase liberlagern. Somit kann die Bildung dieser Phase eindeutig nachgewiesen
werden.
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Abbildung 5.48:  In-situ HT-XRD Analyse einer Hf/Ru/Al Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 40 nm bei
Temperaturen von 25 °C bis 650 °C

In der Folge der weiteren Temperaturerhdhung von 600 °C auf 1000 °C nehmen die Intensitdten
der Beugungsreflexe der (002)- und (004)-Netzebenen der hdp Ru-Phase stetig weiter ab. Gleich-
zeitig nehmen die Intensitaten der Beugungsreflexe der RuAl-Phase zu und zeigen eine Verrin-
gerung ihrer Halbwertsbreite, was auf ein Kornwachstum der RuAl-Phase schlieRen I4sst. Ahn-
lich wie in den meisten zuvor betrachteten Szenarien der Bildungen der RuAl-Phase aus
Viellagenschichten, zeigt sich auch hier die Ausbildung einer Vorzugsorientierung der RuAl-
Phase anhand der (110)-Netzebenen. Eine weitere Phase kann hier nicht beobachtet werden,
wonach die ternare Hf/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 40 nm durch die
Warmenachbehandlung in ein kristallines Geflige mit einer einphasigen (Ru,Hf)Al Mikrostruktur
in der kubisch primitiven CsCI-Struktur transformiert werden kann.
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Abbildung 5.49:  In-situ HT-XRD Analyse einer Hf/Ru/Al Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 40 nm bei
Temperaturen von 600 °C bis 1000 °C

5.4.2.3 Hf/Ru/Al-Viellagenschichten mit 10 nm Dreilagendicke

Die Ergebnisse der Rontgendiffraktometrie der terndren Hf/Ru/Al-Viellagenschichten mit einer
Dreilagendicke von 10 nm im Grundzustand und nach den Warmebehandlungen sind in Abbil-
dung 5.50 dargestellt. Eine Warmebehandlung resultiert tiber einen groBen Temperaturbereich
von 25 °C bis 600 °C offensichtlich nicht in der Bildung einer neuen kristallinen Phase. Der schon
im Grundzustand schwach ausgepragte Beugungsreflex der Al-Phase bei 2-Theta = 38,5° verliert
bis zu einer Temperatur von 300 °C jedoch an Intensitdt und ist fir Warmebehandlungen bei
400 °C bis 600 °C nicht mehr detektierbar. Daraus kann abgeleitet werden, dass sich die Al-Phase
bei diesen Warmebehandlungen vollstandig geldst hat. In diesem Temperaturbereich zeigen
sich jedoch auch Anderungen der Form der ermittelten Beugungsreflexe der Ru-Phase. Der
breite Beugungsreflex der (002)-Netzebenen bei 2-Theta = 41,2° weist bei héheren Temperatu-
ren eine Verringerung der Halbwertsbreite auf, was fiir ein Kornwachstum dieser Phase spricht.
Gleichzeitig verschiebt sich dieser Reflex bei héheren Temperaturen hin zu kleineren Winkeln.
Bei einer Warmebehandlung bei 600 °C zeigen sich weitere Beugungsreflexe einer Ordnungs-
phase in der CsCl-Struktur bei 2-Theta=29,2°, 60,5°, 76,4° und 90,6°, was sich in der Rontgen-
beugungsanalyse durch die schwachen Beugungsreflexe im Bereich der griinen Markierungen
widerspiegelt. Deren Auspragung in Form einer Steigerung der Intensitdt und Abnahme der
Halbwertsbreite nimmt bei héheren Temperaturen zu. Der Ubergang des Beugungsreflexes der
(002)-Netzebenen der Ru-Phase in den Beugungsreflex der (110)-Netzebenen der RuAl-Phase
verlauft stetig und kontinuierlich mit hoheren Warmebehandlungstemperaturen. Bei einer ma-
ximalen Temperatur von 1000 °C manifestieren sich signifikante Beugungsreflexe samtlicher
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Netzebenen der B2 RuAl-Phase, welche eine konstruktive Interferenz verursachen, mit geringer
Halbwertsbreite und einer Vorzugsorientierung der (110)-Netzebenen. Demnach kann Gber das
nanoskalige Viellagendesign ein ternarer einphasiger Mischkristall (Ru,Hf)Al in CsCI-Struktur aus
dem initialen Viellagenverbund synthetisiert werden.
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Abbildung 5.50:  In-situ HT-XRD Analyse einer Hf/Ru/Al Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 10 nm bei
Temperaturen von 25 °C bis 1000 °C

Die mikrostrukturellen Vorgange der Phasenbildung werden an einer ternaren Hf/Ru/Al-Viella-
genschicht mit einer Dreilagendicke von 10 nm und einer Substitution von 10 at. % des Ru-Ge-
halts durch Hf mittels einer detaillierten transmissionselektronenmikroskopischen Analyse wei-
ter untersucht. Dabei werden die Geflige und ihre Phasenbestandteile sowohl im
Ausgangszustand als auch nach Warmebehandlungen bei 650 °C und 1000 °C charakterisiert.
Hierflr werden fir entsprechende Querschnittsproben Hellfeld- und Dunkelfeldaufnahmen,
Beugungsaufnahmen und deren Fast-Fourier-Transformationen in die reziproken Gitter sowie
lokal aufgeloste EDX-Mappings zur Beschreibung der chemischen Zusammensetzungen be-
schrieben und diskutiert.

TEM-Untersuchung einer Hf/Ru/Al-Viellagenschicht mit 10 nm Dreilagendicke im Ausgangszu-
stand

Die Ergebnisse der TEM-Untersuchungen an der Schicht im Grundzustand sind in Abbildung 5.51
anhand von Hellfeldaufnahmen der Schicht in unterschiedlichen Bereichen des Schichtquer-
schnittesdargestellt. Ein Uberblick iber den gesamten Querschnitt der nanoskaligen Viellagen-
schicht ist in Abbildung 5.51 a gezeigt. Hier zeigt sich eine sehr regelmaRige periodische
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Lagenstruktur mit ebenen Grenzflachen, was im Gegensatz zu der wellenartigen unebenen Er-
scheinung des bindren Ru/Al-Systems mit einer Doppellagendicke von 10 nm steht. Dabei
kommt es auch nicht zu der stark zunehmenden Welligkeit mit Zunahme der Lagenzahl. Die Be-
trachtung unterschiedlicher Bereiche des Schichtquerschnittes mit hoherer Auflésung liefert
mehr Details. In Abbildung 5.51 b ist der substratnahe Schichtquerschnitt und der Ubergang von
Substrat zur Viellagenschicht (Grenzflachenbereich von Substrat und Schicht) gezeigt. In diesem
substratnahen Bereich zeigt sich der streng periodische Aufbau der Schicht, ausgehend von der
elektropolierten Oberflache des Saphir-Substrats, aus zwei unterschiedlich kontrastreichen La-
gen. Betrachtet man den Lagenaufbau im Zentrum der Viellagenschicht in Abbildung 5.51 c, lasst
sich eine minimale Abweichung der substratnah parallel verlaufenden Lagen erkennen. Abbil-
dung 5.51 d zeigt den oberflachennahen Bereich des Schichtquerschnitts. Hier ist eine leichte
Zunahme der Welligkeit der individuellen Lagen zu erkennen. Diese ist jedoch, verglichen mit
einer bindren Ru/Al-Viellagenschicht der gleichen Modulationslange von 10 nm, nur sehr gering-
fligig ausgepragt.
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Abbildung 5.51:  Hellfeld-Aufnahme a der gesamten Viellagenschicht b des substratnahe Bereichs c in der Schicht-
mitte d des oberflichennahen Bereichs, einer Querschnittsprobe einer Hf/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Dreilagen-
dicke von 10 nm und einer Substitution von 10% des Ru durch Hf

Einen detaillierteren Einblick in die Schichtstruktur ermdoglichen die in Abbildung 5.50 dargestell-
ten HRTEM-Aufnahmen und deren Fast-Fourier-Transformationen in den reziproken Raum. Die
HRTEM-Aufnahme des Schichtquerschnittes in Abbildung 5.52 a zeigt den substratnahen Be-
reich des Schichtquerschnittes sowie den Grenzflaichenbereich von Substrat zur Viellagen-
schicht. Es lassen sich deutlich die alternierenden Einzellagen des Schichtaufbaus und deren Mik-
rostruktur erkennen. Anhand des Kontrasts der Dunkelfeldaufnahme kdnnen die hellen
Bereiche der Al-Phase zugeordnet werden, wahrend die schwereren Elemente Ru und Hf den
dunklen Lagen zugeordnet werden. Der Bildausschnitt mit hoherer Auflosung in Abbildung 5.52
c zeigt deutlich die kristalline Mikrostruktur der Al-Lagen mit einer KorngrofSe im Bereich der
Lagendicke des Aluminiums mit einer Vorzugsorientierung. Die Dreilagendicke von 10 nm kann
Uber diese Abbildung unter Bericksichtigung der praparationsbedingten Neigung der Probe in
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guter Naherung auf 10 nm bestimmt werden. Die Nukleation der vorliegenden Al-Phase erfolgt
auf einer relativ scharfen Grenzflache zur dunklen Ru/Hf-Lage ohne erkennbare Durchmischung.
Der Ubergang der kristallinen Al-Phase zur Hf-Lage verlduft aufgrund der optisch nicht zu unter-
scheidenden Ru/Hf-Lage, eher diffus und ohne einen scharfen Ubergang zwischen den einzelnen
Strukturen. Betrachtet man die jeweiligen Bilder Uber die Fast-Fourier-Transformation in Abbil-
dung 5.52 b und d zeigt sich ein kristalliner geordneter Aufbau der Al-Lagen mit leicht unter-
schiedlichen Ausrichtungen der Netzebenen, der (iber den Versatz der berechneten Gitter-

punkte im reziproken Raum ersichtlich wird. Dies ist anhand der in rot und blau eingezeichneten
Punkte dargestellt. Da dieser Effekt in beiden FFT-Abbildungen evident ist, lasst sich hier auf ein
strukturelles Merkmal der Al-Lagen schlieRen.

Abbildung 5.52: a HRTEM-Aufnahme am Schicht/Substrat-Ubergang b FFT-Darstellung aus a, c vergroRerter
HRTEM-Ausschnitt aus a, d die FFT-Darstellung aus ¢ einer Querschnittsprobe einer Hf/Ru/Al-Viellagenschicht mit
einer Dreilagendicke von 10 nm und einer Substitution von 10% des Ru durch Hf
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Mit einer TEM-EDX-Flachenanalyse wird die ortsaufgeldste Verteilung der schichtbildenden me-
tallischen Elemente in sub-mikroskopischem MaRstab in Abbildung 5.53 dargestellt. Die HAADF-
Abbildung in Abbildung 5.53 a reprasentiert zunichst als eine Ubersicht den analysierten Be-
reich des Schichtquerschnittes (Grenzflachenbereich Substrat/Schicht) und zeigt den periodi-
schen Lagenaufbau anhand des deutlichen Z-Kontrasts. Die Abbildung 5.53 b zeigt eine Dunkel-
feldaufnahme (DF4), welche aufgrund der Detektorposition eine Mischung aus Massen- und
Beugungskontrast aufweist. Auch hier lasst sich der periodische Lagenaufbau mit scharfen
Grenzflachen erkennen. Anhand der Elektronenbeugung (SAED) in Abbildung 5.53 ¢ kénnen ne-
ben dem periodischen Beugungsmuster des einkristallinen Saphir-Substrats, segmentierte Beu-
gungsringe der Al-Phase identifiziert werden, wonach diese eine Vorzugsorientierung aufwei-
sen. Die energiedispersive Rontgenspektroskopie gibt darliber hinaus einen guten Einblick in die
raumliche Verteilung der konstituierenden Elemente der Viellagenschicht und deren Grenzfla-
chen aus elementarer Sicht. Im unteren Teil der Abbildung 5.51 sind elementspezifische Vertei-
lungen der EDX-Analyse fiir die Metalle Al, Hf und Ru dargestellt. Grundsatzlich erscheinen alle
drei Metalle in einer sehr periodischen Anordnung ohne signifikante Durchmischungen. Betrach-
tet man die beiden schweren Metalle Hf und Ru, welche sich in den zuvor betrachteten Abbil-
dungen nicht optisch unterscheiden lassen, zeigt sich hier, dass die diinne Hf-Lage eindeutig von
der Ru-Lage zu unterscheiden ist. Umgekehrt jedoch ist die Verteilung der Ru-Spezies auch im
Bereich der Hf-Lage zu finden. Die Al-Lagen sind deutlich abgegrenzt und zeigen (bei dieser Auf-
I6sung) keine Durchmischung mit den angrenzenden Ru- und Hf-Lagen.
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Abbildung 5.53:  a HAADF-Abbildung am Schicht/Substrat-Ubergang b Dunkelfeld-Abbildung am Schicht/Substrat-
Ubergang, ¢ SAED-Analyse einer Querschnittsprobe einer Hf/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von
10 nm und einer Substitution von 10% des Ru durch Hf, sowie die EDX-Analyse der Elemente Al, Hf und Ru des ge-
zeigten Bildausschnitts

141



5 Ergebnisse

TEM-Untersuchung einer Hf/Ru/Al-Viellagenschicht mit 10 nm Dreilagendicke nach einer Wir-
mebehandlung bei 650 °C

Bei einer Warmenachbehandlungstemperatur von 650 °C wurde mittels Rontgenbeugung die
Bildung von Kérnern mit B2-Struktur der RuAl-Phase mit geringem Volumenanteil sowie Anteile
einer verbleibenden kristallinen Ru-Phase festgestellt. Dieser Befund wird mittels Transmissi-
onselektronenmikroskopie an einer bis zu dieser Temperatur warmebehandelten Probe weiter
untersucht. In Abbildung 5.54 sind ausgewahlte Ergebnisse dieser Untersuchung dargestellt:
hier ist ein Hellfeldbild der warmebehandelten Viellagenschicht im Querschnitt gezeigt (a), so-
wie die Elektronenbeugungsanalyse der Schicht in (b). Abbildung 5.54 (c) zeigt eine hochauflo-
sende TEM-Aufnahme sowie in (d) die Ergebnisse aus der Fast-Fourier-Transformation aus (c).
Aus den vorliegenden Ergebnissen lassen sich eine Verdanderung der Diinnschichtmorphologie
in Bezug auf den vorhandenen Schichtaufbau sowie die Mikrostruktur ableiten. Die Hellfeld-Auf-
nahme in Abbildung 5.54 a zeigt eine Ubersicht tiber die, makroskopisch betrachtet, homogene
Diinnschicht der warmebehandelten Viellagenprobe. Hier lassen sich keine spezifischen Gefi-
gemerkmale aufgrund des nanoskaligen Charakters der Mikrostruktur erkennen. Die Elektro-
nenbeugung am Schichtquerschnitt zeigt ausschliefllich Beugungsringe der B2 RuAl-Phase mit
einer Vorzugsorientierung der (110)-Netzebenen, was anhand der héheren Intensitat dieses
Beugungsrings ermittelt werden kann. In der HRTEM-Aufnahme in Abbildung 5.54 c ist der noch
vorhandene periodische Schichtaufbau deutlich zu erkennen, wobei die Grenzflaichen zwischen
individuellen Lagen nicht mehr abrupt sind, sondern eine durchmischte Morphologie aufweisen
(siehe Abbildung 5.54 c). Zudem wird eine Angleichung des Kontrastes zwischen den urspriing-
lichen Al- und (Ru,Hf)-Schichten beobachtet, wobei ein erkennbarer Unterschied im Kontrast
und somit in der Zusammensetzung bestehen bleibt. Aus dieser Abbildung lasst sich aber auch
schon die Keimbildung der RuAl-Phase ableiten. Die FFT-Berechnung in Abbildung 5.54 d veran-
schaulicht diese Entwicklung der B2-Phase anhand der auftretenden reziproken Gitterpunkte,
welche der RuAl-Phase zugeordnet werden kdnnen.
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Abbildung 5.54:  a Hellfeld-Aufnahme der gesamten Viellagenschicht b SAED-Analyse aus a, c HRTEM-Abbildung in
der Schichtmitte, d die FFT-Darstellung aus ¢ einer Querschnittsprobe einer Hf/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Drei-
lagendicke von 10 nm und einer Substitution von 10% des Ru durch Hf entnommen bei einer Warmenachbehand-
lungstemperatur von 650 °C

Die Ergebnisse der EDX-Analyse der terndren Hf/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke
von 10 nm nach einer Warmebehandlung bei 650 °C sind in Abbildung 5.55 dargestellt. Diese
Ergebnisse ermdglichen einen tieferen Einblick in die Phasenbildung und den Stofftransport in
der warmebehandelten Viellagenstruktur. Gezeigt ist in 5.53 a der entsprechende Bildausschnitt
des Schichtquerschnittes als Hellfeldaufnahme. Die Aufnahme zeigt die heterogene Mikrostruk-
tur auf nanoskaliger Ebene mit einem lagenartigen Aufbau gemaR der urspriinglichen Viellagen-
struktur. In der Dunkelfeldaufnahme in Abbildung 5.55 b kénnen die einzelnen Kérner detaillier-
ter beobachtet werden, wobei durch die Wahl der Detektorposition hier wiederum eine
Uberlagerung von Beugungs- und Massenkontrast vorliegt. In 5.53 b ist wiederum ein charakte-
ristischer Schichtbereich mit einem weilen Quadrat markiert. Dieser ist in einer hoheren
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VergrofRerung in Abbildung 5.55 ¢ zusehen. Die Interpretation zeigt, dass die Keimbildung und
das Wachstum der Phasen entlang der anfanglichen Grenzflachen der einzelnen Schichten er-
folgt, was zur Bildung rechteckig geformter Kérner mit einem hohen Verhaltnis von Breite zu
Hohe flihrt. Diese zeigen anders als in der hochauflésenden TEM-Analyse in Abbildung 5.54 b,
unterschiedliche Kontraste und eine klare Abgrenzung voneinander, wonach die einzelnen Kor-
ner unterschiedliche Orientierungen aufweisen. Unter Bericksichtigung der EDX-Analyse der
konstituierenden Elemente im unteren Teil der Abbildung 5.55, kénnen unterschiedliche Vertei-
lungen fir diese ermittelt werden. So zeigt Al im untersuchten Probenquerschnitt eine homo-
gene Elementverteilung ohne Agglomerationen oder lokale Inhomogenitaten. Gleiches kann fir
die Verteilung von Ruthenium ermittelt werden. Hafnium zeigt jedoch noch eine deutlich er-
kennbare Lagenstruktur, ahnlich der Viellagenschicht im abgeschiedenen Zustand vor der War-
menachbehandlung. Dies lasst darauf schliefen, dass fir die Warmenachbehandlung der
Hf/Ru/Al-Probe bei 650 °C ein heterogenes Geflige vorliegt, welches gemaR der TEM-Analyse,
als auch der Verteilung der Elemente im EDX, aus einer nanokristallinen RuAl-Phase rechteckig
ausgeformter Kérner entlang der urspriinglichen Grenzflachen, besteht. Die Hf-Lage ist gemal
der EDX-Analyse noch vorhanden und ist, wenn lberhaupt nur teilweise in der RuAl-Phase ge-
[Ost.

200 nm Supstrat

Abbildung 5.55:  a Hellfeld-Abbildung am Schicht/Substrat-Ubergang b Dunkelfeld-Abbildung am Schicht/Substrat-
Ubergang, ¢ vergroRerter Ausschnitt des weiRen Rechtecks der Dunkelfeld-Abbildung in b, einer Querschnittsprobe
einer Hf/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 10 nm und einer Substitution von 10% des Ru durch Hf
entnommen aus der Warmenachbehandlung bei 650 °C, sowie die EDX-Analyse der Elemente Al, Hf und Ru des ge-
zeigten Bildausschnitts
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TEM-Untersuchung einer Hf/Ru/Al-Viellagenschicht mit 10 nm Dreilagendicke nach einer
Warmebehandlung bei 1000 °C

Bei der maximalen Temperatur von 1000 °C der Warmenachbehandlung hat sich die zuvor beo-
bachtete lagenartige Schichtstruktur in ein globulares, homogenes Geflige mit gleichachsigen
Koérnern unterschiedlicher GroRe umgewandelt (siehe die Darstellung der Ergebnisse der TEM-
Untersuchung einer Hf/Ru/Al-Viellagenschicht nach einer Warmebehandlung bei 1000 °C in Ab-
bildung 5.56). Die TEM-Hellfeldaufnahme in Abbildung 5.56 a eines Bereiches in der Ubergangs-
zone zwischen Saphir-Substrat und Schicht weist eine hohe Dichte an Kérnern im substratnahen
Bereich auf. Diese Kérner weisen eine geringe Korngrofe auf (10 nm-15 nm), was auf einen Ein-
fluss des Keimbildungsmechanismus auf die umgebende Mikrostruktur und Zusammensetzung
und somit auf eine heterogene Keimbildung an der Substratgrenzflache schlieRen lasst. Fiir Be-
reiche in Richtung des Zentrums des hier betrachteten Schichtquerschnittes ergibt sich eine glo-
bulare Kornmorphologie mit einer heterogenen Groenverteilung mit Werten zwischen 10 nm
und 80 nm fir die KorngréRen. Die TEM-Beugung (SAED-Aufnahmen in Abbildung 5.56 b) zeigt,
dass es sich um eine einphasige, polykristalline Dinnschicht mit B2-Struktur mit einer Vorzugs-
orientierung handelt. Dabei konnen alle Beugungsringe dieser Phase zugeordnet werden, wobei
einige dieser Beugungsringe Fragmentierungen aufweisen. Dies trifft maRgeblich fiir die beu-
gungsringe der (110)- und (220)-Netzebenen zu, wonach fiir diese eine Vorzugsorientierung vor-
liegt. Die HRTEM-Aufnahme in Abbildung 5.56 ¢ zeigt die Mikrostruktur des globularen Gefliges
der warmebehandelten Diinnschicht auf der Nanoskala. Hier Idsst sich das Wachstum der Kérner
auf der ebenen Oberflache des einkristallinen Saphir-Substrats beobachten. Die FFT-Analyse des
HR-TEM-Bildes aus Abbildung 5.54 c zeigt an der Grenzflache zwischen Substrat und Diinn-
schicht (siehe Abbildung 5.56 d) eine gewisse Kohdrenz in Bezug auf die Orientierungen der
Netzebenen des Substratwerkstoffs und der synthetisierten Diinnschicht. Das in der Abbildung
gezeigte, reziproke Gitter in der [111]-Richtung des kubischen Systems weist demnach eine pe-
riodische Struktur auf, wobei eine Korrelation mit der [120]-Richtung des Saphirs zu erkennen
ist (periodisches Punktmuster in der FTT-Analyse). Dies kdnnte Grundlage einer verstarkten
Keimbildung an der Oberflache des Substrats im Vergleich zur Keimbildung im Schichtvolumen
sein.
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Abbildung 5.56:  a Hellfeld-Abbildung am Schicht/Substrat-Ubergang, b SAED der Abbildung a, c HRTEM-Aufnahme
am Schicht/Substrat-Ubergang, d FFT-Analyse von (c) einer Querschnittsprobe einer Hf/Ru/Al-Viellagenschicht mit
einer Dreilagendicke von 10 nm und einer Substitution von 10% des Ru durch Hf entnommen aus der Warmenachbe-
handlung bei 1000 °C

Abbildung 5.57 prasentiert wieder eine Kombination aus TEM-Aufnahmen und EDX-Analysen
der wiarmebehandelten Schicht. Die HAADF- und Hellfeld-Aufnahmen eines Schichtquerschnit-
tes in Abbildung 5.57 a und b zeigen das unterschiedliche Keimbildungs- und Wachstumsverhal-
ten der (Ru,Hf)Al-Kérner im substratnahen Bereich (an der Grenzflaiche zum Substrat) und im
Inneren der Diinnschicht nochmals deutlicher. Zudem sind das globulare Wachstum und die An-
derung der KorngréRe in Wachstumsrichtung der Schicht deutlich erkennbar. Die HAADF-Abbil-
dung und ihr massenabhéangiger Kontrast, lassen auf eine homogene Verteilung der Schichten
schlieRen, wobei die leichten Unterschiede aufgrund der beugungsbedingten Anteile des detek-
tierten Signals zustande kommen. Diese Beobachtung wird durch die EDX-Analyse der lokalen
Verteilung der konstituierenden Elemente im unteren Teil der Abbildung 5.57 gestitzt.
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Grundsatzlich erscheint die Elementverteilung homogen Uiber den Schichtquerschnitt verteilt,
sodass die Ergebnisse der XRD-Analyse eines einphasigen Mischkristalls bestatigt werden kon-
nen. Es bestehen nur leichte Unterschiede in der Signalstarke der konstituierenden Elemente im
substratnahen Bereich, insbesondere bei Ru und Al, in Form unterschiedlich kontrastierter Be-
reiche, wahrend sich zur Mitte der Diinnschicht hin eine homogene Zusammensetzung ergibt.
Hf zeigt eine gleichmalige Verteilung Giber den gesamten Querschnitt und bildet einige sehr
feinkornige Hf-Ausscheidungen. Aus den Ergebnissen der TEM-Analyse der bei 1000 °C warme-
nachbehandelten Hf/Ru/Al-Schicht mit einer urspriinglichen Dreilagendicke von 10 nm, l3sst
eine direkte Bildung der B2 Phase in Form einer ternaren (Ru,Hf)Al-Phase aus dem urspriingli-
chen Lagenaufbau schlieRen. Diese weist eine homogene, feinkornige, globulare Mikrostruktur
ohne die Bildung einer zweiten Phase auf.

HAAD[F
d

500 nm Substrat

Al

500 nm

Abbildung 5.57: a HAADF- und b Hellfeld-Abbildung einer Querschnittsprobe einer Hf/Ru/Al-Viellagen mit einer
Dreilagendicke von 10 nm und einer Substitution von 10% des Ru durch Hf entnommen aus der Warmenachbehand-
lung bei 1000 °C, sowie die EDX-Analyse der Elemente Al, Hf und Ru des gezeigten Bildausschnitts
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5.5 Thermisch induzierte Phasenbildung in terndaren
Cr/Ru/Al-Viellagenschichten

Hinsichtlich des Einflusses der Substitution eines Ru-Anteils durch ein weiteres Element, soll wei-
terhin untersucht werden, inwiefern Chrom sich auf die Phasenbildung, aber auch das potenzi-
elle Eigenschaftsprofil der entstehenden Mikrostruktur auswirkt. Wie in Kapitel 2.5.5.2 beschrie-
ben bildet das kubisch raumzentrierte Cr (Raumgruppe Im-3m) eine Hochtemperaturphase mit
der hexagonal Ru-Phase, sowie eine Reihe intermetallischer Phasen im bindren Al-Cr-System.
Ein interessanter Aspekt ist hier, inwiefern sich die Cr-Phase auf das Wachstum der beiden an-
deren Lagen auswirkt. Daflir wurden analog zu den ternaren Schichten im System Hf-Ru-Al im
System Cr-Ru-Al ternare Viellagenschichten fiir eine angestrebte Substitution von Ru-Atomen
durch Cr-Atome mit einem sich periodisch wiederholenden Aufbau aus dreilagigen Cr/Ru/Al-
Schichten abgeschieden (siehe Abbildung 5.58). Auch hier wurden unterschiedliche Dreilagen-
dicken von 160, 40 und 10 nm mit einer ABC-Stapelfolge realisiert. Die genauen Lagendicken
konnen der Auflistung in Tabelle 5-2 entnommen werden. Chrom eignet sich in diesem Kontext
aufgrund der Existenz einer Vielzahl an intermetallischen Phasen im System Cr-Al und der Exis-
tenz einer Hochtemperaturphase im System Cr-Ru gut flir die Untersuchung der Phasenbildung,
wodurch Einfluss auf die Phasensequenz wahrend der thermischen Nachbehandlung der ele-
mentaren Viellagenschichten genommen werden kann. Da die Grenzflachen eine entscheidende
Rolle bei der Diffusion und somit der Phasenbildung einnehmen, sind der Lagenaufbau und die
Mikrostruktur der einzelnen Lagen ein Schliisselfaktor die Synthese neuer Werkstoffe zu steu-
ern. Chrom unterscheidet sich mit seiner kubisch-raumzentrierten Struktur hier sowohl vom ku-
bisch-flaichenzentrierten Aluminium als auch vom hexagonal dichtest gepackten Ruthenium,
wodurch ein kohdrentes Wachstum nur durch Anpassungseffekte erzielt werden kann. Hinsicht-
lich der vorhandenen Literatur Uber die theoretische terndre Legierungsbildung in Kapitel
2.5.5.2 zeigt sich, dass Chrom in der RuAl-Phase teilweise Gitterplatze des Al-Untergitters beset-
zen kann, wohingegen die Besetzung von Ru-Pldtzen energetisch unwahrscheinlich scheint. Es
existieren hierzu jedoch keine experimentellen Daten. Bei der Betrachtung der moglichen Sub-
stitution von Ru und Cr sind neben unterschiedlichen Elektronenkonfigurationen der beiden Ele-
mente auch die Atomradien der Elemente Betrachtungsschwerpunkte/ von besonderer Bedeu-
tung. Die Substitution von Ru durch Cr wére hier aufgrund der sehr dhnlichen Atomradien (Cr:
128 pm, Ru: 134 pm) erleichtert.

Tabelle 5-2: Experimentelle Lagendicken innerhalb einer Modulationsperiode in Viellagenschichten des Sys-
tems Cr/Ru/Al
Dreilagendicke Ru-Substitution | Al-Lage [nm] Cr-Lage [nm] Ru-Lage [nm]
160nm 10 at. % 88,10 6,40 65,50
40nm 10 at. % 22,0 1,60 16,40
10nm 10 at. % 5,50 0,40 4,10
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Abbildung 5.58:  schematischer Aufbau einer periodischen Wiederholeinheit mit Dreilagendicke A im System
Cr/Ru/Al

5.5.1 Mikrostruktur der terndren Cr/Ru/Al-Viellagenschichten im
Ausgangszustand

Die XRD-Analyse der Cr/Ru/Al-Viellagenschichten in diesem Kapitel zeigt die rontgenographi-
sche Analyse der Schichten in ihrem Grundzustand vor der Warmenachbehandlung. Vergleicht
man diese mit den, im vorherigen Kapitel 5.4.1 gezeigten Diffraktogrammen der ternaren
Hf/Ru/Al-Schichten mit derselben Systematik hinsichtlich des Lagenaufbaus, zeigen sich Unter-
schiede bezliglich der sich ausbildenden Mikrostruktur.

Cr/Ru/Al-Viellagenschichten mit 160 nm Dreilagendicke

Abbildung 5.56 zeigt das Diffraktogramm einer Cr/Ru/Al-Viellagenschicht mit 160 nm Dreilagen-
dicke im Ausgangszustand. Uber den gesamten Winkelbereich sind schwach ausgeprégte Beu-
gungsreflexe zu erkennen. Diese kdnnen entsprechend den individuellen Markierungen der
(121)- und (220)-Netzebene der kubisch-flaichenzentrierten Al-Phase (blaue Kreise), der (002)-
Netzebene der hexagonal dichtest-gepackten Ru-Phase (rote Dreiecke), sowie der (110)-Netz-
ebene kubisch-raumzentrierten Cr-Phase (hellblaues Kreuz) zugeordnet werden (Referenz: ICDD
PDF Cr 00-006-06949). Eine Evaluierung der Reflexform ist aufgrund des geringen Signal- zu
Rausch-Verhaltnisses nicht moglich. Dennoch kénnen die Winkellagen der jeweiligen Beugungs-
reflexe bestimmt werden, wodurch eine weitere Polfiguranalyse moglich ist.
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Abbildung 5.59: Rontgendiffraktometrie der Ru-Al-Cr Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 160 nm sowie
die Indizierung der hdp Ru-Phase, der krz Cr-Phase sowie der kfz Al-Phase

Die Betrachtung der Polfiguren in Abbildung 5.60 ermdglicht eine detailliertere Interpretation
der Ergebnisse der Rontgenbeugung in Bragg-Brentano-Geometrie. In Abbildung 5.60 a ist die
zweidimensionale Polfigur des schwachen Beugungsreflexes bei 2-Theta = 38,48° der (111)-
Netzebenen der Al-Phase gezeigt. Die Vorzugsorientierung der (111)-Netzebene der Al-Phase ist
demnach nicht parallel zur Oberflache ausgebildet, sondern weist eine Verkippung um 54° um
die Psi-Achse auf. Das auftretende kreisformige Intensitatsmaximum in der stereographischen
Projektion, zeigt wiederum einen konzentrischen Ursprung von circa 6°. Es kann deshalb ange-
nommen werden, dass die eingebrachte Cr-Lage die Wachstumsbedingungen der Al-Lage hier
deutlich beeinflusst, gleichwohl Al im vorliegenden Fall auf einer Ru-Keimlage nukleiert. Der
Beugungsreflex der (002)-Netzebenen der hdp Ru-Phase bei 2-Theta = 42,15° zeigt wiederrum
eine deutliche Vorzugsorientierung mit einer Verkippung von 6° um die Psi-Achse (Abbildung
5.60 b). Der Beugungsreflex weist hier eine hohe Poldichte auf, die nur in einem kleinen Winkel-
bereich auftritt. Eine sehr dhnliche Aussage ergibt sich auch fiir die stereographische Projektion
des Beugungsreflexes bei 2-Theta = 43,92° fiir die krz Cr-Phase (Abbildung 5.60 c), die eine etwas
weitere Streuung der Poldichte aufweist.
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Abbildung 5.60: 2-dimensionale Polfigur der intensitdtsreichsten Beugungsreflexe einer terndren Cr/Ru/Al-Viella-
genschicht mit 160 nm Dreilagendicke, der a (111)-Netzebenen der kfz Al-Phase b der (002)-Netzebenen der hdp Ru-
Phase sowie ¢ der (110)-Netzebenen der krz Cr-Phase

Cr/Ru/Al-Viellagenschichten mit 40 nm Dreilagendicke

Das Ergebnis der Rontgenbeugungsanalyse einer terndren Cr/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer
Dreilagendicke von 40 nm ist in Abbildung 5.61 gezeigt. In diesem Fall werden hier in der Bragg-
Brentano-Geometrie ausgepragte Beugungsreflexe der konstituierenden kfz Al-Phase und der
hdp Ru-Phase detektiert. Diese konnen im Fall der kubisch flachenzentrierten Al-Phase (Markie-
rung blauer Kreis) einer Vorzugsorientierung der (111)-Netzebenen bei 2-Theta = 38,6°, sowie
fiir die hexagonal dichtest gepackten Ru-Phase (Markierung rote Dreiecke) mit (002)-vorzugs-
orientierten Netzebenen bei 2 Theta = 42,2° zugeordnet werden. Weitere Beugungsreflexe der
Ru-Phase treten bei 2-Theta = 78,2° ((103)-Netzebenen) und 92,0° ((004)-Netzebenen) auf. Dar-
tiber hinaus zeigt sich eine Uberlappung des Beugungsreflexes der (002)-Netzebenen der Ru-
Phase mit dem Beugungsreflex der (110)-Netzebenen der kubisch raumzentrierten Cr-Phase bei
2-Theta = 43,8°, welcher eine geringe Intensitat bei hoher Halbwertsbreite aufweist. Die Cr-
Phase liegt entsprechend der réntgenographischen Strukturanalyse nanokristallin mit einer Vor-
zugsorientierung der (110)-Netzebenen vor.
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Abbildung 5.61:  Rontgendiffraktometrie der Ru-Al-Cr Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 40 nm sowie
die Indizierung der hdp Ru-Phase, der krz Cr-Phase sowie der kfz Al-Phase

Die zweidimensionalen Polfiguren der niedrigst indizierten auftretenden Beugungsreflexe (der
(111)-Netzebenen der Al-Phase, der (002)-Netzebenen der Ru-Phase und der (110)-Netzebenen
der Cr-Phase) sind in Abbildung 5.62 dargestellt. Fir alle drei Polfiguren ergeben sich vergleich-
bare stereographische Projektionen mit einem Intensitditsmaximum bei einer Psi-Verkippung
um 4°. Da sich die Beugungsreflexe der (002)-Netzebenen der Ru-Phase sowie der Beugungsre-
flex der (110)-Netzebenen der Cr-Phase Uberlappen, ist hier nicht auszuschlieRen, dass sich auch
die Ergebnisse der Polfiguren tberschneiden.

Zusammenfassend kann flr dieses Schichtsystem ein Lagenaufbau aus der polykristallinen Ru-
Phase mit deutlicher Vorzugsorientierung der (002)-Netzebenen, sowie der nanokristallin vor-
liegenden Al- und Cr-Phase mit Anordnungen in den jeweils energetisch glinstigsten Netzebenen

gefolgert werden.
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Cr (110)

Abbildung 5.62:  2-dimensionale Polfigur der intensitdtsreichsten Beugungsreflexe einer terndren Cr/Ru/Al-Viella-
genschicht mit 40 nm Dreilagendicke, der a (111)-Netzebenen der kfz Al-Phase b der (002)-Netzebenen der hdp Ru-
Phase sowie ¢ der (110)-Netzebenen der krz Cr-Phase

Cr/Ru/Al-Viellagenschichten mit 10 nm Dreilagendicke

Flr eine terndre Cr/Ru/Al-Viellagenschicht mit der kleinsten untersuchten Dreilagendicke von
10 nm, zu sehen in Abbildung 5.63, zeigen sich im unbehandelten Ausgangszustand nach der
Beschichtung unterschiedliche Beugungsreflexe, welche den konstituierenden Elementen und
deren kristallinen Phasen zugeordnet werden konnen. Diese sind die kubisch flachenzentrierte
Al-Phase und deren Beugungsreflex der (111)-Netzebenen bei 2-Theta = 38,01° (Markierung
blauer Kreis), sowie die hexagonal dichtest gepackte Ru-Phase mit deren Beugungsreflexen der
(002)-Netzebenen bei 2-Theta = 41,74° und der (004)-Netzebenen bei 2-Theta = 92,02° (Markie-
rung rote Dreiecke). Der breite Beugungsreflex bei 2-Theta = 44,69°; welcher in Abbildung 5.63
mit einem hellblauen X gekennzeichnet ist, kann bezogen auf den Beugungswinkel der (110)-
Netzebene der kubisch raumzentrierten Cr-Phase zugeordnet werden. Ahnlich der in Kapitel
5.4.2 gezeigten rontgenographischen Analyse einer Hf/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Dreila-
gendicke von 40 nm, treten im Diffraktogramm Satellitenreflexe rund um die Beugungsreflex-
lage der (002)-Netzebene der Ru-Phase auf (markiert mit einem Fragezeichen in Abbildung
5.60). Diese Interferenzerscheinungen treten in Form von Beugungsreflexen mit geringer Inten-
sitat bei kleineren Winkeln auf. Es zeigt sich aber auch ein intensitatsstarker Beugungsreflex mit
geringer Halbwertsbreite bei hoherem Winkel. Der Nachweis des Beugungsreflexes der (111)-
Netzebene der Al-Phase bei 2-Theta = 38° (indiziert durch den blauen Kreis), sowie der (110)-
Netzebene der Cr-Phase ist hier jedoch nicht eindeutig, da aufgrund einer Uberlagerung mit den
Satellitenreflexen keine zweifelsfreie Zuordnung erfolgen kann.

153



5 Ergebnisse

e Al
A Ru

Intensitit [counts]

A

| SN S S BN B S S E S S S R S S e EEL S S S S B B B SN S e L S S R B S

T
10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
2-Theta [°]

Abbildung 5.63:  Rontgendiffraktometrie der Ru-Al-Cr Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 10 nm sowie
die Indizierung der hdp Ru-Phase, der krz Cr-Phase sowie der kfz Al-Phase

Auch in Bezug auf die zweidimensionalen Polfiguren in Abbildung 5.64 zeigen sich hier deutliche
Unterschiede hinsichtlich der Ausprdagung der jeweiligen Vorzugsorientierungen. In Abbildung
5.61 a ist die Polfigur der (111)-Netzebene der kfz Al-Phase abgebildet. Diese zeigt ein zentri-
sches Intensitdtsmaximum, weist jedoch eine breite Verteilung von ca. 9° fur die Verkippung um
die psi-Achse auf. Darliber hinaus zeigen sich weitere inhomogen verteilte sekundare Maxima
mit geringerer Intensitat. Unklar bleibt hier, inwiefern sich die Interferenzerscheinung und eine
potenzielle Uberlagerung auf die Auspriagung der Polfigur auswirken. Die Polfigur der (002)-
Netzebenen der hdp Ru-Phase ist in Abbildung 5.64 b abgebildet und weist ebenfalls eine breite
Verteilung der Intensitat bezogen auf die Verkippung um die psi-Achse. Sehr dhnlich zeigt sich
auch die Untersuchung der Vorzugsorientierung des Beugungsreflexes, welcher der (110)-Netz-
ebenen der krz Cr-Phase zugeordnet wurde, in Abbildung 5.64 c. Die Polfigur weist eine ver-
gleichbare Auspragung wie die zuvor betrachtete Polfigur des Ru-Beugungsreflexes auf. Im Hin-
blick auf die Lagendicke der Cr-Lage von 0,4 nm erscheint eine kristalline Anordnung eher
unwahrscheinlich, wodurch hier eher eine Uberlagerung vorliegt.

Demnach liegt in nanoskaligen Cr/Ru/Al-Viellagenschichten mit einer Dreilagendicke von 10 nm
ein geordnetes System mit scharfen Grenzflachen und einer periodischen Abfolge des Lagenauf-
baus vor. Eindeutig nachweisen lasst sich hier nur die Vorzugsorientierung der (002)-Netzebe-
nen der Ru-Phase.
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Abbildung 5.64: 2-dimensionale Polfigur der intensitdtsreichsten Beugungsreflexe einer terndren Cr/Ru/Al-Viella-
genschicht mit 10 nm Dreilagendicke, der a (111)-Netzebenen der kfz Al-Phase b der (002)-Netzebenen der hdp Ru-
Phase sowie c der (110)- Netzebenen der krz Cr-Phase

5.5.2 Phasenbildung und Mikrostruktur in warmebehandelten ternaren
Cr/Ru/Al-Viellagenschichten

Die Systematik der Warmenachbehandlung an den Cr/Ru/Al-Viellagenschichten ergibt sich kon-
gruent zu den Untersuchungen aller ternarer Stoffsysteme in dieser Arbeit und wird bis zu einer
Temperatur von 1000 °C durchgefiihrt. Die Phasenanalyse wird dabei in-situ Gber die Rontgen-
beugung durchgefiihrt. Diese gibt Aufschluss liber die Systematik der sich bildenden Phasen in
Systemen mit unterschiedlichen Modulationslangen und demnach unterschiedlichen Konzent-
rationsgradienten, Grenzflachenvolumen und kristallinen Auspragungen.

5.5.2.1 Cr/Ru/Al-Viellagenschichten mit 160 nm Dreilagendicke

Abbildung 5.62 zeigt die Ergebnisse der in-situ Hochtemperatur-XRD-Untersuchungen fiir war-
mebehandelte Cr/Ru/Al-Viellagenschichten mit der groRten untersuchten Dreilagendicke von
160 nm in einem Temperaturbereich von 25 °C bis 650 °C. Die Evaluierung der temperaturbe-
dingten Anderungen der jeweiligen Beugungsreflexe ist aufgrund der stark ausgepragten Vor-
zugsorientierungen und dem beobachteten Neigungswinkel der Netzebenen beeintrachtigt. Der
Ausgangszustand bleibt bis zu einer Temperatur von 300 °C bestehen und es treten keine Ver-
schiebungen der beobachteten Beugungsreflexe auf. Ahnlich den zuvor untersuchten bindren
Ru/Al und terndren Hf/Ru/Al-Viellagenschichten (siehe Kapitel 5.3. und 5.4.) wird eine erste Pha-
senbildung bei einer Temperatur von 350 °C und beim Auftreten neuer Beugungsreflexe bei ei-
nem 2-Theta Winkel von 17,8°, 36,3° und 43,7° sichtbar. Diese kdnnen der RuAls-Phase zugeord-
net werden (und sind mit einem schwarzen Stern markiert). Diese Reflexe weisen bei hoherer
Temperatur von 400 °C, eine hoéhere Intensitdt sowie eine geringere Halbwertsbreite auf, was
ein Wachstum dieser Phase in diesem Temperaturbereich aufzeigt. Ab einer Temperatur von
450 °Cverringert sich die Intensitat der RuAlsReflexe zunehmend und lassen sich bei 500 °C nicht
mehr nachweisen. Hier treten in der Folge Beugungsreflexe der orthorhombischen metastabilen
RuAl,s-Phase auf, die anhand der schwach ausgepragten Reflexionen bei 2-Theta = 17,4°, 23,2°,
26,9° und dem intensitadtsreicheren Reflex bei 41,23° nachgewiesen werden kann. Mit der
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Auflésung dieser Phase zeigen sich bei 600 °C simultan Beugungsreflexe der tetragonalen RuAl;
sowie der B2 RuAl-Phase (markiert in Abbildung 5.62 mit einer violetten Raute und einem gri-
nen Quadrat). Diese beiden Phasen zeigen jedoch unterschiedliche Wachstumsmodi. Die Inten-
sitdten der Beugungsreflexe der RuAl,-Phase nehmen bei 650 °C bereits deutlich ab, wahrend
die Intensitdten der Beugungsreflexe der RuAl-Phase zunehmen und eine geringere Halbwerts-
breite aufweisen. Die Bildung einer Chrom-reichen Phase kann in diesem Temperaturbereich
nicht beobachtet werden.
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Abbildung 5.65:  In-situ HT-XRD Analyse einer Cr/Ru/Al Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 160 nm bei
Temperaturen von 25 °C bis 650 °C

In Abbildung 5.66 sind die Beugungsdiagramme fiir Warmebehandlungen zwischen 700 °C und
1000 °C dargestellt. Es zeigt sich fiir hdhere Temperaturen ab 700 °C, dass sich die Intensitat der
RuAl,-Beugungsreflexe (markiert mit der violetten Raute) zunehmend verringert und dass diese
Phase ab einer Temperatur von 800 °C nicht mehr nachgewiesen werden kann. Die Halbwerts-
breiten der Beugungsreflexe der RuAl-Phase nehmen bei héherer Temperatur bis zur maximalen
Temperatur von 1000 °C stetig ab und es kann keine Verschiebung der Reflexlagen beobachtet
werden. Ab einer Warmebehandlungstemperatur von 800 °C kann demnach von einem einpha-
sigen Geflige der Diinnschicht in einer (Ru,Cr)Al-Phase in CsCl-Struktur ausgegangen werden.

Demnach bildet sich, ausgehend von einem Ausgangszustand eines Lagenaufbaus deutlich tex-
turierter Al, Cr und Ru-Lagen in einem mehrstufigen Phasenbildungsprozess unter der Beteili-
gung der RuAls-, RuAl;s- und RuAl,-Phase, ein einphasiger Mischkristall einer geordneten B2
(Ru,Cr)Al-Phase.
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Abbildung 5.66:  In-situ HT-XRD Analyse einer Cr/Ru/Al Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 160 nm bei
Temperaturen von 650 °C bis 1000 °C

5.5.2.2 Cr/Ru/Al-Viellagenschichten mit 40 nm Dreilagendicke

Die Auswirkung der kleineren Einlagendicken sowas das dementsprechend grofRere Grenzfla-
chenvolumen auf die thermisch induzierte Phasenbildung und Mikrostrukturevolution einer ter-
naren Cr/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 40 nm ist in Abbildung 5.67 fir
einen Temperaturbereich von 25 °C bis 650 °C dargestellt. Hinsichtlich der Phasenbildung kann
hier keine Anderung bis zu einer Temperatur von 300 °C beobachtet werden. Bis zu einer Tem-
peratur von 350 °C ist jedoch ein Riickgang der Intensitaten des -Beugungsreflexes der (111)-
Netzebenen der kfz Al-Phase bei 2-Theta = 38,6° sowie des -Reflexes der (110)-Netzebenen der
krz Cr-Phase bei 2-Theta = 43,8° zu beobachten. Die Beugungsreflexe der (002)- sowie der (004)-
Netzebenen der hdp Ru-Phase weisen hier konstante Intensitdten und Halbwertsbreiten bis zu
einer Temperatur von 600 °C auf. Bei einer Warmebehandlung bei 600 °C zeigt sich das simul-
tane Wachstum der RuAl,-Phase, was anhand der beiden Beugungsreflexe bei 2-Theta = 41,01°
und 88,81° zugeordnet werden kann (Markierung mit lila Rauten), sowie der der B2 RuAl-Phase,
welche anhand aller flr diese Struktur zu erwartenden Reflexe bestimmt werden kann (Markie-
rung mit grinen Quadraten). Eine hochauflésende Darstellung der teilweise iberlagernden Re-
flexe zwischen 40° und 43° ist in Abbildung 5.69 gezeigt.
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Abbildung 5.67:  In-situ HT-XRD Analyse einer Cr/Ru/Al Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 40 nm bei
Temperaturen von 25 °C bis 650 °C

Betrachtet man die Phasenbildung bei Temperaturen zwischen 650 °C und 1000 °C fir diese
Viellagenschicht in Abbildung 5.68, ldsst sich ein Rlickgang der Intensitdten der Beugungsreflexe
der RuAl,-Phase bei 2-Theta = 41,03° und 88,81°, bis zu einer Temperatur von 750 °C identifizie-
ren. Fiir die RuAl-Phase ergibt sich bis zur maximalen Warmenachbehandlungstemperatur von
1000 °C eine Anderung der Reflexformen, hin zu stetig geringeren Halbwertsbreiten. Ab einer
Temperatur von 750 °C ldsst sich demnach ein einphasiges polykristallines Geflige einer
(Ru,Cr)Al-Phase in CsCI-Struktur schlussfolgern.
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Abbildung 5.68:  In-situ HT-XRD Analyse einer Cr/Ru/Al Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 40 nm bei
Temperaturen von 650 °C bis 1000 °C

Anhand der detaillierten Darstellung der Diffraktogramme zwischen dem Ausgangszustand und
einer Warmenachbehandlung von 1000 °C fiir einen Winkelbereich zwischen 40° und 43° 2-
Theta, kann die Umwandlung der Ru-Lage in Folge der thermisch induzierten Phasenbildung ge-
nauer betrachtet werden. Demzufolge ist der Beugungsreflex der (002)-Netzebene der Ru-Phase
bis zu einer Temperatur von 500 °C mit gleichbleibender Intensitat und FWHM vorhanden. Mit
der Bildung der RuAl2-Phase mit einer Vorzugsorientierung der (004)-Netzebene erhoht sich
auch die Intensitit des Ru-Beugungsreflexes, wobei hier eine Uberlagerung mit dem Beugungs-
reflex der (110)-Netzebene der RuAl-Phase anhand der asymmetrischen Form hin zu héheren
Winkeln des (002)-Beugungsreflexes der Ru-Phase zu erkennen ist. Oberhalb von 600 °C lasst
sich nur noch der Beugungsreflex der RuAl-Phase detektieren, welcher bis zu einer Temperatur
von 1000 °C eine stetige Verringerung der Halbwertsbreite aufweist.
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Abbildung 5.69:  In-situ HT-XRD Analyse einer Cr/Ru/Al Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 40 nm bei
Temperaturen von 25 °C bis 1000 °C fir einen 2-Tehta-Winkelbereich von 40° bis 43°

Die Mikrostruktur des Ausgangszustand der Viellagenschichten, sowie der entstehenden ein-
phasigen Diinnschicht nach einer Warmenachbehandlung bei 1000 °C, soll weiterhin Gber eine
Analyse mittels Methoden der Transmissionselektronenmikroskopie untersucht werden.

TEM-Untersuchung einer Cr/Ru/Al-Viellagenschicht mit 40 nm Dreilagendicke im Ausgangszu-
stand

Abbildung 5.70 zeigt eine Hellfeldabbildung der Cr/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Dreilagen-
dicke von 40 nm am Ubergang vom verwendeten Saphir-Substrat zur Schicht. Es kann ein peri-
odischer Aufbau zweier unterschiedlich kontrastierter Lagenarten ermittelt werden, wobei
diese den Al- (hell) sowie den Ru-Lagen (dunkel) zugeordnet werden kénnen. Im Anfangsstadium
der Abscheidung des Viellagenverbunds ist eine Welligkeit des Lagenaufbaus zu erkennen. Diese
nimmt mit steigender Lagenanzahl wieder ab, wodurch eine homogenere Lagendicke der ein-
zelnen metallischen Lagen erreicht wird. In Abbildung 5.70 kann das Wachstum der Lagen an-
hand einer Darstellung hoherer Auflésung besser betrachtet werden. Wie schon im Fall der bi-
naren Ru/Al-Viellagenschichten zeigt sich hier, dass die Al-Lagen zu einem Kornwachstum
neigen, welches die nominelle Lagendicke von 22 nm Uberschreitet. Dadurch kommt es zur An-
passung der darauf abgeschiedenen Cr- und Ru-Lage, was zu einer heterogenen Topographie
der Grenzflache fihrt. Eine genaue Bestimmung der Cr-Lage ist aufgrund der geringen Dicke der
jeweiligen Lagen nicht moglich (1,6 nm). Etwas deutlicher kann diese in der HRTEM-Aufnahme
in Abbildung 5.70 gezeigt werden, in welche das Wachstum der ersten Al-Lage (hell) auf dem
Saphir-Substrat sowie den Ubergang zur Cr- und Ru-Lage zeigt. Alle drei konstituierenden Lagen
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scheinen demnach eine polykristalline Mikrostruktur aufzuweisen. Die SAED-Analyse in Abbil-
dung 5.70 lasst wiederum nur einen Rickschluss auf die Kristallinitat der Ru-Phase zu, welche
eine Vorzugsorientierung aufweist, was anhand der segmentierten Beugungsringe evident wird.
Ein dhnliches Ergebnis zeigt sich fiir die FFT-Analyse der HRTEM-Abbildung in Abbildung 5.70,
wobei eine genau Zuordnung der Gitterpunkte im reziproken Raum nur flir das hexagonale Ru-
Gitter moglich ist.
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Abbildung 5.70:  a Hellfeld-Abbildung am Schicht/Substrat-Ubergang, b Hellfeld-Abbildung mit héherer Auflésung
am Schicht/Substrat-Ubergang, ¢ HRTEM-Aufnahme am Schicht/Substrat-Ubergang, d SAED-Analyse aus a e FFT-Ana-
lyse von (c) einer Querschnittsprobe einer Cr/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 40 nm und einer
Substitution von 10% des Ru durch Cr

Um einen Eindruck (iber die Verteilung der Elemente zu erlangen, ist in Abbildung 5.71 die ele-
mentspezifische Analyse der metallischen Konstituenten Gber die EDX-Analyse abgebildet. Eine
HAADF-Abbildung des analysierten Bereichs ist in Abbildung 5.71 a dargestellt und zeigt anhand
des Massenkontrasts eine deutliche periodische Abfolge der Lagen. Die verschwommenen Be-
reiche im Bereich der heterogenen Grenzflichen werden durch eine Uberlagerung der (iberei-
nanderliegenden Lagenmaterialien verursacht. In der Dunkelfeld-Aufnahme in Abbildung 5.71 b
zeigt sich wiederum der kristalline Aufbau der Ru—Lagen (dunkelgrau), sowie hellere Bereiche
am Ubergang der Al-Lagen (schwarz) hin zu den Ru-Lagen. Dies ist besonders im durch den weil
gestichelten Kreis gekennzeichnet Bereich zu sehen. Die EDX-Analyse der metallischen Elemente
im unteren Teil der Abbildung 5.71 zeigt die deutlich getrennte Verteilung in Folge des Viella-
genaufbaus mit einer Dreilagendicke von 40 nm, wobei keine Durchmischung der Elemente an
den Grenzflachen festgestellt werden kann.
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200 nm Substrat
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Abbildung 5.71:  a HAADF- und b) Dunkelfeld-Abbildung einer Querschnittsprobe deiner Cr/Ru/Al-Viellagenschicht
mit einer Dreilagendicke von 10 nm und einer Substitution von 10% des Ru durch Cr, sowie die EDX-Analyse der Ele-
mente Al, Cr und Ru des gezeigten Bildausschnitts

TEM-Untersuchung einer Cr/Ru/Al-Viellagenschicht mit 40 nm Dreilagendicke nach einer Wir-
mebehandlung bei 1000 °C

Der Endzustand der Cr/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 40 nm zeigt in der
Rontgenbeugung eine einphasige Mikrostruktur einer B2 (Ru,Cr)Al-Phase mit hoher Kristallit-
groRe. Die TEM-Analyse an einer Querschnittslamelle dieser Probe in Abbildung 5.72 bestatigt
diese Aussage anhand der Hellfeldaufnahme in Abbildung 5.72 a sowie der dazugehérigen Elekt-
ronenbeugung in Abbildung 5.72 b. Die Hellfeld-Abbildung zeigt ein grobkorniges Geflige facet-
tierter Kdrner mit einer heterogenen KorngréRenverteilung. Einige dieser Kdrner weisen einen
Durchmesser von knapp 500 nm auf, wohingegen andere lediglich einen Durchmesser von
50 nm zeigen. Die hoher aufgeloste Hellfeld-Aufnahme eines Korns in Abbildung 5.72 c zeigt die
facettierte Morphologie der Kérner, welche anhand der Elektronenbeugungsanalyse in Abbil-
dung 5.72 d eindeutig der B2 RuAl-Phase zugeordnet werden kann. Das betrachtete Beugungs-
muster wird hauptsachlich durch ein einzelnes Korn verursacht, wodurch sich das Beugungs-
muster in Form einzelner Punkte darstellt. Die Zonenachse entspricht der [110]-Richtung,
wonach dieses Korn eine Orientierung der (110)-Netzebenen parallel zur Oberflache aufweist.
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Abbildung 5.72:  a Hellfeld-Abbildung der gesamten Viellagenschicht, b SAED-Analyse aus a ¢ Hellfeld-Abbildung
der Schichtmitte, b SAED-Analyse aus c, einer Querschnittsprobe einer Cr/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Dreilagen-
dicke von 40 nm und einer Substitution von 10% des Ru durch Cr entnommen aus der Warmenachbehandlung bei
1000 °C

Die EDX-Flachenanalyse der Elemente sowie die HAADF- und Dunkelfeld-Aufnahme des analy-
sierten Bereichs am Ubergang von Substrat zu Schicht sind in Abbildung 5.73 gezeigt. Die HAADF-
Aufnahme in Abbildung 5.73 a spielgelt den homogenen Aufbau der entstandenen Diinnschicht
wieder, wobei einige globulare feinkornige Bereiche mit abweichendem Massenkontrast zu er-
kennen sind. Die Verteilung der jeweiligen Elemente Al, Cr und Ru ist global gesehen homogen
Uber den gesamten untersuchten Probenbereich, wobei minimale Unterschiede der Zusammen-
setzung einzelner Kérner bestehen. Die in der HAADF sowie der Dunkelfeld-Abbildung gezeigten
dunklen Bereiche weisen im EDX einen erhohten Al-Gehalt auf (siehe Diskussion in Kapitel 6.4).
Die TEM-Analyse bestatigt demnach die Erkenntnisse der Rontgenbeugungsanalyse, wonach fiir
das vorliegende System einer Cr/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 40 nm
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nach einer Warmenachbehandlung von 1000 °C ein einphasiges Geflige einer B2 (Ru,Cr)Al-Phase
vorliegt.

[RAVADIF

ba .
] =

200 nm

Abbildung 5.73:  HAADF- und b) Dunkelfeld-Abbildung einer Querschnittsprobe einer Cr/Ru/Al-Viellagenschicht
mit einer Dreilagendicke von 10 nm und einer Substitution von 10% des Ru durch Cr entnommen aus der Warmenach-
behandlung bei 1000 °C, sowie die EDX-Analyse der Elemente Al, Cr und Ru des gezeigten Bildausschnitts

5.5.2.3 Cr/Ru/Al-Viellagenschichten mit 10 nm Dreilagendicke

Die Diffraktogramme fir die gewahlten Haltepunkte der Temperatur wahrend der Warmenach-
behandlung einer terndren Cr/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 10 nm sind
in Abbildung 5.74 in einem Temperaturbereich von 25 °C bis 650 °C dargestellt. Der Ausgangs-
zustand, welcher maRgeblich durch die Ausbildung der Satellitenreflexe gepragt ist, zeigt hier
einen konstanten Zustand bis zu einer Temperatur von 200 °C. Interessant ist hier jedoch die
Entwicklung der Satellitenreflexe, welche den Beugungsreflex der (002)-Netzebene der hdp Ru-
Phase umgeben. Diese erschweren einerseits die Interpretation des (111)-Reflexes der Al-Phase
sowie des (110)-Reflexes der Cr-Phase, dienen andererseits aber auch als Indikator flir eine
Durchmischung der Grenzflachen, da ihr Ursprung in der periodischen Modulation der Lagen
liegt. Im Zuge der Warmenachbehandlung zeigt sich hier ein Riickgang der Intensitaten der Sa-
tellitenreflexe zwischen 200 °C und einer Temperatur von 400 °C. Hierbei kénnen unterschiedli-
che Effekte beobachtet werden. Die Intensitdten der Satellitenreflexe bei kleineren Winkeln
nehmen bis zu einer Temperatur von 250 °C ab und es bleibt ein einzelner Beugungsreflex bei
2-Theta = 38,5° sichtbar. Der intensitatsreiche Beugungsreflex oberhalb des Hauptreflexes der
(002)-Netzebene der Ru-Phase bei 2-Theta = 42,47° zeigt eine Erhdhung der Halbwertsbreite mit
héherer Temperatur und ist bis zu einer Temperatur von 450 °C zu detektieren. Bei 500 °C sind
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keine Satellitenreflexe mehr vorhanden, und der Beugungsreflex der (002)-Netzebene der Ru-

Phase verschiebt sich zu einem leicht gréReren Winkel von 2-Theta = 41,75°, verglichen mit den

41,38° bei 450 °C. Insgesamt zeigt sich hier eine Anderung der Reflexform des (002)-Beugungs-

reflexes durch die Uberlagerung mit dem intensititsstarken Satellitenreflex. Eine weitere Tem-

peraturerhdhung flhrt zu einer deutlichen Verringerung der Intensitdten des (002)-Beugungs-

reflexes der Ru-Phase und bei 600 °C kann kein ausgepragter Beugungsreflex mehr detektiert

werden. Ursache hierfir ist das Abplatzen der Schicht vom Saphir-Substrat, was aufgrund intrin-

sischer Spannungen wahrend der Phasenbildung auftritt. In der Folge wird diese Probe keiner

weiteren Analyse mehr unterzogen.
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In-situ HT-XRD Analyse einer Cr/Ru/Al Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 10 nm bei
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5.6 Thermisch induzierte Phasenbildung in terndaren
Cu/Ru/Al-Viellagenschichten

Die zuvor gezeigten Ergebnisse der Phasenbildung in terndren Ru/Al/Hf- und Ru/Al/Cr-Viellagen-
schichten lassen sowohl Aussagen liber verdnderte Bedingungen beim Schichtwachstum wah-
rend der Beschichtung aber auch lber Einfllsse der Viellagenarchitektur auf die thermisch in-
duzierte Phasenbildung zu. Demnach kommt es zu Anpassungseffekten und verdanderten
Wachstumsbedingungen aufgrund der eingebrachten Lage im Vergleich zu den bindren Ru/Al-
Viellagenschichten. Kupfer als Legierungselement ist in diesem Zusammenhang vor allem in Be-
zug auf seine Kristallisation in der kubisch flachenzentrierten Kristallstruktur (und somit isostruk-
turell zur kfz Al-Phase) und dem damit verknlpften Schichtwachstum interessant. Aber auch
seine Elektronenkonfiguration mit nur einem Valenzelektron und die mogliche Inkorporation in
das RuAl Kristallgitter in Folge einer Warmenachbehandlung der Viellagenschichten sind von
wissenschaftlichem Interesse. Diesbezliglich weist das binare Al-Cu-System eine Vielzahl stabiler
intermetallischer Phasen auf, welche im Zuge der Warmenachbehandlung auftreten kénnten.
Die CuAl,-Phase mit ihrem geringen Schmelzpunkt von ca. 550 °C und einer angenommenen ne-
gativen Bildungsenthalpie (nicht experimentell bestimmt) konnte demnach schon bei geringen
Temperaturen gebildet werden. Die ternare icosahedrale quasikristalline Al;Ru,Cu-Phase ist
eine weitere Phase, welche sich bei hinreichend groRer Durchmischung an den Grenzflachen in
einem spateren Stadium der Warmenachbehandlung ebenfalls bilden kann, wobei hier konkur-
rierend die Kinetik der Keimbildung anderer Phasen des Systems Ru-Al gegeniliberstehen. Wie
in Kapitel 2.5.5.3 beschrieben, zeigen experimentelle Untersuchungen oberhalb von 800 °C eine
hohe Loslichkeit von Cu in der B2 RuAl-Struktur, wobei Cu im Ru-Untergitter eingebaut wird. Da
keine Informationen Uber die Loslichkeitsgrenzen unterhalb der Untersuchungstemperatur vor-
liegen, kann keine Vorhersage Uber eine potenzielle Substitution der angestrebten 10 % des Ru-
Anteils durch Cu getroffen werden. Die dhnlichen Atomradien von Ru (134 pm) und Cu (128 pm)
wirden hier eine Inkorporation ohne Aufkommen starker Eigenspannungen ermoglichen.

In Tabelle 5-3 sind die spezifischen Lagendicken innerhalb einer Wiederholeinheit (Dreilagendi-
cke) des Viellagenaufbaus dargestellt. Dieser ist in Abbildung 5.75 gezeigt und dient der visuellen
Verdeutlichung der Keimlagen der jeweils ndchsten Lage.

Tabelle 5-3: Experimentelle Lagendicken innerhalb einer Modulationsperiode in Viellagenschichten des Sys-
tems Cu/Ru/Al
Dreilagendicke Ru-Substitution | Al-Lage [nm] Cu-Lage [nm] Ru-Lage [nm]
160nm 10 at. % 88,1 6,4 65,5
40nm 10 at. % 22,0 1,6 16,4
10nm 10 at. % 5,5 0,4 4,1
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Abbildung 5.75:  schematischer Aufbau einer periodischen Wiederholeinheit mit Dreilagendicke A im System
Cu/Ru/Al

5.6.1 Mikrostruktur der terndaren Cu/Ru/Al-Viellagenschichten im
Ausgangszustand

FlUr Cu/Ru/Al-Viellagenschichten mit der groRten Dreilagen-Dicke von 160 nm zeigt sich in der
Rontgendiffraktometrie in Abbildung 5.76 eine kristalline Struktur fir zwei der drei schichtbil-
denden individuellen Lagenmaterialien. Es ist insbesondere eine stark ausgepragte Vorzugsori-
entierung der konstituierenden Elementlagen zu erkennen. Die kfz Al-Phase kann anhand des
Beugungsreflexes der (111)-Netzebene bei 2-Theta = 38,51° bestimmt werden. Der korrespon-
dierende Beugungsreflex der (222)-Netzebene bei 2-Theta = 82,38° ist nur sehr schwach ausge-
pragt, kann aber bei einer kleineren Skalierung der Abbildung indiziert werden. Demnach liegt
eine deutliche Vorzugsorientierung der {111}-Netzebenen parallel zur Oberflache der Viellagen-
schichten vor. Die hdp Ru-Phase weist Beugungsreflexe der (002)-, und (004)-Netzebenen auf,
welche bei 2-Theta-Winkeln von 42,17° und 91,98° auftreten. Beugungsreflexe der kfz Cu-Phase
kénnen hier nicht detektiert werden, wobei eine Uberlagerung des (111)-Beugungsreflexes der
Cu-Phase mit dem (002)-Beugungsreflex der Ru-Phase nicht ausgeschlossen werden kann (Refe-
renz: ICDD PDF Cu 04-009-2090).
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Abbildung 5.76:  Rontgendiffraktometrie der Cu/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 160 nm so-

wie die Indizierung der hdp Ru-Phase, der kfz Cu-Phase sowie der kfz Al-Phase

Die zweidimensionale stereographische Darstellung der Polfiguranalyse der beiden intensitats-
starksten Beugungsreflexe der Ru- und Al-Phase ((111) fiir Al und (002) fiir Ru) sind in Abbildung
5.77 gezeigt. Fiir den Beugungsreflex der (111)-Netzebene der Al-Phase in Abbildung 5.77 a zeigt
sich ein stark ausgepragte Poldichte mit einem Maximum bei einer Verkippung um Psi von 2,6°.
Demzufolge liegt eine deutliche Vorzugsorientierung der Al-Lagen vor. Fir die Betrachtung der
winkelabhangigen Intensitat des (002)-Beugungsreflexes der Ru-Phase in Abbildung 5.77 b
ergibt sich eine vergleichbare Auspragung der Poldichteverteilung sowie eine minimale Verkip-
pung zur Substratoberflache. Demzufolge liegt ein periodischer Lagenaufbau der konstituieren-

den Elemente mit deutlichen Vorzugsorientierung vor.
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Al (111) Ru (002)

Abbildung 5.77:  2-dimensionale Polfigur der intensitatsreichsten Beugungsreflexe einer terndren Cu/Ru/Al-Viella-
genschicht mit 160 nm Dreilagendicke, der a (111)-Netzebene der kfz Al-Phase b der (002)-Netzebene der hdp Ru-
Phase

Verringert man die Dreilagendicke auf eine Modulationslange von 40 nm, so zeigen sich fir sol-
che Cu/Ru/Al-Viellagenschichten nur kleine Anderungen hinsichtlich der Ergebnisse der Rént-
gendiffraktometrie. Diese sind in Abbildung 5.78 gezeigt und weisen wiederum eine deutliche
Vorzugsorientierung der (111)-Netzebenen der kfz Al-Phase (blaue Kreise) und der (002)-Netz-
ebenen der hdp Ru-Phase (rote Dreiecke) auf. Rontgenbeugungsreflexe einer kfz Cu-Phase sind
auch hier nicht zu identifizieren, wonach diese als réntgen amorphe Schicht vorliegen. Ahnlich
wie im Fall der ternaren Hf/Ru/Al-Viellagenschichten mit der gleichen Modulationslange gezeigt
(siehe Abbildung 5.38), bilden sich auch bei den Cu/Ru/Al-Viellagenschichten Satellitenreflexe
oberhalb und unterhalb der Reflexlage der (002)-Netzebene der Ru-Phase bei 2-Theta = 42,15°,
welche periodisch mit Entfernung zum Ru-Beugungsreflex abklingen. Dies lasst den Schluss zu,
dass im vorliegenden Fall der Cu/Ru/Al-Viellagenschichten mit einer Dreilagendicke von 40 nm
ein streng periodischer Lagenaufbau mit ebenen Grenzflachen vorliegt.
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Abbildung 5.78:  Rontgendiffraktometrie der Cu/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 40 nm sowie
die Indizierung der hdp Ru-Phase, der kfz Cu-Phase sowie der kfz Al-Phase

In Abbildung 5.79 sind die zweidimensionalen Polfiguren des (111)-Al-Beugungsreflexes sowie
des (002)-Ru-Beugungsreflexes dargestellt. Diese zeigen, ahnlich des zuvor betrachteten Sys-
tems mit einer Dreilagendicke von 160 nm, eine deutliche Vorzugsorientierung mit einer
zentrierten maximalen Poldichte der jeweiligen Reflexe (siehe Abbildung 5.79 a fiir Al und Ab-
bildung 5.79 b fiir Ru). Dies weist auf eine deutlich ausgepragte Vorzugsorientierung beider Pha-
sen in den jeweiligen Lagen hin, wobei die Kongruenz der Polfiguren systematisch erscheint.
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Al (111) Ru (002)

Abbildung 5.79:  2-dimensionale Polfigur der intensitatsreichsten Beugungsreflexe einer terndren Cu/Ru/Al-Viella-
genschicht mit 40 nm Dreilagendicke, der a (111)-Netzebene der kfz Al-Phase b der (002)-Netzebene der hdp Ru-
Phase

In Abbildung 5.80 ist das Rontgendiffraktogramm einer Cu/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer
Dreilagendicke von 10 nm gezeigt. Es zeigen sich alle theoretisch zu erwartenden Beugungsre-
flexe der hexagonal dichtest gepackten Ru-Phase mit geringen Intensitdaten und hohen Halb-
wertsbreiten, wonach diese Phase eindeutig nachgewiesen werden kann. Anhand der Reflexfor-
men kann eine nanokristalline Struktur der Ru-Lagen gefolgert werden, welche keine
Vorzugsorientierung mehr aufweist. Dies stellt eine deutliche Abweichung von den zuvor be-
trachteten Resultaten fiir die Phasenbildung in den ternaren Viellagenschichten in den Systemen
Hf-Ru-Al und Cr-Ru-Al fiir eine geringe Modulationslange von 10 nm dar, in denen eine Vorzug-
sorientierung festgestellt werden konnte. Weiterhin kann keine eindeutige Aussage lber die
Ausbildung einer kristallinen Al-Phase getroffen werden, da sich die theoretischen Beugungsre-
flexe der (111)-Netzebene der kfz Al-Phase mit denen der (100)-Netzebene bei 2 Theta = 38,7°
der Ru-Phase Uberschneiden. Es werden keine Beugungsreflexe fiir eine kfz Cu-Phase beobach-
tet, wonach diese in einem ungeordneten rontgenamorphen Zustand vorliegt.

171



5 Ergebnisse

o Al
A Ru

© Cu

Intensitédt [counts]

10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
2-Theta [°]

Abbildung 5.80:  Rontgendiffraktometrie der Cu/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 10 nm sowie
die Indizierung der hdp Ru-Phase, der kfz Cu-Phase sowie der kfz Al-Phase

Die Polfiguren des (111)-Beugungsreflexes der Al-Phase, sowie des (002)-Beugungsreflexes der
Ru-Phase, der Cu/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von 10 nm im Ausgangszu-
stand sind in Abbildung 5.81 gezeigt. Der nanokristalline Charakter der jeweiligen Lagen zeigt
sich anhand er breiten Polfiguren sowohl fiir die Al-Phase (siehe Abbildung 5.81 a), als auch fir
die Ru-Phase (siehe Abbildung 5.81 b). Dennoch zeigt sich ein spezifisches Maximum der Pol-
dichte fiir beide Beugungsreflexe bei einer Verkippung um die Psi-Achse von 21°, was fir die
Ausbildung einer Vorzugsorientierung der Netzebenen gemaR der Indizierung der untersuchten
Beugungsreflexe beider Lagen spricht.
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Abbildung 5.81:  2-dimensionale Polfigur der intensitatsreichsten Beugungsreflexe einer terndren Cu/Ru/Al-Viella-
genschicht mit 10 nm Dreilagendicke, der a (111)-Netzebene der kfz Al-Phase b der (002)-Netzebene der hdp Ru-
Phase

5.6.2 Phasenbildung und Mikrostruktur in warmebehandelten ternaren
Cu/Ru/Al-Viellagenschichten

5.6.2.1 Cu/Ru/Al-Viellagenschichten mit 160 nm Dreilagendicke

Die thermisch induzierte Phasenbildung in ternaren Cu/Ru/Al-Viellagenschichten wurde konsis-
tent zu den vorherigen Untersuchungen mittels der in-situ Hochtemperatur-XRD-Analyse be-
trachtet. Fir die Schichten mit der gréRten Dreilagen-Dicke von 160 nm (und dementsprechend
dem System mit den gréRten Diffusionswegen und dem geringsten Grenzflachenanteil), zeigt
sich in Abbildung 5.82 eine erste Phasenbildung der CuAl,-Phase (Referenz: ICDD PDF CuAl, 04-
001-0923) bei einer Temperatur von 150 °C (gelbes Kreuz). Die zugehorigen Beugungsreflexe bei
2-Theta = 20,71° und 47,72° weisen in der Folge der weiteren Warmebehandlungen hohere In-
tensitaten bei kleineren Halbwertsbreiten auf, was ein Wachstum dieser Phase impliziert. Der
Beugungsreflex der (111)-Netzebene bei 2-Theta = 38,51° der Al-Phase zeigt mit steigender
Warmenachbehandlungstemperatur eine geringere Halbwertsbreite, was ein Kornwachstum in
diesem Temperaturbereich zeigt. Der Beugungsreflex zeigt dabei auch eine leichte Verschiebung
zu kleineren Winkeln. Gleichzeitig tritt hier ein weiterer Beugungsreflex der Ru-Phase der (101)-
Netzebenen bei einem Winkel von 43,91° auf (rotes Dreieck). Eine Anderung der vorhandenen
Beugungsreflexe der Ru-Phase hinsichtlich ihrer Reflexform kann hier nicht beobachtet werden.
Ab einer Temperatur von 300 °C nehmen die Intensitaten des (111)-Reflexes der Al-Phase an
Intensitat ab und sind bei 450 °C nur noch sehr schwach ausgepragt. Die CuAl>-Phase ist ab
350 °C nicht mehr zu detektieren. Mit der abnehmenden Intensitat der Al-Reflexe zeigt sich die
Bildung der RuAls-Phase bei 450 °C, welche bis zu einer Warmebehandlungstemperatur von
500 °C vorliegt. Hier bildet sich im Anschluss in der Phasensequenz bei einer Temperatur von
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550 °C die RuAl,-Phase mit einer Vorzugsorientierung der (111)- und (222)-Netzebenen, welche
anhand der Beugungsreflexe bei 2-Theta = 40,72° sowie 88,88° bestimmt werden. Zusatzlich
zeigt sich noch ein Reflex sehr geringer Intensitat derselben Phase bei 2-Theta = 24,11°. Bei einer
Temperatur von 600 °C zeigen sich gleichzeitig zur RuAl,-Phase Beugungsreflexe der RuAl-Phase
aller konstruktiv interferierenden Netzebenen. Bei 650 °C nehmen diese an Intensitat zu, wah-
rend die der RuAl>-Phase an Intensitdt abnehmen. Die hdp Ru-Phase und deren Beugungsreflexe
der (002)- und (004)- Netzebenen sind bei dieser Temperatur ebenfalls noch deutlich ausgepragt
vorhanden.
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Abbildung 5.82:  In-situ HT-XRD Analyse einer Cu/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke von 160 nm
bei Temperaturen von 25 °C bis 650 °C

Die weitere Warmenachbehandlung bis zu einer Temperatur von 1000 °C zeigt einen weiteren
Riickgang der Intensitaten der Beugungsreflexe der RuAl,-Phase in einem Intervall von 650 °C
bis 700 °C, wo diese nicht mehr detektiert werden kann (siehe Abbildung 5.83). Die Intensitdten
der Beugungsreflexe der B2 RuAl-Phase steigen hingegen mit héherer Warmebehandlungstem-
peratur stetig an, bei gleichzeitig kleiner werdender Halbwertsbreite, woraus ein Wachstum die-
ser Phase gefolgert werden kann. Parallel dazu lasst sich aber auch eine Verringerung der Halb-
wertsbreite des (002)-Beugungsreflexes der Ru-Phase feststellen, die auch bei einer Temperatur
von 1000 °C stabil vorliegt, was genauer in Abbildung 5.84 dargestellt wird. Demzufolge bildet
sich in diesem Fall kein Schichtgeflige bestehend aus einem einphasigen Mischkristall in der
CsClI-Struktur, sondern ein mehrphasiges Gefilige bestehend aus einer B2-Phase und verbleiben-
den Anteilen der hdp Ru-Phase.
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Abbildung 5.83:  In-situ HT-XRD Analyse einer Cu/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke von 160 nm
bei Temperaturen von 650 °C bis 1000 °C

Die Phasenbildung der B2 RuAl-Phase und die Ausbildung eines mehrphasigen Gefliges im End-
zustand, kann anhand der detaillierten Darstellung der Diffraktogramme zwischen dem Aus-
gangszustand bei 25 °C und 1000 °C fur einen Winkelbereich von 40 bis 43° in Abbildung 5.84
genauer analysiert werden. Demnach zeigt sich fiir einen Temperaturbereich bis 400 °C keine
Anderung der Reflexform des (002)-Beugungsreflexes der Ru-Phase, dafiir eine Verschiebung
des Beugungswinkels zu kleineren Winkeln um 0,07°. Bei 500 °C zeigt sich ein deutlicher Anstieg
der Intensitat dieses Reflexes, bevor sich bei 600 °C die RuAl,-Phase mit einer Vorzugsorientie-
rung der (004)-Netzebenen ausbildet. Diese |6st sich gemal der zuvor gezeigten Systematik der
Abbildung 5.83 in der Folge bis 700 °C wieder auf, wo sich die B2 RuAl-Phase ausbildet und in
der Folge einer weiteren Warmenachbehandlung bis 1000 °C stetig an Intensitdt zunimmt, bei
einer gleichzeitigen Abnahme der Halbwertsbreite. Die Intensitdt des (002)-Beugungsreflexes
der Ru-Phase nimmt zwar ausgehend von 600 °C ab, zeigt aber in der Folge ebenfalls eine Ver-
ringerung der Halbwertsbreite sowie eine Verschiebung zu kleineren Beugungswinkeln bis zur
maximalen Temperatur von 1000 °C.
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Abbildung 5.84:  In-situ HT-XRD Analyse einer Cu/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke von 160 nm
bei Temperaturen von 25 °C bis 1000 °C fiir einen 2-Theta Winkelbereich von 40° bis 43°

5.6.2.2 Cu/Ru/Al-Viellagenschichten mit 40 nm Dreilagendicke

Ternare Cu/Ru/Al-Viellagenschichten mit einer Dreilagendicke von 40 nm zeigen vergleichbare
Charakteristika der thermisch induzierten Phasenbildung wie die zuvor betrachteten Viellagen-
schichten mit einer Modulationslange von 160 nm. Die Ergebnisse der in-situ Hochtemperatur-
XRD Analysen sind in Abbildung 5.85 dargestellt. Wie in Kapitel 5.6.1. beschrieben, treten hier
im Ausgangszustand zusatzliche Satellitenreflexe am (002)-Beugungsreflex der hdp Ru-Phase
auf, wodurch eine weitere Bewertung der Durchmischung an den Grenzflachen vorgenommen
werden kann. Ausgehend vom Ausgangszustand (mit den Beugungsreflexen der kristallinen Al
und Ru-Phasen) zeigt sich die erste Bildung einer intermetallischen Phase bei einer Temperatur
von 150 °C mit dem Aufkommen der Beugungsreflexe bei 2-Theta = 20,56° und 47,56°, welche
der CuAl,-Phase (markiert mit gelben Kreuzen) zugeordnet werden kénnen. Diese Phase bleibt
bis zu einer Temperatur von 300 °C bestehen, bei welcher die Intensitdten in der Folge wieder
abnehmen und erste Beugungsreflexe der RuAls-Phase aufkommen. Gleichzeitig zu deren Bil-
dung nehmen im selben Temperaturintervall die Intensitaten des (111)-Beugungsreflexes der
kfz Al-Phase bei 2-Theta = 38,42° ab, wonach der Volumenanteil dieser Phase in der Viellagen-
schicht abnimmt. Zusatzlich weist dieser mit steigender Temperatur eine Verschiebung zu klei-
neren Beugungswinkeln auf. Die RuAle-Phase ist in Folge der weiteren Temperaturerhéhung bis
400 °C existent, oberhalb dieser Temperatur nehmen die Intensitdten dieser Phase ab und sind
bei 500 °C nicht mehr vorhanden. Hier zeigt sich die Bildung der RuAl,-Phase mit deutlich aus-
gepragter Vorzugsorientierung der (004)- und (008)-Beugungsreflexe bei 2-Theta = 41,04° und
89,04°. Die Intensitat der zugehorigen Beugungsreflexe sinkt mit steigender Temperatur jedoch
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wieder und ist bereits bei 600 °C sehr gering. Bei 650 °C kann diese Phase nicht mehr detektiert
werden. Gleichzeitig mit der Bildung der RuAl,-Phase lasst sich bei 550 °C auch die beginnende
Bildung der RuAl-Phase anhand der aufkommenden Beugungsreflexe bei 2-Theta = 29,6°, 52,5°,
61,6°, 69,9°, 77,8° und 92,8° erkennen. Bei 600 °C ist die RuAl-Phase deutlich prasent und weist
Beugungsreflexe der CsCl-Struktur auf, welche bei héherer Temperatur zunehmende Reflexin-
tensitdten zeigen. Der Beugungsreflex (110)-Netzebene der RuAl-Phase Giberlagert sich hier mit
dem bei dieser Temperatur nach wie vor vorhandenen Beugungsreflex der (002)-Netzebenen
der Ru-Phase.

Intensitit [a.u.]

2-Theta [°]

Abbildung 5.85:  In-situ HT-XRD Analyse einer Cu/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke von 40 nm bei
Temperaturen von 25 °C bis 650 °C

Die Darstellung der Phasenbildung infolge der Warmenachbehandlung bis zu einer Temperatur
von 1000 °Cist in Abbildung 5.86 gezeigt. Hier zeigt sich, dass die Intensitat der Beugungsreflexe
der Ru-Phase bis zur maximalen untersuchten Temperatur weiter abnehmen, jedoch bei 1000 °C
nach wie vor Reflexe der (002)- und (004)-Netzebenen mit geringer Halbwertsbreite vorhanden
sind. Dagegen erhalt man fiir die B2 RuAl-Phase bei hoheren Temperaturen stetig hohere Inten-
sitaten bei gleichzeitiger Verringerung der Halbwertsbreiten ohne eine Verschiebung der Reflex-
lagen. Demnach liegt im Endzustand ein zweiphasiges Geflige aus einem groRen Volumenanteil
der B2-Phase vor, sowie ein Restanteil der hdp Ru-Phase. Da hier keine Cu-haltigen Phasen auf-
treten und Ru nur eine minimale Loslichkeit fir Cu aufweist, kann fur die B2-Phase eine
(Ru,Cu)Al-Zusammensetzung geschlussfolgert werden.
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Abbildung 5.86:  In-situ HT-XRD Analyse einer Cu/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke von 40 nm bei
Temperaturen von 650 °C bis 1000 °C

Um eine genauere Vorstellung fur die mikrostruktuellen Vorgange und deren Einfluss auf die
Analyse der Réntgenbeugung zu erlangen, ist in Abbildung 5.87 der Winkelbereich zwischen 38°
und 45° 2-Theta der Diffraktogramme zwischen Ausgangszustand und 1000 °C dargestellt. Auf-
grund der hohen Intensitatsunterschiede sind diese fiir die vorliegende Abbildung normiert, um
einen qualitativen Eindruck der Phasenbildung zu erhalten. Demnach zeigt der Beugungsreflex
der (002)-Netzebenen der Ru-Phase keine Anderung seiner Reflexform bis zu einer Temperatur
von 400 °C. Es lasst sich jedoch eine Verschiebung der Reflexlage von 0,06° zu kleineren Beu-
gungswinkeln ermitteln. Oberhalb dieser Temperatur nimmt die FWHM deutlich zu und bei
550 °C kann zusatzlich die Bildung der RuAl2-Phase mit einer Vorzugsorientierung der (004)-
Netzebenen detektiert werden. Die B2 RuAl-Phase zeigt anhand des breiten Beugungsreflexes
bei 42,57° der (110)-Netzebene, welcher mit dem (002)-Beugungsreflex der Ru-Phase Uberlappt,
die Bildung dieser Phase bei 600 °C. In der Folge nehmen die Intensitdten des RuAl-Beugungsre-
flexes stetig zu und weisen eine geringere FWHM auf. Der (002)-Reflex der Ru-Phase verliert
dabei zunehmend an Intensitdt und ist bei 1000 °C nur noch mit einer geringen Intensitat zu
detektieren.
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Normierte in-situ HT-XRD Analyse einer Cu/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke
von 40 nm bei Temperaturen von 25 °C bis 1000 °C fiir einen 2-Theta Winkelbereich von 28 bis 45°

5.6.2.3 Cu/Ru/Al-Viellagenschichten mit 10 nm Dreilagendicke

Die Analyse der thermisch induzierten Phasenbildung bis 650 °C der Cu/Ru/Al-Viellagenschich-
ten mit einer Dreilagen-Dicke von 10 nm ist in Abbildung 5.88 gezeigt. Bis zu einer Temperatur

von 450 °C ist keine Neubildung einer intermetallischen Phase zu beobachten. Es zeigt sich in

diesem Temperaturintervall jedoch eine Anderung des breiten Beugungsreflexes hinsichtlich ei-

ner Verschiebung des Intensitaitsmaximums hin zu kleineren Beugungswinkeln. Hier kénnen

erste Beugungsreflexe der B2-RuAl-Phase detektiert werden, welche im Zuge der weiteren War-

menachbehandlung bei hoheren Temperaturen deutlich an Intensitat gewinnen und eine stetig
geringere Halbwertsbreite aufweisen. Bei 600 °C lassen sich bei 2-Theta = 38,39°, 43,86° sowie
84,11° weitere Beugungsreflexe feststellen. Diese kénnen der hdp Ru-Phase zugeordnet wer-

den, wonach sich bei dieser Temperatur das nanoskalige Gefiige in eine zweiphasige heterogene

Dinnschicht umwandelt.
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Abbildung 5.88:  In-situ HT-XRD Analyse einer Cu/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke von 10 nm bei
Temperaturen von 25 °C bis 650 °C

Zwischen 650 °C und 1000 °C lasst sich anhand der Réntgendiffraktogramme in Abbildung 5.89
ein Wachstum sowohl der B2 RuAl-Phase als auch der hdp Ru-Phase, ableiten. Dies kann anhand
der steigenden Intensitaten der Beugungsreflexe bei gleichzeitig sinkender Halbwertsbreite fir
beide Phasen beobachtet werden. Firr die maximale Temperatur zeigt sich ein zweiphasiges Ge-
flige, bestehend aus einer B2 RuAl-Phase sowie der hdp Ru-Phase mit groRen KristallitgroRen.
Dies bedingt eine Aufspaltung der Beugungsreflexe in ihren K, und Kqo-Anteil, was fir die Beu-
gungsreflexe der RuAl-Phase bei hohen Winkeln beobachtet werden kann. Es kann auch hier
keine Cu-haltige Phase gefunden werden, wonach das Kupfer in einem Mischkristall der B2
(Ru,Cu)Al-Phase gebunden sein muss, da Ru keine Loslichkeit fur Cu aufweist.
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Abbildung 5.89:  In-situ HT-XRD Analyse einer Cu/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Doppellagendicke von 10 nm bei
Temperaturen von 650 °C bis 1000 °C
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6 Diskussion

In diesem Kapitel werden die in Kapitel 5 beschriebenen Ergebnisse zunachst werkstoffwissen-
schaftlich individuell (also im Sinne der in den einzelnen Teilkapiteln beschriebenen Schicht-
werkstoffe) diskutiert und kritisch betrachtet. Da sich die betrachteten Effekte in den verschie-
denen Schichtwerkstoffen beziglich der Phasenbildung und Mikrostruktur sowohl im
Ausgangszustand als auch im warmebehandelten Zustand teilweise dahneln und die entspre-
chenden Erlauterungen sich teilweise lGiberschneiden, konnen einige grundsatzliche Diskussions-
punkte auch auf die jeweils anderen betrachteten Diinnschichten tbertragen werden. Deshalb
werden die diskutierten Ergebnisse in einen breiteren Kontext hinsichtlich der werkstoffwissen-
schaftlichen Schlussfolgerungen in eine gemeinsame synoptische Diskussion in Kapitel 6.6, ge-
stellt.

6.1 RuAl-Einlagenschichten

Die Abscheidung von RuAl-Einlagenschichten von einem pulvermetallurgischen Ru-Al-Target
stellen eine Innovation hinsichtlich der Untersuchung mikrostruktureller Auswirkungen der Pro-
zessparameter auf die entstehenden Geflige intermetallischer Phasen dar. Die Ergebnisse sind
sowohl wissenschaftlich als auch technologisch von Bedeutung im Sinne einer potenziellen An-
wendung von metallischen Werkstoffen in der CsCl-Struktur. In der Literatur ist die Abscheidung
solcher intermetallischer Phasen (iber die direkte Synthese von einem Target bisher nur unzu-
reichend beschrieben. Die in dieser Arbeit gezeigte Synthese der RuAl-Phase demonstriert einen
erfolgreichen, reproduzierbaren Prozess der Schichtabscheidung, wodurch sich grundsétzlich
leistungsstarke Konzepte der PVD-Synthese intermetallischer Phasen fiir die kiinftige Schicht-
entwicklung und Prozesstechnik ergeben. Weiterhin eréffnet die direkte Abscheidung der RuAl-
Phase die Moglichkeit, eine Referenz hinsichtlich der Mikrostruktur fur die weiteren Untersu-
chungen zur thermisch induzierten Phasenbildung in bindren und ternaren Viellagenschichten
zu generieren.

Die RuAl-Einlagenschichten in dieser Arbeit zeigen fiir alle angewandten Prozessparameter und
Abscheidebedingungen (hier die Variation de Ar-Gasdrucks von 0,1 Pa bis 2,0 Pa) ein einphasiges
kristallines Geflige der kubischen B2 RuAl-Phase mit sowohl mikrostrukturellen, aber auch sto-
chiometrischen Variationen. Das Hochleistungskathodenzerstauben ist hinsichtlich seiner Ab-
scheidebedingungen und den daraus folgenden Keimbildungs- und Wachstumsprozessen ein
Nicht-Gleichgewichtsprozess, der Phasenzusammensetzungen und Gefiige jenseits der vorgege-
benen Grenzen von Gleichgewichts-Phasendiagrammen ermoglicht. Die in Abbildung 5.8 ge-
zeigte Variation der chemischen Zusammensetzung der RuAl-Schichten in Abhangigkeit des Ar-
Gasdruckes wahrend der Beschichtung kann mit grundlegenden physikalischen Zusammenhan-
gen des Zerstaubungsprozesses erklart werden. Hier kommen unterschiedliche Effekte in Be-
tracht. Zum einen betrifft dies die Vorgidnge bei der Zerstdubung des Targets und die
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unterschiedliche Winkelverteilung der zerstaubten Teilchen, zum anderen Vorgange wahrend
des Transports der zerstdubten Teilchen zum Substrat (Streuprozesse in der Gasphase) sowie
Vorgange bei der Schichtbildung am Substrat (Anlagerung und Bewegung der ankommenden
schichtbildenden Ru- und Al-Spezies). Am Target kann man bei nichtreaktiven Zerstaubungspro-
zessen kurz nach dem Ziinden des Plasmas (und bei konstanten Bedingungen) von einem stati-
ondren Zustand der Zerstaubungsprozesse ausgehen. Es stellt sich ein Gleichgewicht ein und die
Konzentrationsverhaltnisse der zerstaubten Spezies entsprechen der Zusammensetzung des
Targets. Deshalb betragt im Falle des RuAl-Targets, mit seiner je 50 at. % Konzentration an Ru
und Al, das Verhaltnis zwischen zerstaubtem Ru und Al unabhangig vom Ar-Gasdruck 1. Aller-
dings spielt nun unter anderem die Masse der zerstaubten Spezies eine Rolle fir die weitere
Betrachtung: diese ist fiir Ru und Al, deutlich unterschiedlich und betragt im Falle von Aluminium
= 27 u, was verglichen mit den = 101 u eher gering ist. GemaR der vorhandenen Literatur diirfte
die rdumliche Verteilung, also die Winkelverteilung der zerstaubten Spezies zwischen Ru und Al
deutlich unterschiedlich ausfallen, was am Ende zu abweichenden Konzentrationen der jeweils
schichtbildenden Spezies fir unterschiedliche Substratpositionen fiihren kann [200]. Ein dhnli-
cher Effekt ist fiir die nichtreaktive Kathodenzerstaubung anderer Werkstoffe, wie beispiels-
weise TiB,, bekannt. Hier besteht das keramische Diborid-Target aus einem leichten und einem
schweren Element, B und Ti (11 u und 48 u). Das leichtere Element (B) wird bevorzugt entlang
der Targetoberflaichennormalen zerstaubt, wahrend das schwerere Element (Ti) das Target in
einem deutlich gréBeren Winkelbereich zur Targetoberflaichennormalen verlasst (unter den ge-
gebenen plasmaphysikalischen Bedingungen sowie der Magnetfeldkonfiguration in der PVD-
Kammer). Aus diesem Grunde sind hochleistungskathodenzerstaubte TiB, Schichten, die von
stochiometrischen Targets abgeschieden werden, haufig nicht stéchiometrisch und weisen je
nach Beschichtungsprozess eine erhebliche Variation der Ti:B Stochiometrie auf [201]. Dies wirkt
sich natirlich direkt auf die sich ausbildende Mikrostruktur der Schichten und ihre Eigenschaften
aus, wie von Mayrhofer et al. gezeigt werden konnte [202]. Neidhardt et al. aber auch Bakhit et
al. haben dargelegt, wie solche Herausforderungen plasmaphysikalisch, zum Beispiel durch Steu-
erung der Prozessparameter und Abscheidebedingungen, aber auch tiber gepulste Beschich-
tungsprozesse gemeistert werden kdnnen, um stéchiometrische TiB; Schichten abzuscheiden
[203, 204]. Solche Effekte sind auch allgemeingiiltig fiir andere Werkstoffe zu beobachten und
konnten auch beim Zerstduben des RuAl-Targets auftreten, wo das wesentlich schwerere Ele-
ment (Ru) eine breitere Winkelverteilung der zerstaubten Teilchen in Bezug auf die Targetober-
flachennormale aufweisen sollte. Die kann anhand der Simulationen der Winkelverteilung zer-
staubter Elemente von Mahne gezeigt werden. Al zeigt demnach eine enge Winkelverteilung
entlang der Kathodennormalen, wohingegen schwere Elemente wie Mo, Ta oder W (vergleich-
bar mit Ru was hier nicht explizit untersucht wurde) eine breite Winkelverteilung aufweisen.

Diese Argumentation wirde generell einen Unterschied in der Zusammensetzung der Ru-Al-
Diinnschichten erklaren, es missen jedoch noch weitere Aspekte betrachtet werden, um die in
Abbildung 5.7 gezeigten Ergebnisse zu erkldaren: eine Erhohung des Ar-Gasdrucks verringert die
mittlere freie Weglange der zerstdaubten Spezies, was zu einer erhéhten Anzahl von Kollisionen
im Plasma und wahrend des Transports vom Target zum Substrat fiihrt. Betrachtet man die mitt-
lere freie Weglange fir Al und Ruthenium in Abbildung 6.1, so weisen diese einen dhnlichen

184



6 Diskussion

Verlauf auf. Bezogen auf die verwendete Beschichtungsanlage mit einem Abstand zwischen Ka-
thode und Substrat von 5 cm, lassen sich Riickschlisse auf den Einfluss der Schichtzusammen-
setzung ziehen. Fir niedrige Ar-Arbeitsgasdriicke von 0,1 und 0,4 Pa belduft sich die mittlere
freie Weglange auf einen Wert, groRer dem Target-Substrat-Abstand. Fiir héhere Driicke muss
aufgrund der geringeren mittleren freien Weglange von vermehrten Sté8en wahrend der Trans-
portphase der Teilchen von der Kathode zum Substrat ausgegangen werden. Dadurch verringert
sich die Energie der einfallenden Atome und lonen beim Auftreffen auf die Substratoberflache.

30

mittlere freie Weglange [cm]

r

0 02 04 06 0.8 1 1,2 14 16 1,8 2
Ar-Gasdruck [Pa]

Abbildung 6.1: Mittlere freie Weglange in Abhdngigkeit des Ar-Gasdrucks fir die Elemente Al (blau) und Ru
(griin). Die gestrichelte Linie stellt den Abstand zwischen Target und Substrat des Beschichtungsexperiments dar.

Demnach missen Physio- und Adsorptionsvorgange an der Substrat- beziehungsweise wachsen-
den Schichtoberflache genauer betrachtet werden. Hier ist ein Ansatzpunkt das Auftreten mog-
licher selektiver ,Rickzerstaubungs”-Effekte, also das Zerstauben von Adatomen der schichtbil-
denden Spezies. Dieser Effekt kann in Abhangigkeit der kinetischen Energien der
schichtbildenden Teilchen zur Ausbildung einer unterschiedlichen chemischen Zusammenset-
zung der Schichten mit der Variation des Ar-Gasdrucks beitragen. So zeigen Untersuchungen von
Shaginyan et al. an W-Ti-Diinnschichten, dass die leichteren Atome (Ti) durch den Aufprall der
schwereren energetischen Atome (W) bevorzugt aus der sich bildenden Diinnschichtoberflache
zuriick zerstaubt werden [205]. Durch die Erhéhung des Ar-Drucks wird die kinetische Energie
der zerstaubten Spezies aufgrund von Kollisionen mit Ar-Atomen und -lonen in der Transport-
phase verringert, wodurch die Riickzerstdubungs-Effekte abnehmen. Dieser Effekt kann auch
auf das vorliegende System Ru-Al Gbertragen werden. Hinsichtlich der plasmaphysikalischen Be-
trachtung muss fir die Zerstaubung eines Teilchens mindestens eine Energie in Hohe der Bin-
dungsenergie einwirken. Typischerweise liegen die Energien von zerstaubten Atomen maximal
bei der Halfte dieser Bindungsenergie. Im vorliegenden Fall liegt die berechnete Bindungsener-
gie von Aluminium bei 3,39 eV, wohingegen die von Ruthenium einen Wert von 6,62 eV aufweist
und damit fast doppelt so hoch ist [206, 207]. Fir die Rickzerstdubung kann zusatzlich
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angenommen werden, dass vorrangig lose Adatome, welche noch nicht vollstandig in die Schicht
inkorporiert sind, in diesem Prozess von der Oberflache zerstaubt werden. Diese haben wesent-
lich geringere Bindungsenergien, wodurch die Schwelle flir den Riickzerstaubungsprozess bei
geringeren Energien der einfallenden Spezies liegt. Vergleicht man die Werte der kinetischen
Energien der Al- und Ru-Atome anhand der Bindungsenergien, kann daraus auf eine bevorzugte
Riickzerstaubung der Al-Atome geschlussfolgert werden. Gesamtheitlich betrachtet tragen mut-
maklich alle diskutierten Effekte, sowohl am Target, in der Transportphase und an der Schicht-
oberflache zu den Konzentrationsvariationen der untersuchten RuAl-Schichten bei.

Die Verringerung der Energie der zerstdubten Atome durch vermehrte StoRRprozesse in der
Transportphase beeinflusst jedoch nicht nur die chemische Zusammensetzung, sondern auch
die entstehende Schichtmorphologie. Wie in Abbildung 5.12 fiir eine RuAl-Einlagenschicht, wel-
che bei 0,4 Pa Ar-Gasdruck und in Abbildung 5.13 fir eine RuAl-Einlagenschicht die bei 2,0 Pa
abgeschieden wurde, gezeigt werden konnte, dndert sich die Schichtmorphologie hinsichtlich
ihrer KristallitgroRen der jeweils stangelférmigen Auspragung. Demnach zeigt sich fiir beide
Schichten ein konkurrierendes Wachstum unterschiedlicher Kristallebenen, das zur Bildung von
V-formigen Kristalliten flihrt. Ausgehend von eher zufillig orientierten Keimbildungsstellen auf
den Saphirsubstraten etablieren sich die schnell wachsenden, niederenergetischen (110)-Netz-
ebenen im Zuge des Schichtwachstums. Dabei nimmt in beiden Schichten die kolumnare Breite
von der grenzflaichennahen Region am Substrat in Richtung der Schichtoberflache zu. Die Be-
obachtung, dass die bei erhohtem Argon-Druck hergestellten Schichten insgesamt groRRere Kris-
tallite aufweisen, kann aufgrund der verstarkten Streuung der zerstdubten Spezies bei erh6htem
Ar-Druck erklart werden. Durch den zuvor beschriebenen Zusammenhang von Ar-Gasdruck und
der mittleren freien Weglange, verringert sich die kinetische Energie der zerstaubten Teilchen
mit steigendem Ar-Gasdruck und sie treffen mit geringerer Energie auf die schichtbildende Ober-
flache. Fiur die Keimbildung zu Beginn des Beschichtungsprozesses fiihrt eine hohe Energie (in
diesem Fall bei einem niedrigen Ar-Gasdruck) der Adatome gleichzeitig zu einer hohen Keimbil-
dungsrate, wodurch eine Vielzahl kleiner Nuclei entsteht. Umgekehrt fiihrt eine geringere Ener-
gie der auftreffenden Teilchen zu einer geringeren Adatom Mobilitat, wodurch die bei héherem
Ar-Druck hergestellte RuAl-Diinnschicht eine geringere Keimdichte am Substrat aufweist und
sich im Zuge der Schichtbildung eine grébere Mikrostruktur ausbildet. Die Ubereinstimmung
dieses Effekts mit dem Strukturzonenmodell von Thornton sowie dem liberarbeiteten Modell
von Anders ist evident [149, 208].

Unabhangig von der Schichtzusammensetzung und Morphologie bildet sich in allen Schichten
jedoch eine einphasige kristalline Mikrostruktur der B2 RuAl-Phase aus. In Abbildung 5.9 und
Abbildung 5.10 zeigen sich in Abhangigkeit des verwendeten Ar-Gasdrucks unterschiedliche Aus-
pragungen einer Vorzugsorientierung sowie Verschiebungen der Reflexlagen. Fiir einen Geflige-
zustand im thermodynamischen Gleichgewicht sollte die oben diskutierte Anderung der Zusam-
mensetzung der einphasigen RuAl-Schicht in der B2 Struktur auch einen Einfluss auf die
Gitterparameter zeigen. Abbildung 5.11 beschreibt den Gitterparameter der RuAl-Schichten in
Abhangigkeit des Ar-Drucks und demnach der Zusammensetzung der Ru-Al-Proben dieser Ar-
beit. Der Gitterparameter nimmt mit abnehmendem Ru-Gehalt und steigendem Al-Gehalt
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kontinuierlich ab. Diese Beobachtung steht erst einmal im Gegensatz zu den Untersuchungen
von Gobran et al., welche einen linearen Anstieg des Gitterparameters mit abnehmendem Ru-
Gehalt an gleichgewichtsgegliihten RuAl-Proben zeigten [85]. Fiir die in dieser Arbeit gezeigte
geringe Variation des Ru-Gehalts der RuAl-Schichten wiirde sich nach Gobran et al. eine maxi-
male Anderung des Gitterparameters um 0,002 A ergeben, was im Hinblick auf mégliche mikro-
strukturelle und spannungsinduzierte Effekte und deren Auswirkung auf den Gitterparameter in
Nichtgleichgewichtssystemen wie sie hier vorliegen, vernachldssigbar ist. Die beobachtete Ver-
schiebung der Beugungsreflexe zu hoheren 2-Theta-Winkeln mit zunehmendem Ar-Druck wah-
rend der Abscheidung (im Bereich von 0,1°) kdnnte demnach mit dem Vorhandensein abneh-
mender intrinsischer Spannungen korrelieren. Diese kdnnten durch die Verringerung der
Teilchenenergie der Adatome mit steigendem Argon-Druck hervorgerufen werden. Dies weist
Ahnlichkeiten zu Untersuchungen der Eigenspannungen in Abhingigkeit des Ar-Gasdrucks wah-
rend der Beschichtung von Si-Substraten mit diinnen Kupfer- und Aluminium-Schichten von Ple-
tea et al. auf. Diese wiesen anhand eines laseroptischen in-situ Messverfahrens eine Anderung
von kompressiven Eigenspannungen bei niedrigen Ar-Gasdriicken zwischen 0,1 Pa und = 1 Pa
hin zu tensilen Eigenspannungen fir Werte > 1 Pa nach [209, 210]. Dies kann als Anhaltspunkt
fiir einen generellen Trend in metallischen Schichten gesehen werden.

Vergleicht man die Reflexlage des (110)-Beugungsreflexes der Proben in dieser Arbeit mit der
theoretischen Reflexlage gemaR der Referenz, so zeigt sich eine Verschiebung der Beugungsre-
flexe zu kleineren Beugungswinkeln fiir alle Diffraktogramme der RuAl-Diinnschichten mit Aus-
nahme der Probe, welche bei 2,0 Pa abgeschieden wurde (Referenzzustand RuAl: ICDD PDF RuAl
04-003-2136). Anhand dieser Verschiebung kann auf eine Abnahme der kompressiven Eigen-
spannungen mit steigendem Ar-Druck geschlossen werden. Schichten, die bei 2,0 Pa abgeschie-
den wurden, zeigen dieser Theorie zufolge einen nahezu stressfreien Zustand. Dass die Reflex-
lage des (110)-Beugungsreflexes dieser Schicht mit den Werten des Referenzzustandes nahezu
perfekt Gbereinstimmen, unterstreicht diese Hypothese. Eine potenzielle Fehlerquelle liegt hier
in der Betrachtung der intensitdtsstarksten Beugungsreflexe der (110)-Netzebenen und der
stark ausgepragten Vorzugsorientierung dieser. Daraus resultiert eine Betrachtung, welche le-
diglich die Verschiebung der Netzebenen parallel zur Oberflache bericksichtigt, wodurch keine
Aussagen Uber richtungsabhangige Eigenschaften getroffen werden konnen. Die Ausbildung der
starken Vorzugsorientierung in (110) deutet aber auch auf einen stark orientierungsabhangigen
Einbaumechanismus der Adatome in den RuAl-Dinnschichten hin. Typischerweise entstehen
solche Vorzugsorientierungen lber eine Minimierung der Oberflaichen- und Grenzflachenener-
gie wahrend des Schichtwachstums, welche auch eigenspannungsinduzierte Anteile aufweisen
[211]. Gitterplatze auf niederenergetischen Kristallflaichen werden daher bevorzugt von den A-
datomen besetzt, wodurch diese ein stirkeres Wachstum aufweisen. Im vorliegenden Fall der
B2-RuAl-Phase stimmt dies mit der ausgebildeten Vorzugsorientierung der (110)-Netzebenen
Uberein, da diese die hochste Packungsdichte und damit die geringste Oberflaichenenergie auf-
weist. Die aufgenommenen Polfiguren des (110) Hauptreflexes der jeweiligen Proben verdeutli-
chen, dass es eine Korrelation der kinetischen Energie der schichtbildenden Teilchen mit der
Stringenz der Vorzugsorientierung gibt. Demnach hat die Erhohung des Ar-Gasdrucks und damit
die vermehrte Kollision der Ru und Al Spezies mit Ar-Atomen und -lonen wahrend der
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Transportphase einen direkten Einfluss auf die Energie sowie den Einfallwinkel der Adatome.
Dies erklart eine Abweichung der Kristallit-Orientierung von der Targetnormalen und eine Zu-
nahme des Effekts mit hoherem Druck. Untersuchungen von Ishiguro und Sato an Molybdan-
Diinnschichten, welche bei verschiedenen Ar-Prozessgasdriicken abgeschieden wurden, weisen
eine dhnliche Systematik hinsichtlich der Poldichteverteilung auf. Demnach fiihren die energe-
tischen Veranderungen der auftreffenden Adatome hin zu geringeren Energien mit steigendem
Ar-Gasdruck einerseits zur Bildung grofRerer Kristallite, aber auch einer grofReren Abweichung
der Stringenz der Vorzugsorientierung [212].

Die Auswirkung der Mikrostruktur der jeweiligen Diinnschichten auf die mechanischen Eigen-
schaften in Kapitel 5.2.2 zeigt, dass die ermittelten Werte (zwischen 11,5 GPa und 13,6 GPa)
signifikant (iber denen, die fiir entsprechende RuAl-Festkorper Werkstoffe dokumentiert sind
liegen, welche eine Harte von 3 GPa — 4 GPa aufweisen. Ein solcher Unterschied wurde wieder-
holt beobachtet, wenn Diinnschichten und Bulk-Materialien verglichen wurden, beispielsweise
auch im Fall von NiAl [58]. Es konnte jedoch kein Trend hinsichtlich eines direkten Einflusses der
unterschiedlichen nanoskaligen, sdulenformigen Mikrostrukturen der Ru-Al-Dinnschichtproben
auf die Hartewerte beobachtet werden. Im Fall der RuAl-Filme dieser Studie kann es zu einer
Uberlagerung verschiedener Effekte kommen, die zu einer Erhéhung der Harte der Diinnfilme
im Vergleich zum Bulk-Wert fiihren. Die vorliegende Untersuchung zeigt auf, dass die Ausrich-
tung der (110)-Gitterebenen in einer parallelen Orientierung zur Schichtoberflache eine signifi-
kante Wirkung auf die Harte hat. Unter Beriicksichtigung des kristallographischen Systems und
der Ergebnisse der Versetzungsstrukturanalyse von Fleischer et al. liegen die meisten Versetzun-
gen auf diesen am dichtesten gepackten (110)-Ebenen [81]. Da die gréfRten Spannungen unter
normaler Belastung in einem Winkel von 45° auftreten, lasst sich eine Hartesteigerung durch
Texturierung erklaren, die zu einem anisotropen mechanischen Verhalten fuhrt. Darliber hinaus
fliihren die nanoskaligen Mikrostrukturen der diinnen Schichten zu einer hohen Anzahl von De-
fekten in Form von Korngrenzen und Versetzungen [213]. Diese behindern die Versetzungsbe-
wegung, was zu einer verringerten plastischen Verformung fihrt und die Harte erhoht [214].
Hinzu kommt ein weiterer Anstieg aufgrund von Eigenspannungen, die bei iber Zerstaubungs-
verfahren hergestellten diinnen Schichten haufig auftreten. Obwohl dieser Parameter in der
vorliegenden Arbeit nicht explizit bestimmt wurde, deuten die Verschiebungen der XRD-Reflexe
der abgeschiedenen RuAl-Diinnschichten (bei Ar-Gasdriicken zwischen 0,1 Pa und 1 Pa) zu nied-
rigeren Winkeln auf Druckeigenspannungen in den Schichten hin, die moglicherweise zu der ho-
hen Harte beitragen.

6.2 Binare Ru/Al Viellagenschichten

Es konnte gezeigt werden, dass die thermisch induzierte Phasenbildung in den Ru/Al Viellagen-
schichten abhangig vom Design der Viellagen (hier Doppellagendicke) und vom Ausgangszu-
stand der individuellen Lagenmaterialien ist. Die Skalierung der Modulationsldange der jeweiligen
Viellagenschichten bietet demnach die Moglichkeit unterschiedliche Kristallinitaten sowie Aus-
pragungen von wachstumsbedingter Vorzugsorientierungen einzustellen. Dies reicht von einem
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polykristallinen Geflige der konstituierenden Lagenmaterialien Al und Ru mit einer Doppellagen-
dicke von 160 nm, hin zu einem nanokristallinen Zustand fir die kleinste untersuchte Doppella-
gendicke von 10 nm. Abhédngig von diesen Randbedingungen und den daraus folgenden zuséatz-
lichen Anderungen hinsichtlich des Grenzflichenvolumens, den chemischen Gradienten und der
Defektdichte, treten in Folge der thermisch induzierten Warmenachbehandlung unterschiedli-
che Systematiken der Phasenbildung auf. Dies reicht von einem mehrstufigen Prozess fiir die
hochste untersuchte Doppellagendicke graduell hin zu einer direkten Phasenbildung der ge-
winschten RuAl B2-Phase, wie es schematisch in Abbildung 6.3 gezeigt ist.

Die Ergebnisse der mikrostrukturellen Analyse des Ausgangszustandes der bindren Ru/Al-Viella-
genschichten in Kapitel 5.3.1 weisen deutliche Unterschiede hinsichtlich der kristallinen Auspra-
gung der individuellen Lagenmaterialien in Abhdngigkeit der gewahlten Doppellagen-Dicke auf.
Setzt man die rontgenographische Untersuchung in einen Zusammenhang mit den Einzellagen-
dicken, erklart sich die Abnahme der Halbwertsbreite und damit die kleinere KristallitgroBe fiir
eine Verringerung der Modulationslange. Fir die groRRte Doppellagen-Dicke von 160 nm ergibt
sich demnach ein polykristallines Geflige, bestehend aus kristallinen Ru- und Al-Lagen ohne Vor-
zugsorientierung. Anhand der Voruntersuchungen an reinen Ru- und Al-Diinnschichten ist aller-
dings fir beide Elemente ein Schichtwachstum mit starker Vorzugsorientierung der (001)- (fir
Ru) beziehungsweise (111)-Netzebenen (fir Al) zu erwarten. Dass sich diese im vorliegenden Fall
fur keine der untersuchten bindren Viellagensysteme ausbildet, kann mit Hilfe der Keimbil-
dungs- und Wachstumssystematik der Viellagenschichten erklart werden. Vorzugsorientierun-
gen bilden sich demnach durch ein konkurrierendes Wachstum von Kristalliten unterschiedli-
cher Orientierung, wobei es energetische Unterschiede in der Atominkorporation der
einfallenden zerstdaubten Atome gibt. Da Netzebenen mit einer geringen Oberflaichenenergie
eine hohere Wachstumsrate aufweisen, kommt es zu einem schnelleren Wachstum normal zu
dieser Orientierung, wodurch in der Folge das Wachstum anderer Orientierungen unterdriickt
wird. Dies benoétigt jedoch eine kritische Schichtdicke, wenn man eine gleichverteilte Keimbil-
dung ohne Anpassungseffekte annimmt. In Abbildung 5.16 kann dies auch anhand der sich ver-
schiebenden Intensitatsverhaltnisse der Beugungsreflexe der hdp Ru-Phase abgeleitet werden.
Mit kleiner werdender Doppellagen-Dicke zeigt sich eine Verschiebung der Intensitatsverhalt-
nisse von loo2/l101> 1 zu loo2/1101 < 1, wodurch sich die Intensitdten den theoretischen Intensitats-
verhdltnissen gemaR der polykristallinen Referenz anndhern. Dieses Ergebnis zeigt nur eine teil-
weise Ubereinstimmung mit der Literatur, da in den meisten Fillen die Vorzugsorientierung der
(002)-Netzebene bis hin zu kleinen Modulations-Langen erhalten bleibt [109, 111]. Hier spielen
jedoch die Abscheidebedingungen sowie die verwendeten Substrate eine entscheidende Rolle,
so dass im vorliegenden Fall der Riickgang der Auspragung einer Vorzugsorientierung der (002)-
Netzebenen normal zum Schichtwachstum mit sinkender Lagendicke auf ein polykristallines
Wachstum der Ru-Lagen auf der Al-Keimlage begriindet werden kann. Die sich ausbildende Vor-
zugsorientierung zeigt sich erst in Folge einer kritischen Schichtdicke in welcher sich durch kon-
kurrierendes Wachstum der unterschiedlich orientierten Keime, das Wachstum entlang der Ebe-
nennormalen der (002)-Netzebenen durchsetzt. Hinsichtlich der thermisch induzierten
Phasenbildung kdnnen solche Vorzugsorientierungen eine Auswirkung auf den Stofftransport
aufweisen, wobei in den meisten Fallen eine geringere Diffusion senkrecht zur dichtest
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gepackten Ebene vorliegt [215]. Hier spielen in Abhangigkeit der Doppellagendicke auch die da-
mit einhergehenden Grenzflichenvolumina eine entscheidende Rolle. Uber das Hochleistungs-
kathodenzerstdauben synthetisierte Mehrlagenschichten weisen unter definierten Randbedin-
gungen der Schichtabscheidung scharfe Grenzflichen zwischen den (in diesem Fall)
nanokristallinen Lagen auf. Die in dieser Arbeit analysierten Proben weisen hinsichtlich der ver-
wendeten Prozessparameter eine qualitative Beschaffenheit auf, die durch die Existenz scharfer
Grenzflachen in samtlichen Viellagenschichten gekennzeichnet ist. Diese Eigenschaft ldsst sich
durch die geringe Leistungsdichte von 1,36 W/cm? an den Kathoden erkldren. Zuséatzlich wurde
auf einen lonenbeschuss der aufwachsenden Schichten durch Anlegen einer negativen Substrat-
vorspannung sowie einer schwebenden Erdung verzichtet, wodurch lediglich eine geringe posi-
tive Potentialdifferenz von 10 eV-30 eV an den Substraten relativ zum Plasma angenommen
werden kann. Dadurch kann eine starke Durchmischung an den Schichtgrenzflachen, aufgrund
der niedrigen Energien der auftreffenden Atome, verhindert werden. Die auftretende ,, Wellig-
keit” des Viellagenverbunds kann tiber die signifikanten Unterschiede der Schmelztemperaturen
von Ru (2334 °C) und Al (660 °C) beschrieben werden, welche das Wachstum der einzelnen
Schichtwerkstoffe wahrend des Zerstaubungsprozesses beeinflussen. Die homologe Temperatur
von Al (0,4) ist im Vergleich zu der von Ru (0,14) hoch, was zum Wachstum von Al-Schichten mit
grofleren Koérnern fuhrt, wahrend die Ru-Schichten kleinere Kérner aufweisen. Diese Beobach-
tung steht sowohl im Einklang mit den Erkenntnissen des Struktur-Zonendiagramms nach Thorn-
ton, welches besagt, dass das Wachstum der Schichtwerkstoffe in der Zone T-Struktur erfolgt,
aber auch mit den Ergebnissen aus den Voruntersuchungen zu reinen Ru- und Al-Diinnschichten.
In der Zone T wird ein feines nanoskaliges Geflige bis zu einer homologen Temperatur von 0,3
und ein groberes Geflige fur T/Tm > 0,3 beobachtet [208]. Dies kann besonders deutlich mit Hilfe
der TEM-Analyse einer Ru/Al Viellagenschicht mit einer Doppellagen-Dicke von 40 nm im abge-
schiedenen Zustand (siehe Abbildung 5.21) gezeigt werden. Dabei zeigt sich, dass die Al-Lagen
ein kristallines Geflige aufweisen, in dem sich lokal ein Kornwachstum ausbildet, welche die Di-
cke der nominellen Al-Schichtdicke tberschreiten und dadurch eine Grenzflachenrauhigkeit ver-
ursachen. Die periodische Viellagenarchitektur ist demnach lokal gestért oder verformt. Eine
Unterbrechung der Lagenstapelung ist jedoch nicht zu beobachten und es besteht kein direkter
Kontakt zwischen zwei benachbarten Al-Schichten in der Stapelfolge ABAB. Dariiber hinaus be-
deckt jede nanoskalige Ru-Schicht die darunter liegende Al-Schicht vollstandig und wachst mit
homogener Schichtdicke auf. Hier zeigt sich jedoch eine potenzielle Fehlerquelle fiir die anschlie-
Rende Analyse der thermisch induzierten Phasenbildung, da aufgrund der inhomogenen
Schichtdickenverteilung teilweise Zonen mit lokal veranderten chemischen Gradienten und
demnach abweichenden Triebkraften fiir den Stofftransport vorliegen. Demnach sollten hier
weitere Aspekte des allgemeinen Wachstumsmodus der einzelnen Schichtwerkstoffe beriick-
sichtigt werden. Das Wachstum von Al-Schichten auf anderen Metallschichten (wie es beim
Wachstum von Al auf Ru der Fall ist) sollte gemall dem Stransky- und Krastanov-Modell ein in-
selartiges Wachstum des Aluminiums aufweisen [216]. Hier bedarf es jedoch weiterer Verifizie-
rung in zukiinftigen Studien zur Keimbildung von Al-Schichten auf unterschiedlichen Substrat-
werkstoffen. Die Ergebnisse der TEM-Analyse der abgeschiedenen Viellagenschichten mit 40
und 10 nm-Doppellagendicke (vgl. Abbildung 5.21 und Abbildung 5.29) zeigen jedoch, dass die
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erste abgeschiedene Al-Schicht auf dem Saphirsubstrat eine sehr gleichmaRige Lagendicke und
Homogenitat aufweist und keine Verformungen durch ein inselférmiges Schichtwachstum zeigt.
Dies lasst auf eine Abhangigkeit des Keimbildungs- und Wachstumsmechanismus der Al-Schicht
fir verschiedene Wachstumsgrundlagen schliefen, d. h. hier das Wachstum von Al auf einkris-
tallinem Saphir und von Al auf polykristallinem Ru. Dariiber hinaus kann das Wachstum von Alu-
miniumschichten in der kubisch-flaichenzentrierten A1-Struktur auf Ru-Schichten mit einer he-
xagonal dicht gepackten A3-Struktur mit bevorzugter Orientierung mit intrinsischen
Spannungen verbunden sein. Diese Spannungen wiirden sich in Abhdngigkeit einer Vorzugsori-
entierung und damit der Anpassung eines Schichtwerkstoffs in einer bestimmten Orientierung
an den jeweils anderen verdandern. Gleichzeitig fiuhrt die Verringerung der Modulations-Periode
zu einer Erhéhung der Anzahl der Ru/Al-Grenzflachen, was zu einer Zunahme des gestorten
Grenzflichenvolumens fiihrt. Dies hat wiederum eine Anderung der Oberflichen- und Grenzfla-
chenenergien zur Folge und beeinflusst folglich die auftretenden Spannungen [217, 218, 219].
Die Grenz- und Oberflachenenergien der jeweiligen Schichtmaterialien sowie deren Einfluss auf
die Keimbildung und das Wachstum stellen demnach die Schliisselfaktoren fiir das inselartige
Wachstum der Al-Schichten dar. In Beziehung gesetzt zu den jeweiligen Doppellagendicken der
verschiedenen, in dieser Arbeit diskutierten Viellagenschichten, zeigen sich mit abnehmender
Modulationsldange Tendenzen zur Ausbildung einer heterogeneren, welligen und lokal defor-
mierten Grenzflachenstruktur. Es sei darauf hingewiesen, dass eine Verringerung der Einzel-
schichtdicke (d. h. die Viellagenschicht wird zu einer hdufigeren Re-Nukleation von Einzelschich-
ten gezwungen) und unter Bericksichtigung der obigen Aussagen zum Wachstum der Schichten
nach dem Strukturzonenmodell nach Thornton eine erhohte Defektkonzentration im System Ru-
Al erwartbar ist. Zu diesen Defekten zdhlen Punktdefekte in unterschiedlichen Konzentrationen
(d. h. Leerstellen) in beiden Schichtwerkstoffen, Korngrenzen, Phasengrenzen und Liniendefekte
(d. h. Versetzungen in der Ndhe der Phasengrenzen), die mit den unterschiedlichen elastischen
und plastischen Eigenschaften der kubisch flachenzentrierten und hexagonal dicht gepackten
Schichtmaterialien zusammenhangen [220].

Bei der Betrachtung der thermisch induzierten Phasenbildung in den Viellagenschichten mit un-
terschiedlichem Design von 160 nm bis 10 nm Doppellagendicke fiir eine Warmenachbehand-
lung mit einer Heizrate von 10 K/ min missen unterschiedliche thermodynamische und kineti-
sche Effekte beriicksichtigt werden. Zundchst ist davon auszugehen, dass die thermisch
induzierte Phasenbildung bei der gewahlten niedrigen Heizrate in Kombination mit den Halte-
zeiten fir die rontgenografische Strukturanalyse in der Nahe des thermodynamischen Gleichge-
wichts stattfindet. Ein wichtiger Aspekt ist, dass in den gewahlten Viellagenschichten keine sich
selbst ausbreitende exotherme Reaktion ausgeldst wird und alle in dieser Studie beobachteten
Phasenbildungen vollstéandig im festen Zustand stattfinden. Wie eingangs dieser Arbeit in Kapitel
3.3.1 beschrieben, erorterten Pretorius et al. die Phasenbildung beim Tempern in verschiede-
nen, meist physikalisch aufgedampften Al/Metall-Mehrlagenschichten (Al/Cr, Al/Co, Al/Au,...)
[221]. Es wurde nachgewiesen, dass die initiale Phasenbildung in solchen Systemen jene inter-
metallische Phase ist, die dem eutektischen Punkt mit der niedrigsten Temperatur im zugehori-
gen binaren Phasendiagramm am nachsten liegt. Die initiale Phase des Phasenbildungsprozesses
wahrend des Gliihens determiniert die Bildung der darauffolgenden Phasen und deren Abfolge.
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GemadR der vorliegenden Literatur befindet sich der eutektische Punkt des Ru-Al-Systems bei
0,1 at. % Ru in der Nahe des Al-Einphasenbereichs, was die Bildung der RuAls-Phase impliziert
[79]. Die Ergebnisse der Untersuchungen im bindren Ru/Al-System dieser Arbeit zeigen, dass
diese Phasenbildung eindeutig mittels Rontgenbeugung nachgewiesen werden kann und fir
Ru/Al-Viellagenschichten mit Doppellagendicken von 160 nm, 80 nm und 40 nm bestéatigt wer-
den kann. Das Modell der initialen Phasenbildung nach Pretorius findet jedoch keine Anwen-
dung fiir Ru/Al-Viellagenschichten, die eine Doppellagendicke von 20 nm und 10 nm aufweisen.
Woll hat diesen Effekt explizit fiir Ru/Al- Dinnschichten mit Doppellagendicken von 178 nm un-
tersucht, wobei er sich mit Uber das Hochleistungskathodenzerstauben hergestellten Dinn-
schichten befasste, die mit denen der vorliegenden Studie vergleichbar sind. Dieser wies einen
zweistufigen Phasenbildungsprozess der jeweilig auftretenden intermetallischen Verbindungen
nach, die sich aus einem frithen Keimbildungsschritt und einem darauf folgenden diffusionskon-
trollierten Wachstumsschritt zusammensetzt, was mittels DSC-Analysen (Differential Scanning
Calorimetry) untersucht wurde [111]. Der Keimbildungsprozess basiert auf der Ubersittigung
des Al(Ru)-Mischkristalls mit etwa 15 at% Ru, bevor sich die RuAle-Phase bildet, wie von
Chaudhury in aufgedampften Al-reichen Ru-Al-Diinnschichten gezeigt wurde [222]. Die Tempe-
ratur, die flr die Ausscheidung von RuAls aus einer libersattigten Al(Ru)-Mischkristalllosung
wahrend des Glihens der Ru/Al-Viellagenschichten in den Arbeiten von Zotov und Woll erfor-
derlichist, liegt bei = 300 °C [109, 111]. Dartber hinaus wurde von Pauly und Aboulfadl die struk-
turelle Existenz der RuAls-Phase in teilreagierten Ru/Al-Viellagenschichten mit einer Abwei-
chung von der Stochiometrie zu hdheren Ru-Gehalten nachgewiesen. Der Effekt einer
Uberstochiometrischen metastabilen RuAlg-Phase kénnte die Keimbildung der RusAli3-Phase
durch eine Ausweitung des Zusammensetzungsbereichs von RuAlg in Richtung der Zusammen-
setzung von RusAli3 verhindern [223, 224]. Im Falle der vorliegenden Arbeit trifft diese Beobach-
tung auf die Viellagenschichten mit einer Doppellagendicke von 160 nm, 80 nm und 40 nm zu.
In Ubereinstimmung mit der beschriebenen, existierenden Literatur kommt es bei diesen Schich-
ten zur Bildung von RuAlg als initiale intermetallische Phase. Auch betragt die, fiir diese Phasen-
bildung erforderliche Temperatur, wie durch die in-situ XRD-Analyse ermittelt, = 300 °C. Auf-
grund der Tatsache, dass die fir die TEM-Analyse gewdhlte Temperatur der
Warmenachbehandlung (400 °C und 650 °C) oberhalb der Keimbildungstemperatur der RuAls-
Phase liegt, konnen keine weiteren Aussagen zur Keimbildung dieser Phase getroffen werden.
Untersuchungen von Pauly ergaben jedoch einen signifikanten Einfluss der Grenzflachen auf die
Phasenbildung, wonach das Wachstum der sich bildenden Phase entlang der Grenzflachen auf-
tritt [223]. Die TEM-Analyse der bei einer Temperatur von 400 °C warmebehandelten Ru/Al-Viel-
lagenschicht mit 40 nm Doppellagendicke (siehe Abbildung 5.23) zeigt, dass die Al-Lagen voll-
standig aufgel6dst sind und sich stattdessen eine dichte Schicht aus RuAls bildet. Diese
Beobachtung stitzt die Hypothese der graduellen, temperaturabhangigen Phasenbildung. Das
Auftreten von Poren entlang der urspriinglichen Al-Schichten im gegliihten Zustand bei einer
Temperatur von 400 °C kann auf den asymmetrischen Material- bzw. den Leerstellentransport
zuriickgeftihrt werden (vgl. [215]). In der vorliegenden Arbeit kann, entgegen der von Woll ver-
muteten Bildung der RusAlis-Phase (keine eindeutige Zuordnung der Beugungsreflexe moglich)
diese nicht explizit nachgewiesen werden. Die Komplexitdt der Phasenbestimmung ist dabei vor
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allem auf die Verbreiterung der XRD-Reflexe als auch der Beugungsringe in der SAED-Analyse
zuriickzufihren, welche durch die Nanokristallinitat bedingt ist. In der Folge kann lediglich die
RuAls-Phase zweifelsfrei nachgewiesen werden, da in den untersuchten Diffraktogrammen, in
denen die Phase auftritt, alle der Phase zugehorigen Beugungsreflexe evident sind, auch solche,
die sich nicht mit denen der RusAl:13-Phase liberschneiden. Die weitere Phasenbildung bei hhe-
ren Temperaturen sollte demnach wiederum tber Keimbildung und Wachstum der jeweiligen
Phasen erfolgen. Die Bildung der metastabilen RuAl,s-Phase, wie sie fir die Ru/Al-Viellagen-
schichten mit einer Doppellagendicke von 160 nm und 80 nm in dieser Arbeit identifiziert wur-
den, wurde in der Wissenschaft bisher nur unzureichend untersucht. Unterschiedliche Autoren
wiesen die Bildung dieser Phase in nanoskaligen Systemen fiir unterschiedliche Syntheserouten
(Schwebe-Induktionsschmelzen und mechanisches Legieren nanoskaliger Pulver) nach und nah-
men eine zur bekannten Fe,Als-Phase isostrukturelle Kristallstruktur an [134, 225]. Da die Bil-
dung dieser Phase systematisch in beiden Systemen bei den gleichen Temperaturen gebildet
wird, scheint hier eine metastabile Ubergangsphase vorzuliegen, die aufgrund thermodynami-
scher und kinetischer Zwangsbedingungen gebildet wird, was aber bisher nicht in der Literatur
beschrieben wurde. Die Bildung solcher metastabilen Zustdande zeigt sich beispielsweise auch
anhand der Phasenbildung im System Ti/Al. Lucadamo et al. untersuchten an nanoskaligen Viel-
lagenschichten mit Doppellagendicken von 10 nm und 72 nm den Einfluss der Modulationsperi-
ode auf die sich ausbildende Phasensequenz wahrend einer Warmenachbehandlung tiber hoch-
aufgeloste  Synchrotron-XRD-Analysen [226]. Dabei konnten mehrere metastabile
Modifikationen der TiAls-Phase nachgewiesen werden, welche in Abhangigkeit des Schichtde-
signs auftraten. Die Bildung der RuAl,-Phase in dieser Arbeit, wie sie bei den Viellagen mit einer
Doppellagendicke von 160 nm beobachtet werden kann, steht im Einklang mit anderen experi-
mentellen Arbeiten an warmebehandelten Viellagenschichten im System Ru-Al [111]. Die Ver-
ringerung der Modulationsldange der Doppellagendicke von 160 nm auf 80 nm fiihrt jedoch zur
Unterdrickung der Bildung der RuAl,-Phase (gilt auch fiir eine Doppellagendicke von 40 nm),
wadhrend in den nanoskaligen Viellagendiinnschichten mit 20 nm und 10 nm Doppellagendicke
keine der intermetallischen Zwischenstufen gebildet werden und eine direkte Keimbildung der
RuAl-Phase entsprechend der Gesamtstochiometrie stattfindet. Dies lasst den Schluss zu, dass
fiir eine Verringerung der Doppellagendicke auf 80 nm beziehungsweise 40 nm zusatzliche Ef-
fekte zu beriicksichtigen sind, welche fir dieses System bisher nicht in der Literatur beschrieben
sind. In verschiedenen Studien wurde die Nicht-Bildung spezifischer Phasen wahrend der War-
mebehandlung in Nanosystemen untersucht (vgl. [227]). In der vorliegenden Arbeit wird darauf
hingewiesen, dass bei derartigen Experimenten der Einfluss der Interdiffusivititen der Aus-
gangsmaterialien, deren Phasen sowie die sich bildenden Phasen grundsatzlich zu bericksichti-
gen ist. Da keine Hinweise auf die Keimbildung weiterer Zwischenphasen vorliegen, kann eine
Unterdrickung des Phasenwachstums durch die Argumentation unterschiedlicher Interdiffusi-
vitdten der intermetallischen Phasen ausgeschlossen werden. Damit die Keimbildung und das
Wachstum bestimmter Phasen unterdriickt werden kdnnen, missen diese mit Randbedingun-
gen wie Keimbildungsbarrieren und Grenzflacheneffekten verkniipft werden. Fiir Diffusionspro-
zesse in Metallen spielen die Defektkonzentration sowie die chemischen Gradienten eine Schlis-
selrolle. Eine systematische Anderung der Modulationsldnge der Doppellagendicke beeinflusst
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diese Faktoren erheblich. Die resultierenden chemischen Gradienten reichen von vergleichs-
weise steilen Gradienten in groRflachigen Mehrschichtsystemen mit verhaltnismalig geringen
Defektkonzentrationen, bis hin zu sich schnell &ndernden flachen Gradienten in nanoskaligen
Systemen mit einer hohen Defektdichte. Es ist anzunehmen, dass dies zu einer Uberlagerung der
verschiedenen Effekte fiihren wird, die sowohl thermodynamischer als auch kinetischer Natur
sind. Die Anzahl der Grenzflachen sowie deren Gesamtanteil nehmen eine entscheidende Rolle
ein, sowohl fiir die gradientenabhangige freie Gibbs-Energie nach Cahn und Hillard [178] als
auch fur Transportprozesse, die die Keimbildung beeinflussen, wie von Thompson beschrieben
[228]. Letzterer gelangte zu dem Schluss, dass eine Phasenbildung wahrscheinlicher in dem
Mischkristall vorliegt, welcher eine schnellere Interdiffusion der jeweils anderen Spezies erlaubt
(hier Ruin der Al-Phase). Dariliber hinaus konnte dieser zeigen, dass Phasen mit niedriger Grenz-
flachenenergie im Vergleich zum "Matrix"-Material energetisch glinstiger fiir die Keimbildung
sind. Infolgedessen kommt es nicht nur zu einer Veranderung des kritischen Keimbildungsradius,
sondern auch der zur Bildung der Phase erforderlichen Energie. Aboulfadl et al. zeigten, dass
Grenzflachen und Korngrenzen hier eine entscheidende Rolle bei der Keimbildung im Ru/Al-Sys-
tem spielen und dass diese als bevorzugte Diffusionswege dienen [224]. Demnach dirfte sich
fiir eine Verringerung der Doppellagendicke auch eine erhohte Diffusion bezogen auf das Ge-
samtsystem ergeben. Die in dieser Arbeit prasentierte partielle Unterdriickung der Phasenbil-
dung in den thermisch warmebehandelten nanoskaligen Mehrlagenschichten, ldsst sich dem-
nach durch eine Unterdrickung der Keimbildung durch kinetische Barrieren an den
Grenzflachen sowie durch die Beglinstigung der Keimbildung und des Wachstums von energe-
tisch glinstigen Phasen erkldaren. Des Weiteren manifestiert sich fiir nanoskalige Systeme ein
flaches Konzentrationsprofil mit kurzen Diffusionswegen. Die engen Existenzbereiche der inter-
metallischen Phasen fiihren dann dazu, dass ausreichend groRRe Bereiche im Schichtgeflige mit
geeigneter Konzentration fehlen, sodass diese Phasen den kritischen Keimradius nicht erreichen
und somit eine Phasenbildung verhindert wird (schematisch in Abbildung 6.2 dargestellt.

—_—

Interdiffusionszone — A=10nm

—_

Abbildung 6.2: Beispielhafte Darstellung einer Doppellage aus Ru und Al mit einer Doppellagendicke von 10 nm.
Die hellblaue Zone beschreibt eine Interdiffusionszone in Folge einer Warmenachbehandlung. Der hellgriine Kreis
zeigt einen Keim mit einem kritischen Keimbildungsradius r:: > als die Dicke der Interdiffusionszone.

Vergleicht man nun die moéglichen Phasen, die sich im Ru-Al-System bilden kénnen, so hat die
RuAl-Phase sowohl die einfachste Kristallstruktur als auch das kleinste Einheitszellvolumen un-
ter allen Zwischenphasen, was die Keimbildung in Nanosystemen erleichtert. Diese Aussage
wird durch die frihe Keimbildung der RuAl-Phase in den Viellagenschichten mit 20 nm und

10 nm gestitzt und zeigt sich in der SAED-Analyse der bei 400 °C gegliihten Viellagenschicht
mit einer Periode von 10 nm (Abbildung 5.32). Hier findet demnach eine direkte Phasenbildung
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ohne die Beteiligung Al-reicher Zwischenphasen statt. Die Bildung einer Phase in solchen Na-
nosystemen kann also gezielt durch das Werkzeug der Mehrschichtarchitektur beeinflusst und
gesteuert werden, bzw. die Bildung bestimmter Phasen unterdriickt werden. Dies eroffnet
neue Wege zur Synthese von Legierungen aus Viellagenschichten mit gezielt einstellbarer Mik-
rostruktur und ermoglicht darlber hinaus die Bildung metastabiler Phasen oder (ibersattigter
Mischkristalle durch Erzwingen der Bildung einer gewiinschten Struktur.

650°C
RuAl+RuAl,
+Ru RUAL
T T RuAl
RUAL, RUAL, . A RUAL
' ’ RuAl
) t t
A
RuAlg
RuAlg
A RuAlg
A
Ru+Al Ru+Al Ru+Al Ru+Al Ru+Al
25°C 160nm 80nm 40nm 20nm 10nm

Abbildung 6.3: Darstellung der thermisch induzierten Phasenbildung in bindren Ru/Al-Viellagenschichten in Ab-
hangigkeit der Modulationslange von 160, 80, 40, 20 und 10 nm

6.3 Ternare Hf/Ru/Al Viellagenschichten

Wie im bindren Ru/Al-System gezeigt wurde, ist die Phasenbildung in nanoskaligen Multischich-
ten ein komplexer Prozess und zeigt spezifische systemabhéangige Eigenschaften, die stark vom
Aufbau und der Mikrostruktur der einzelnen Lagen abhédngen. Die gewahlte Viellagenarchitektur
mit Dreilagendicken von 160m, 40 nm und 10 nm mit einer Substitution von 10 at. % Ruthenium
durch Hafnium in einem ABC-Lagenaufbau (Al-Hf-Ru-...) spiegelt drei Zustande skalenabhangiger
Mikrostrukturen wider. a-Hafnium in seiner hexagonalen Struktur hat in dieser Arbeit sowohl
einen mikrostrukturellen Effekt auf den Ausgangszustand, aber auch auf die thermisch indu-
zierte Phasenbildung in den Hf/Ru/Al-Viellagenschichten. Demnach bildet sich hier fiir Dreila-
gendicken von 160 und 40 nm eine unbekannte Zwischenphase aus, wohingegen im nanoskali-
gen Viellagendesign von 10 nm Dreilagendicke eine direkte Phasenbildung der B2 RuAl-Phase
beobachtet werden kann, wie es schematisch in Abbildung 6.4 dargestellt ist.
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Die in der Rontgenbeugung ermittelte deutliche Vorzugsorientierung der (002)-Netzebenen fir
Hafnium, parallel zur Oberflache in Viellagenschichten mit einer Dreilagendicke von 160 nm in
Kapitel 5.4.1, stimmt mit Literaturdaten zu Hafnium-Schichten sehr gut lberein. Dies konnte
zum Beispiel von Coiffard et al. an Hf-Dlnnschichten, die lber das Hochleistungskathodenzer-
stduben auf Saphir-Substraten abgeschieden wurden, gezeigt werden. Dieser zeigte eine deutli-
che Abhangigkeit der angelegten Leistung an der Kathode und der Ausprdgung der Vorzugsori-
entierung [229]. Gemal’ deren Erkenntnissen bildet sich in Diinnschichten von 125 nm Dicke bei
einer geringen angelegten Gleichspannungs-Leistung von 20 W an ein planares Hf-Target mit
75 mm Durchmesser eine Vorzugsorientierung der (002)-Netzebenen, welche mit steigender
Leistung einer polykristallinen Intensitatsverteilung weicht. Fir Hf-Schichten, welche tber hoch-
frequentes Kathodenzerstauben auf Si synthetisiert wurden, zeigten Yang et al. eine deutliche
Vorzugsorientierung der (002)-Netzebenen bei einer Leistung von 80 W (Durchmesser des Tar-
gets unbekannt) und einem Ar-Arbeitsgasdruck von 0,8 Pa, wodurch dies vergleichbar mit den
verwendeten plasmaphysikalischen Bedingungen in dieser Arbeit ist [230]. Die energetische Pra-
ferenz der Hf-Phase zur Ausbildung einer Vorzugsorientierung, auch bei geringen Lagendicken,
zeigt einen signifikanten Einfluss auf das Wachstum der beiden anderen konstituierenden Lagen
Al und Ru in den Viellagenschichten. Fiir Ru, welches aufgrund der Stapelfolge Hf als Keimlage
oder ,Substrat” im Viellagenprozess hat, manifestiert sich eine Abweichung von den Beobach-
tungen zum Wachstum in den bindren Ru/Al-Viellagenschichten gleicher Dimensionen. Wah-
rend Ru in diesen bindren Schichten in polykristalliner Struktur mit leichter Vorzugsorientierung
in der (002)-Netzebene aufwichst, zeigt sich in den terniren Viellagenschichten eine Anderung
der Ausrichtung der Kristallite. Die resultierende Vorzugsorientierung der (002)-Netzebene ist
signifikant. Somit wachst Ru in der gleichen Orientierung auf wie Hf. Fiir ein kohdrentes Wachs-
tum von Ru auf Hf ist hier der Gitterparameter a ausschlaggebend. Die Gitterfehlpassung von
15,3 % ist jedoch vergleichsweise grof$ und wiirde nur durch Anpassungseffekte in Form von
Defekten an den Grenzflachen ein koharentes Wachstum erklaren. Die bevorzugte Wachstums-
richtung entlang der Normalen der (002)-Netzebene kann demnach mit einer Anderung der
Oberflachenenergie der Hf-Lage, im Vergleich zur Al-Lage (im binaren Ru/Al-System), sowie An-
passungseffekten an das hexagonale Gitter erklart werden.

Dass sich wiederum auch Einflisse auf das Wachstum der die Al-Lagen zeigen, welche wie im
binaren Fall auf einer hexagonalen Ru-Lage aufwachsen, kann anhand der Gitterbeziehungen
und der ausgebildeten Vorzugsorientierung der Ru-Lagen beschrieben werden. Betrachtet man
die beobachtete (111)-Vorzugsorientierung der Al-Lagen, zeigt die (111)-Ebene im kfz-Gitter
eine drehsymmetrische dreizihlige, hexagonale Symmetrie, dhnlich der (002)-Ebene im hdp-Git-
ter. Daraus leitet sich der Zusammenhang der beiden Gitterebenen ab:

(111) 5, I (0001) gy, [110]4f, Il [1120] 40,

Die Gitterfehlpassung kann hier wiederum anhand des Gitterparameters a der Ru-Phase sowie
dem Netzebenenabstand d der (111)-Netzebene der Al-Phase bestimmt werden und belduft sich
auf 13,6 %. Dies ist relativ hoch und ein strukturell angepasstes Wachstum ist nur unter Beteili-
gung von Gitterspannungen von Al auf Ru moglich [231].
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Diese Beobachtungen passen demnach auch zur Ausbildung der Satellitenreflexe bei Winkella-
gen ober- und unterhalb der des (002)-Beugungsreflexes der Ru-Phase fiir Viellagenschichten
mit einer Dreilagendicke von 40 nm in Abbildung 5.39. Diese v von periodischen Modulationen
im Lagenaufbau hervorgerufenen Beugungserscheinungen treten nur fir klar definierte, ebene
Grenzflachen auf, da nur diese eine geeignete Streuebene darstellen. Wenn die Modulations-
wellenldnge (im vorliegenden Fall die Dreilagendicke oder auch ein sich wiederholendes Lagen-
paket Hf/Ru oder Ru/Al) ein ganzzahliges Vielfaches der Gitterkonstante der Grundstruktur dar-
stellt, kommt es zu einer sogenannten kommensurablen Modulation [232]. In der Regel lasst
sich die Struktur als Uberstruktur mit einer vervielfachten Gitterkonstante beschreiben. Dem-
nach fiihren die eingebrachte Hf-Lage und das damit verbundene texturierte Aufwachsen der
einzelnen Lagen zu einem homogenen Lagenaufbau. Dies kann auch anhand der TEM-Analyse
der Probe mit einer 10 nm Dreilagendicke in Abbildung 5.51 bewiesen werden, gleichwohl hier
keine Satellitenreflexe auftreten, was aber anhand der geringen Intensitaten und groRen Halb-
wertsbreiten des nanokristallinen Zustands zu erklaren ist.

Die Phasenbildung aus den elementaren Einzellagen von Aluminium, Hafnium und Ruthenium
zeigt in der Folge der Warmenachbehandlung der Proben mit einer Dreilagendicke von 160 nm
und 40 nm einen stabilen Zustand bis zu einer Temperatur von 350 °C. Innerhalb dieses Tempe-
raturintervalls kommt es jedoch zu einer deutlichen Verschiebung der Reflexlagen der Al-Phase
hin zu kleineren Winkeln, wahrend die Reflexlage der Hf-Phase im Falle der gr6Reren Dreilagen-
dicke keine Anderung aufweist. Dies kann anhand der Diffusionswege und den Erkenntnissen zu
den Vorgangen in den binaren Ru/Al-Viellagenschichten erklart werden. Die erhohte Diffusions-
aktivitat aufgrund der Temperaturerhéhung wirkt sich starker auf die Al-Phase aus, da diese so-
wohl eine hohere Selbst- aber auch Tracer-Diffusion aufweist, im Vergleich zu Ru und Hf [176].
Wie im bindren System gezeigt werden konnte, kommt es zu einer Interdiffusion von Ru in die
Al-Lage, bis sich aus einem mit Ru Ubersattigten Al-Mischkristall eine intermetallische Phase,
gemall der Zusammensetzung beziehungsweise der kinetischen und thermodynamischen Rand-
bedingungen, ausscheidet. Durch diese Durchmischung der Al-Phase wird eine Gitterdehnung
hervorgerufen, welche sich mit der thermischen Ausdehnung des Al-Kristalls Gberlagert, wes-
halb sich der Beugungsreflex hin zu kleineren Winkeln verschiebt. Hf und Ru weisen einen circa
4-mal kleineren thermischen Ausdehnungskoeffizienten, verglichen mit Al auf, wodurch hier die
Anderungen der Reflexlagen aufgrund der Wiarmenachbehandlung verhéltnismaRig kleiner aus-
fallen missen [139]. Die Bildungstemperatur der in beiden Systemen (160 nm und 40 nm) auf-
tretenden unbekannten Phase bei 350 °C, zeigt Parallelen zur Systematik der sich bildenden
RuAle-Phase im bindren Ru/Al-System mit vergleichbaren Modulations-Perioden. Um welche
Phase es sich hier im ternaren System handelt ist jedoch nicht abschlieBend zu kldren. Thermo-
dynamisch gesehen zeigen alle im System Al-Hf vorkommenden Phasen eine negative Bildungs-
enthalpie zwischen -40 und -50 kJ/mol, wonach sich diese durchaus an der Grenzflache von Haf-
nium und Aluminium bilden kénnten[120]. Kinetisch gesehen zeigt Hf jedoch ein geringe
Diffusionsneigung in Al, wodurch die Bildung solcher Phasen fiir die in dieser Arbeit verwendete,
experimentelle Durchfiihrung weitestgehend ausgeschlossen werden kann. Dieser Gedanke
wird durch die Beobachtung unterstiitzt, dass die nach wie vor vorhandenen Hf-Lagen in der
EDX-Analyse der bei 650 °C warmenachbehandelten Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke
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von 10 nm in Abbildung 5.57 bestatigt werden kann. Weiterhin bleibt neben der Bildung der
RuAlg-Phase auch die Bildung der RuAl,-Phase fiir beide Systeme (Hf/Ru/Al-Viellagen mit 160 nm
und 40 nm Dreilagendicke) aus. Hier konnte die ABC-Stapelfolge der jeweiligen metallischen La-
gen einen Einfluss auf die kinetischen Vorgange zeigen, da im Gegensatz zum bindren System
nur eine Grenzflache (Ru zu Al) an der nétigen Durchmischung der Al-Lage beteiligt ist. Einerseits
wird dadurch das nétige, mit Ru Gbersattigte Volumen des Al-Mischkristalls verkleinert, wodurch
eine skalenabhéangige Barriere fir die Keimbildung vorliegen kénnte. Andererseits kann die sich
bildende Phase auch (iber einen breiten Zusammensetzungsbereich stabil vorliegen, wodurch
die Phasenzusammensetzung der RuAls und RuAl,-Phase libersprungen wird. Dass die weitere
Phasenbildung oberhalb von 650 °C fiir die Viellagenschichten mit 160 nm und 40 nm Dreilagen-
dicke unterschiedlich verlauft, kann hier Gber die chemischen Gradienten sowie die kinetischen
Bedingungen im entstehenden Geflige beschrieben werden. Untersuchungen von gezielt oxi-
dierten Proben mit einer Dreilagendicke von 160 nm, welche dieselbe Warmenachbehandlung
bis 800 °C durchlaufen haben und anschlieRend 60 Minuten in einem Argon/Sauerstoff-Gemisch
oxidiert wurden, zeigen ein heterogenes lagenartiges Geflige mit teilweise intakten Hf-Lagen.
Hier findet demnach die Phasenbildung nur im begrenzten Bereich der Ru und Al-Lagen statt.
Dass sich fiir hohe Temperaturen ein mehrphasiges Gefilige bildet, muss demnach mit einem
heterogenen Gefligeaufbau verkniipft sein, in welchem sich an der Grenzflache von Hf zu Ru
eine Interdiffusionszone ausbildet, welche nicht an der Bildung der RuAl-Phase beteiligt ist. Dies
konnte eine Erklarung fir die sich erst bei hoheren Temperaturen bildende zweite Phase sein.
Im Gegensatz dazu kann in den Viellagenschichten mit geringerer Dreilagendicke von 40 und
10 nm, in welchen global gesehen der gleiche Hf-Anteil von 5 at. % vorliegt, eine einphasige Mik-
rostruktur der B2 (Ru,Hf)Al-Phase erzielt werden. Eine Erklarung hierfiir kann gemaR den Dis-
kussionen der bindren Ru/Al-Viellagenschichten, Gber die kurzen Diffusionswege und dem ver-
gleichsweise hohen Grenzflachenvolumen der nanoskaligen Lagenstruktur herangezogen
werden. Dieses bedingt kinetische und thermodynamische Keimbildungsbarrieren, wonach sich
zum einen Phasen mit einfachen Kristallstrukturen und einem geringen Volumen der Einheits-
zelle bevorzugt ausbilden, zum anderen die Bildung komplexer Phasen unterdriickt wird.
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Abbildung 6.4: Darstellung der thermisch induzierten Phasenbildung in terndren Hf/Ru/Al-Viellagenschichten in
Abhangigkeit der Modulationsldnge von 160, 40 und 10 nm

6.4 Terndre Cr/Ru/Al Viellagenschichten

Die Ergebnisse aus Kapitel 5.5, zeigen, dass die Legierung der RuAl-Phase mit Chrom Uiber den
Ansatz einer thermisch induzierten Warmenachbehandlung von Viellagenschichten unter-
schiedlicher Abmessungen der Modulationsldnge in einer ABC-Stapelfolge (Al-Cr-Ru), einen
deutlichen Einfluss auf die Mikrostruktur der Viellagen im Ausgangszustand aber auch auf die
Phasenbildung aufweist (vgl. Abbildung 6.5).

Das Aufwachsverhalten fir die Cr/Ru/Al-Viellagenschichten mit einer Dreilagendicke von
160 nm unterscheidet sich deutlich von den Ergebnissen der Ausgangszustiande der anderen
Viellagenschichten in dieser Arbeit. Die niedrigen Intensitaten in der Rontgenbeugung sind, wie
in den Polfiguren gezeigt, Resultat einer starken Vorzugsorientierung mit hoher Stringenz, wel-
che jedoch um einen Winkel von 6° zur Substratoberflaichennormalen verkippt ist, was auf eine
Substratposition leicht auBerhalb der Normalen des Erosionsgrabens zurlickzufiihren ist. Flr die
Messung in Bragg-Brentano-Geometrie mit einer Omega-Verkippung um 2 Grad, erhalt man
demnach nur schwach ausgepragte Beugungsreflexe. In diesem Fall bildet sich zwar dhnlich dem
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Fall der Hf/Ru/Al-Viellagen mit der gleichen Modulationslinge eine starke (002)-Vorzugsoriente-
rung der Ru-Phase aus, es wird jedoch ein grundlegend anderes Wachstum der Al-Lage auf die-
ser beobachtet. Betrachtet man die ABC-Stapelfolge (Al/Cr/Ru), wird prinzipiell keine Anpassung
der Lagen erwartet, da alle drei Materialien unterschiedliche Kristallsysteme aufweisen. Dass
sich dennoch eine Texturierung der Ru-Lagen ergibt, kann demnach nicht tber Gitteranpassun-
gen erklart werden, sondern muss folglich tber die Keimbildungsbedingungen und die Oberfla-
chenenergie der Cr-Zwischenlage, in Bezug auf die Ru-Lage, begriindet sein. Betrachtet fiir das
Wachstum der Cr-Lage auf der darunter liegenden Al-Lage, zeigt sich ebenfalls eine Vorzugsori-
entierung der (110)-Netzebenen und einer Verkippung von 6°. Meunier er al. zeigten dieses be-
vorzugte Wachstum an Cr-Schichten, welche ber Hochleistungskathodenzerstauben mittels
hochfrequenter Wechselspannung auf Glassubstraten abgeschieden wurden [233]. Dies steht
im Einklang mit den in den vorherigen Diskussionen erdrterten Adatom-Inkorporation in die
dichtest gepackte Ebene (110) der krz-Struktur. Im Gegensatz dazu zeigt das Wachstum von Al
auf der vorzugsorientierten Ru-Lage ein Wachstum, was gemal der Interpretation der Polfigu-
ren nicht der fir das Hf/Ru/Al-System beobachteten Ausbildung einer (111)-Vorzugsorientie-
rung entspricht. Das Auftreten des Intensitatsmaximums bei einem Winkel von 54° der Polfigur
der (111)-Netzebene der Al-Phase bedeutet demnach, dass eine andere Netzebene hier bevor-
zugt zur Substratoberfliche aufwichst. Uber das Skalarprodukt der Normalenvektoren der Git-
terebene lasst sich demnach eine Vorzugsorientierung der (100)-Netzebenen darstellen:

—_—
N100 " M111 )
100l - IM111l

0= arccos(

1
0 = arccos (\/§) ~ 54,74
Dieses Aufwachsverhalten kann jedoch nicht fiir eine Verringerung der Dreilagendicke auf 40 nm
beobachtet werden (Vorzugsorientierung der Al (111)-Netzebenen), wodurch sich hier die Frage
stellt, was die Ursache fiir diese Anderung der Vorzugsorienterung der Al-Lage ist. Eine mogliche
Erklarung kénnte im geringen Unterschied der Packungsdicke und Oberflachenenergie der
(100)-Netzebenen im Vergleich zu den (111)-Netzebenen darstellen. Dies kénnte bei einer An-
derung der Oberflaichenenergie der Keimlage (Ru), ein Wachstum normal zu der (100)-Ebene
fordern. Das Wachstum der Ru-Lagen zeigt auch hier eine Vorzugsorientierung normal zur (002)-
Netzebene, wie sie auch fiir eine Dreilagendicke von 160 nm beobachtet werden konnte. Fir
den betrachteten Fall der kleinsten Dreilagendicke von 10 nm wird ebenfalls ein praferiertes
Wachstum normal zu den dichtest gepackten Ebenen der kristallinen Phasen Ru und Al beobach-
tet. Die Diskussion der auftretenden Satellitenreflexe rund um den Beugungsreflex der (002)-
Netzebene der Ru-Phase, ergibt sich kongruent zu den Erlauterungen lber die Diskussion der
Hf/Ru/Al-Viellagenschichten mit einer Dreilagendicke von 40 nm. Da die Satellitenreflexe einer
periodisch auftretenden Beugung zugrunde liegen, fiihrt eine nanokristalline Mikrostruktur,
wenn keine Anpassungseffekte zwischen den konstituierenden Lagenmaterialien vorliegen, zu
einem Verlust dieser zusatzlichen Beugungseffekte. Dies ldsst eine Schlussfolgerung beziiglich
Kristallinitdat und Auspragung der Grenzflachen in diesem System zu. Demzufolge kommt es trotz
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der unterschiedlichen Kristallsysteme der Lagenmaterialien zu Anpassungseffekten, die ein zu-
mindest teilkohdrentes Wachstum ermdglichen. Dies wiirde wiederum auch das Auftreten der
Vorzugsorientierung der Ru-Lagen fiir Systeme mit einer gréReren Dreilagendicke erklaren. Be-
trachtet man den Einfluss auf Diffusionsvorgange in Folge einer Warmenachbehandlung, so ist
die Auspragung der Grenzflachen ein durchaus entscheidender Faktor. Kohadrente Grenzflachen
konnen demnach die Interdiffusion verlangsamen, da Platzwechselvorgange hauptsachlich Gber
Volumendiffusion stattfinden [215]. Dariliber hinaus treten im Falle von teil-kohdrenten Grenz-
flachen in der Regel Gitterverzerrungen und -spannungen auf, die durch Defekte ausgeglichen
werden. Wie von Wan et al. gezeigt wurde, kdnnen die auftretenden Eigenspannungen in nano-
skaligen Viellagenschichten auch zu einer Anderung beziehungsweise Anpassung der Kristall-
strukturen fUhren, was diese anhand von nanoskaligen W/Ti-Viellagenschichten zeigen konnten.
Da die Cr-Lage im Fall der 10 nm Dreilagendicke nicht einmal einer theoretischen Ausdehnung
von zwei Elementarzellen entspricht, ist eine Anpassung an die darunterliegende Al-Lage durch-
aus denkbar.

Die Phasenbildung der Cr/Ru/Al-Viellagen mit unterschiedlicher Dreilagendicke zeigt sowohl Pa-
rallelen als auch Unterschiede hinsichtlich der Phasenbildungssystematik, verglichen mit dem
bindren Ru/Al-System. Die hochste Modulations-Periode von 160 nm zeigt sowohl in den bina-
ren Ru/Al-, als auch in den ternaren Cr/Ru/Al-Viellagen einen mehrstufigen Verlauf der Phasen-
bildung unter Beteiligung der RuAls-, RuAl, s- sowie der RuAl,- und der RuAl-Phase. Zwar zeigt Cr
eine hohe Loslichkeit der hdp Ru-Phase, jedoch ist die Aktivierungsenergie der Interdiffusion in
hochschmelzenden Refraktdarmetallen im Vergleich zur Interdiffusion in Al vergleichsweise ge-
ring [176]. Dies dirfte hier ausschlaggebend fiir das Ausbleiben von Cr-haltigen intermetalli-
schen Phasen sein, erklart aber nicht, dass keine Cr-haltigen Aluminide gebildet werden. Be-
trachtet man die Standard-Bildungsenthalpien der CrAl,-Phasen, so zeigen diese im Fall der Al-
reichen Phasen (hier betrachtet fiir CrAl;, Cr,Al11, CrAls, CrsAls) nur geringe negative Werte. Be-
zogen auf das Model von Cahn und Hilliard der thermisch induzierten Phasenbildung in nanos-
kaligen Viellagenschichten in Kapitel 3.3.1 zeigt sich, dass sich zwar ein (bersattigter Al(Cr)-
Mischkristall bilden kann, die Phasenbildung einer CrsAl,-Phase aber aufgrund der im Verhaltnis
héheren Grenzflaichenenergie thermodynamisch nicht stattfindet [178]. In der Folge findet die
Phasenbildung, gemaR den Betrachtungen in Kapitel 6.2, fur bindre Ru/Al-Viellagenschichten
mit einer Doppellagenicke von 160 nm, statt. Dies beinhaltet die Bildung der RuAls-Phase sowie
der metastabilen RuAl,s-Phase bei 550 °C. Oberhalb dieser Temperatur findet zeitgleich die Bil-
dung der RuAl,- sowie der RuAl-Phase statt, wonach bei 650 °C eine rontgenographisch ver-
gleichbare Mikrostruktur wie im bindren Fall vorliegt (vgl. Abbildung 5.18 und Abbildung 5.43).
Die Bildung einer einphasigen Diinnschicht in der CsCI-Struktur bei Temperaturen der Warme-
behandlung bis 1000 °C lasst den Schluss zu, dass die Zulegierung von 5 at. % Cr in die RuAl-
Phase in einem B2 (Ru,Cr)Al-Mischkristall resultiert.

Anders verhilt es sich mit der Phasenbildung im Cr/Ru/Al-System mit einer Dreilagendicke von
40 nm. Zwar bildet sich auch hier, im Unterschied zu den Ergebnissen des Viellagenaufbaus mit
einer Dreilagendicke von 160 nm, ein mehrstufiger Prozess aus, es zeigt sich hier jedoch keine
Bildung der RuAle-, sowie der RuAl,s-Phase, sondern die erste Phasenbildung entspricht der
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gleichzeitigen Bildung der RuAl,-Phase sowie der RuAl-Phase. Die Hintergriinde beziiglich einer
anderen Systematik der Phasenbildung als in bindren Ru/Al-Viellagenschichten mit der gleichen
Modulationslange sind vielschichtig und kénnen nur anhand theoretischer Modelle beschrieben
werden. Im Vordergrund steht hier das Volumen, welches an der Phasenbildung beteiligt ist. Im
Falle der Bildung der RuAlg-Phase wird diese gemall den Beobachtungen von Chaudhury und
Suryanarayana aus einem Ubersattigten Al(Ru)-Mischkristall ausgeschieden [222]. Die Interdif-
fusion von Cr in die Al-Lage verringert hierbei einerseits die friihe beidseitige Diffusion von Ru in
die Al-Lage (verglichen mit dem binaren Fall der ABAB-Stapelfolge), wodurch ein flacherer Kon-
zentrationsgradient im Anfangsstadium erreicht wird. Dies verringert das Volumen der an Ru
Ubersattigen Al-Phase fir die Ausscheidung der RuAls-Phase. Die geringen Lagendicken und das
damit verbundene groRRere Grenzflaichenvolumen, verringern zusatzlich die Diffusionslangen der
jeweiligen Spezies in der Al-Phase, was eine schnellere Interdiffusion bedingt. Demnach wird
hier ein konkurrierendes Wachstum Cr- und Ru-haltiger Phasen im Temperaturbereich zwischen
300 °Cund 600 °C erzielt, wobei keine der theoretisch mdglichen Phasen die kritische Keimgrolle
erreicht. Erst mit der Dissoziation der Ru-Lagen und dem damit groRBeren Volumen der Interdif-
fusionszone zeigt sich in der Folge bei 600°C die simultane Bildung der RuAl,- sowie der B2 RuAl-
Phase. Die starke Vorzugsorientierung der RuAl,-Phase normal zur (004)-Netzebene muss folg-
lich mit der Keimbildung aus dem durchmischten Al(Ru,Cr)-Mischkristall verkniipft sein. Da die
Grenzflachen hier eine lGibergeordnete Rolle fiir die Nukleation spielen, kann angenommen wer-
den, dass die RuAl,-Phase an der Oberflache der vorzugsorientieren Ru-Phase energetisch glins-
tig in dieser Orientierung aufwachst. Bezogen auf die Bildung der RuAl-Phase kdnnen konsis-
tente Ergebnisse zwischen den Cr/Ru/Al-Viellagen mit einer Dreilagendicke von 160 nm und
40 nm beobachtet werden. Auch hier zeigt sich die Bildung einer einphasigen Dlinnschicht eines
B2 (Ru,Cr)Al-Mischkristalls ohne die Bildung weiterer Phasen. Die Untersuchung mittels Trans-
missionselektronenmikroskopie einer Cr/Ru/Al-Viellagenschicht mit einer Dreilagendicke von
40 nm, welche bis zu einer Temperatur von 1000 °C warmebehandelt wurde, bestatigt diese
Vermutung, zeigt aber auch eine minimale Segregation von Cr an den Korngrenzen der (Ru,Cr)Al
-Phase. Demnach kann hier, entgegen den Berechnungen von Huang et al., durch die thermisch
induzierte Phasenbildung in nanoskaligen Cr/Ru/Al-Viellagenschichten eine mogliche Besetzung
des Ru-Untergitters durch Cr erreicht werden [130]. Beziiglich der Beobachtung spharischer Al-
reicher Bereiche in Abbildung 5.72 und Abbildung 5.73 einer Cr/Ru/Al-Viellagenschicht, die einer
Warmebehandlung bis zu einer Temperatur von 1000 °C unterzogen wurde, konnte mittels einer
detaillierten chemischen Analyse, die auf der Elektronenenergieverlust-Spektroskopie (EELS) ba-
siert, neben Aluminium (Al) auch Stickstoff (N) als Hauptbestandteile identifiziert werden. Auf-
grund der Tatsache, dass weder in den Ausgangsschichten noch im Verlauf der Warmenachbe-
handlung eine signifikante Stickstoffquelle identifiziert werden konnte, ist diese folglich ein
Artefakt der Probenpraparation und kann nicht in die Interpretation der Phasenbildung einbe-
zogen werden. Im Fall der kleinesten Untersuchten Modulationsperiode von 10 nm wurde ein
abplatzen der Schicht beobachtet, was trotz mehrfacher Durchfiihrung der Experimente, keine
Auswertung der Phasenbildung zu lies. Anhand der Rontgenbeugungsanalyse kann die Tempe-
ratur, bei welcher ein Schichtversagen eintritt, auf ca. 550 °C bestimmt werden. Dies wiirde mit
der Bildung und dem Wachstum der B2-Phase korrelieren. Weitergehende Untersuchungen an
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abgeplatzten Teilen der Schicht, welche aus Griinden der Unwissenschaftlichkeit nicht Teil die-
ser Arbeit sind, zeigen Beugungsreflexe einer einphasigen (Ru,Cr)Al-Phase. Demnach liegt die
Vermutung nahe, dass sich auch hier ein einphasiger Mischkristall bildet.

1000°C
(Ru,Cr)Al
(Ru,Cr)Al

(Ru,Cr)AL*
RuAl+RuAl, RuAl+RuAl, A

| 1

RUAL,

?

RuAl,

Ru+Al+Cr Ru+Al+Cr Ru+Al
160nm 40nm 10nm

Abbildung 6.5: Darstellung der thermisch induzierten Phasenbildung in ternaren Cr/Ru/Al-Viellagenschichten in
Abhéngigkeit der Modulationslange von 160, 40 und 10 nm.*Schichten bei 550 °C abgeplatzt

6.5 Terndre Cu/Ru/Al Viellagenschichten

Die Viellagenschichten im System Cu-Ru-Al mit einer Skalierung der Dreilagendicke von 160 nm,
40 nm und 10 nm, spiegeln unterschiedliche Zustande hinsichtlich des Ausgangszustands der
Viellagenschichten und der damit verkniipften Systematik der thermisch induzierten Phasenbil-
dung wider. Dabei zeigt sich anhand der Ergebnisse in Kapitel 5.6, dass ein nanoskaliger Ansatz
der Viellagenarchitektur gezielt zur selektiven Phasenbildung genutzt werden kann. Der perio-
dische Aufbau der jeweiligen Lagen im Ausgangszustand ist hierbei Grundlage fir die Systematik
der thermisch induzierten Phasenbildung wie sie in Abbildung 6.6 zusammenfassend dargestellt
ist.

Die Analyse der Ausgangszustande der Viellagenschichten weist eine ausgepragte Vorzugsorien-
tierung flr die Ru- und Al-Lagen in Viellagendesigns mit einer Dreilagendicke von 160 und 40 nm
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auf, was wiederum sehr gut zu den Ergebnissen der Viellagenschichten mit den gleichen Modu-
lationslangen im Viellagensystem Hf/Ru/Al passt. Es konnten jedoch fir beide Dreilagendicken
keine Beugungsreflexe der kfz Cu-Phase nachgewiesen werden. Allgemein betrachtet zeigt Cu in
kathodenzerstdubten Dinnschichten ein praferiertes Wachstum normal zu den (111)-Netzebe-
nen. Diese entspricht der dichtest gepackten Ebene des kfz-Gitter wodurch eine Adatom-Inkor-
poration gegeniiber anderen Netzebenen energetisch bevorzugt wird. Anhand der Uberlappung
eines theoretischen Beugungsreflexes dieser Netzebene mit dem stark ausgepragten (002)-Beu-
gungsreflex der Ru-Phase, kann keine Aussage Uber die Kristallinitdt einer moglichen Cu-Phase
getroffen werden. Geht man anhand der Einzellagendicke der Kupfer Lagen (6,4 nm) hypothe-
tisch von einem kristallinen Wachstum mit einer Vorzugsorientierung der (111)-Netzebenen aus,
treten ahnlich wie im Fall der Hf-Lagen, mogliche Anpassungseffekte der (111)-Netzebenen der
kubisch-flachenzentrierten Kristallsysteme (Al und Cu) und der (002)-Netzebenen des hexago-
nalen Gitters (Ru) auf. Die Gitterfehlpassung zwischen der (111)-Netzebene des Kupfers und der
von Aluminium ist mit 10,7% relativ groR und wiirde nur unter Einfluss von Gitterverzerrungen
und Defekten ein kohdrentes Wachstum erlauben. Betrachtet man hingegen das Wachstum von
(002)-Netzebenen der Ru-Phase auf der (111)-Netzebene der Cu-Phase, betragt die Gitterfehl-
passung lediglich 2,5%, wodurch ein kohdrentes Wachstum dieser Phasen unter geringen An-
passungsspannungen moglich ist. In der Literatur zeigt sich haufig eine Anpassung der Cu- und
Al-Lagen durch die Ausbildung einer Vorzugsorientierung der (111)-Netzebenen. Moiseenko et
al. und Zhou und Wang konnten dies an, mittels Hochleistungskathodenzerstauben hergestell-
ten, nanoskaligen Al/Cu-Viellagenschichten mit unterschiedlichen Lagendicken nachweisen
[234, 235]. Das Cu und Ru ein kohdrentes Wachstum der jeweiligen Lagen aufweisen kdnnen,
zeigten Zhou et al. anhand ihrer Untersuchungen der skalenabhadngigen Mikrostruktur katho-
denzerstaubter Viellagenschichten mit Doppellagendicken von 200 nm bis 0,8 nm [236]. Anhand
der Rontgenbeugungsanalyse und TEM Untersuchungen konnten skalenabhangige Unter-
schiede der Beugungsreflexe nachgewiesen werden. Daflir wurden in Voruntersuchungen reine
Cu- (Uber hochfrequentes Hochleistungskathodenzerstduben) und Ru- (liber Gleichspannungs-
Kathodenzerstauben) Einlagenschichten synthetisiert, welche eine Vorzugsorientierung der
(111)-Netzebenen fiir Cu und ein polykristallines Wachstum fiir Ru zeigten. Die Cu/Ru-Viellagen-
schichten zeigten, unabhangig ihrer Modulationsldange, jedoch ein praferiertes Wachstum bei-
der Lagen (Cu (111) und Ru (002)). Fir nanoskalige Doppellagendicken < 4 nm konnte ein voll-
standiges koharentes Wachstum an den Grenzflachen gefunden werden. Darliber kann folglich
auch die ausgebildete Vorzugsorientierung der aufwachsenden Ru-Lagen in den Architekturen
mit einer Doppellagendicke von 160 und 40 nm sowie das Auftreten der Satellitenreflexe flr
eine Doppellagendicke von 40 nm in dieser Arbeit erklart werden. Im nanoskaligen System mit
einer Modulationslange von 10 nm und im Unterschied zu den Ergebnissen der beiden anderen
untersuchten Viellagensysteme Hf/Ru/Al und Cr/Ru/Al, tritt eine polykristalline Mikrostruktur
der Ru-Lagen auf. Dies entspricht nicht der beobachteten Ausbildung einer Vorzugsorientierung
in den anderen Systemen. Demnach muss in diesem Fall die Grundlage fiir die Anpassung der
Ru-Lage, welche zur Ausbildung der Vorzugsorientierung fiihrt, nicht gegeben sein. Die Analyse
der vorliegend der Daten legt nahe, dass die Cu-Lage in diesem Kontext nicht mit einer Vorzug-
sorientierung assoziiert ist, sondern vielmehr eine amorphe Struktur aufweist. Diese
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Schlussfolgerung wird durch die Cu-Lagendicke von 0,4 nm unterstiitzt, was lediglich etwas
mehr als einer Elementarzelle (Gitterparameter a = 0,361 nm) entspricht. Da man fir gewohn-
lich fur solch eine diinne Cu-Lagen auf einer theoretisch kristallinen Al-Phase eine Anpassung an
deren Gitter erwarten konnte, wird in diesem Fall ebenfalls von einer gestérten, wenn nicht
sogar amorphen Aluminium-Lage, ausgegangen.

Der Einfluss dieser mikrostruktuellen Zustande auf die thermisch induzierte Phasenbildung zeigt
sich anhand der Phasensequenzen sowie den Temperaturen fiir die Bildung einzelner Phasen.
Dass sich im Falle einer Dreilagendicke von 160 nm und 40 nm die Bildung der CuAl,-Phase bei
einer Temperatur von 150 °C bildet, deutet auf eine bevorzugte und schnelle Interdiffusion der
Cu Atome in Al hin. Diese asymmetrische Interdiffusion ist fir das System Cu-Al bekannt, wonach
Cu, temperaturabhangig einen bis zu 100x hoheren Diffusionskoeffizienten in Al aufweist als Al
in Cu [176]. Neben diesen kinetischen Grundvoraussetzungen scheidet sich die CuAl,-Phase auf-
grund der geringen Loslichkeit in der Al-Phase, schon bei einer Zusammensetzung > 2,5 at. % Cu
aus dem Al-Mischkristall aus [237]. Diese Effekte flihren, in Kombination mit einem relativ simp-
len tetragonalen Aufbau der Phase (Raumgruppe 14/mcm (Nr. 140)), zur frithen Bildung dieser
Phase sowohl fiir eine Viellagenarchitektur mit 160 nm als auch der mit 40 nm Dreilagendicke.
Experimentell bestatigen konnten wiederum Moiseenko et. al die Bildung der CuAl,-Phase an
daquimolaren Cu/Al Viellagenschichten mit einer Doppellagendicke von = 60 nhm. DSC-Messun-
gen an deren Proben ergaben eine Starttemperatur der Keimbildung der CuAl,-Phase von 129 °C
(fur eine vergleichbare Heizrate von 10 K/min), was sich mit den Beobachtungen dieser Arbeit
deckt. Neben der initialen Bildung der CuAl,-Phase, zeigten die Autoren bei héheren Tempera-
turen die Bildung der CusAls-, der CuAl-, sowie der CusAl-Phase. Die vorliegende Arbeit konnte
keine Identifizierung der Bildung dieser Phasen belegen. Diese Erkenntnis stiitzt sich auf den
geringen Volumenanteil der Cu-Lage in den Viellagenschichten und den daraus folgenden mog-
lichen Zusammensetzungen einer durchmischten Al-Lage.

In der Folge ergibt sich fiir diese beiden Schichtdesigns (160 nm und 40 nm Dreilagendicke in
Abbildung 5.82 und Abbildung 5.85) die gleiche Phasensequenz, diese unterscheidet sich jedoch
hinsichtlich der Ergebnisse von den bindren Ru/Al-Viellagenschichten, in denen die RuAl>-Phase
fir eine Doppellagendicke von 40 nm nicht auftritt (vgl. Abbildung 5.20). Zuerst soll aber die
Bildung der RuAlg-Phase betrachtet werden. Mit Blick auf die vorliegenden Grenzflachen Al/Cu,
Cu/Ru und Ru/Al, kann anhand der Ergebnisse eine asymmetrisch héhere Diffusion von sowohl
Cu als auch Ru in Al gefolgert werden. Die Grenzflache Cu/Ru ist aufgrund der Nicht-Mischbar-
keit der beiden Elemente als kinetische Barriere fiir die Diffusion anzusehen. Demnach erfolgt
die Phasenbildung hier nur tber die Durchmischung der Al-Phase. Dies beeinflusst, verglichen
mit den bindren Ru/Al-Viellagen, sowohl die chemischen Gradienten als auch die resultierenden
Konzentrationsgradienten. Wie im Diskussionsteil 6.2 erlautert, wird die RuAlg-Phase durch die
Ausscheidung aus einem Ubersattigten Al(Ru)-Mischkristall gebildet. Im vorliegenden Fall der
terndren Cu/Ru/Al-Viellagen liegt aufgrund der Bildung der CuAl,-Phase einerseits ein geringeres
Volumen der restlichen Al-Phase vor, es halbiert sich jedoch auch die Anzahl der Grenzflachen,
die an der Interdiffusion von Ru in Al beteiligt sind. Dies flihrt zu einer global gesehen geringeren
und langsameren Durchmischung, wodurch die héheren Temperaturen zur Bildung der RuAls-
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Phase zu erklaren sind. Dieser Befund bedingt auch die Tatsache, dass die Bildung der RuAle-
Phase in den Cu/Ru/Al-Viellagenschichten mit einer Dreilagendicke von 160 nm eine hoéhere
Temperatur erfordert als in den Viellagenschichten mit einer Dreilagendicke von 40 nm. Die An-
derung der Konzentrationsgradienten, hinsichtlich einer einseitigen Diffusion von Ru in Al im
Anfangsstadium der Warmenachbehandlung, bedingen in der Folge auch die Bildung der RuAl»-
Phase. Gleichzeitig zeigt das entstehende Gefilige der jeweiligen Viellagenschichten (Cu/Ru/Al
mit 160 nm und 40 nm Dreilagendicke) die Ausbildung von Vorzugsorientierungen der RuAl;-
Phase, welche mit einer Orientierung der (004)-Netzebenen parallel zur Oberflache aufwachst.
Dementsprechend liegen in der Matrix andere energetische Bedingungen vor (im Vergleich zu
den bindren Ru/Al-Viellagen mit einer Doppellagendicke von 160 und 40 nm), welche voraus-
sichtlich das Wachstum der RuAl,-Phase unterstiitzen. Die Phasenbildung der RuAl-Phase ver-
lauft hier in beiden Fallen parallel zur Bildung der RuAl,-Phase, wobei ausgepragte Beugungsre-
flexe der Ru-Phase auch bei Temperaturen oberhalb von 650 °C noch evident sind. Eine andere
Systematik der Phasenbildung ergibt sich wiederum fiir den Fall der nanoskaligen Viellagen-
schichten mit einer Dreilagendicke von 10 nm, welche wiederum konsistent zu den Beobachtun-
gen in den Untersuchungen der Viellagenschichten in den Systemen Ru-Al, Hf-Ru-Al und Cr-Ru-
Al, mit der gleichen Modulationsperiode ist. Demnach zeigt sich die direkte Bildung der B2 RuAl-
Phase ausgehend von einem nanokristallinen Ausgangszustand. GemaR den Diskussionen der
vorherigen Abschnitte, kann die Unterdriickung der Keim-, beziehungsweise Phasenbildung spe-
zifischer Phasen, durch kinetische Barrieren an den Grenzflachen sowie den sich ausbildenden
Konzentrationsgradienten anhand der Interdiffusion, erklart werden. Gleichzeitig werden ener-
getisch glinstige Phasen mit einfachen Kristallsymmetrien begiinstigt, was deren Keimbildung
und Wachstum férdert. Im Unterschied zu den nanoskaligen Viellagenschichten in den Systemen
Hf-Ru-Al und Cr-Ru-Al bildet sich hier keine einphasige Mikrostruktur der Diinnschichten, son-
dern ein mehrphasiges Gefiige bestehend aus einer B2 RuAl-Phase und der hdp Ru-Phase. Diese
kann in allen Fallen der Cu/Ru/Al-Viellagen nachgewiesen werden, wonach hier eine Systematik
vorliegt. Dies ldsst den Schluss zu, dass sich ein B2 Mischkristall (Ru,Cu)Al bildet, welcher nicht
der stochiometrischen Zusammensetzung (Ru,Cu)osAlgs entspricht, da in allen untersuchten
Proben unabhangig von der Modulationsperiode Beugungsreflexe der Ru-Phase bis zur maxima-
len Warmenachbehandlungstemperatur von 1000 °C vorhanden sind. Verglichen mit der exis-
tierenden Literatur zeigt sich eine hohe Loslichkeit von Cu im Ru-Untergitter der CsCl-Struktur.
Zudem wurde eine Abnahme des maximalen Al-Gehalts bei zunehmendem Cu-Gehalt beobach-
tet [134]. Diese Beobachtung indiziert wie in Kapitel 2.5.5.3 ausgefiihrt, einen Defektmechanis-
mus der Ru-Substitution im Al-Gitter. Dies wiirde eine Verschiebung der Stochiometrie erlauben
und demnach auch die Beobachtung des mehrphasigen Endzustands der Cu/Ru/Al-Viellagen
nach einer Warmebehandlung bis zu 1000 °C.
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Abbildung 6.6: Darstellung der thermisch induzierten Phasenbildung in terndren Cu/Ru/Al-Viellagenschichten in
Abhdngigkeit der Modulationsldnge von 160 nm, 40 nm und 10 nm

6.6 Betrachtungen zur Abscheidung von Viellagenschichten

Die vorangegangenen Diskussionen basieren jeweils auf der Pramisse, dass die tatsachlich ge-
messenen individuellen Lagendicken der Viellagenschichten den in Kapitel 4 errechneten Wer-
ten exakt entsprechen. Allerdings sind bei der Interpretation dieser Ergebnisse verschiedene
systematische und statistische Fehlerquellen zu beriicksichtigen. Im vorliegenden Fall treten sys-
tematische Fehler bei der Berechnung der Lagendicken der Elemente Al, Ru, Hf, Cr und Cu auf.
Der in diesem Kontext verwendete Ansatz zur Berechnung der Schichtdicken basiert auf den
molaren Volumina der beteiligten Elemente oder Verbindungen. Diese werden als Verhaltnis
von molarer Masse zu Dichte anhand theoretischer Werte bestimmt. In der vorliegenden Arbeit
erfolgt die Berechnung auf Grundlage gerundeter Werte, die mit zwei Nachkommastellen be-
ricksichtigt werden. Hieraus ergibt sich ein Fortpflanzungsfehler. Die resultierende relative Un-
sicherheit belduft sich auf circa 0,2 Prozent der Lagendicke pro Element. In der Gesamtschau ist
daher nicht mit einem signifikanten Effekt auf die Gesamtzusammensetzung zu rechnen.
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6 Diskussion

Neben diesen Abweichungen durch die Berechnung der Lagendicken treten auch experimentell
bedingte Abweichungen auf. Zum einen betragt die Dichte von Diinnschichten, die Giber das Ka-
thodenzerstauben hergestellt wurden, nicht den theoretischen Werten der jeweiligen Werk-
stoffe, was sich insbesondere fir nanokristalline Geflige zeigt. Da sich diese Abweichung jedoch
fiir alle betrachteten Werkstoffe ergibt, verringert sich der Fehlereinfluss hierfiir. Weiterfihrend
zeigt die Schichtabscheidung in dieser Arbeit prozessbedingte Einschrankungen die bei der Be-
stimmung der Lagendicken bertlicksichtigt werden miissen. Die verwendete Viellagensteuerung
im ,,Start-Stop“-Modus, fiir die sequenzielle Abscheidung der unterschiedlichen Viellagenarchi-
tekturen, ist an die Geschwindigkeit des drehbaren Substrattisches gekniipft. Dieser dreht sich
mit circa 2 U/min, wodurch bei der Bewegung des Substrats unter die jeweilige Kathode eine
vorzeitige Beschichtung der Substrate erfolgt. Dabei muss die Winkelverteilung der verschiede-
nen Metalle bei den gegebenen plasmaphysikalischen Grundbedingungen beachtet werden. Die
Bestimmung der Lagendicke erfolgt deshalb anhand dynamischer Schichtraten fiir jede Kathode
einzeln, wodurch diese , Totzeit” die nicht in die Berechnung der Haltezeit Uber eine statisch
bestimmte Abscheiderate, einfliet. Eine weitere Fehlerquelle stellt das taktile Messverfahren
dar. Dieses zeigt einen statistischen Fehler mit einer mittleren Abweichung von = 2 %. Daraus
ergibt sich in der Gesamtbetrachtung eine Abweichung der Gesamtdicke der Viellagenschichten
von + 2,5 %. Wie zum Beispiel anhand der vorliegenden TEM-Untersuchungen beurteilt werden
konnte, liegen die Abweichung der Zusammensetzung dadurch in einem vernachlassigbaren Be-
reich. Demnach sind alle EinflussgroBen mit minimaler Auswirkung, in erster fir Naherung fur
das gezeigt Modell der thermisch induzierten Phasenbildung vernachlassigbar. Fiir hochauflo-
sende Prazisionsuntersuchungen an Korngrenzen/Phasengrenzen sind solche Effekte allerdings
zu beriicksichtigen und kénnen lokale Anderungen hervorrufen.

6.7 Grenzflaicheneffekte

Anhand der Ergebnisse der einzelnen Teilkapitel konnen systematische Effekte sowohl fiir das
Wachstum der individuellen Lagenmaterialien im Ausgangszustand als auch fiir die nachgela-
gerte thermisch induzierte Phasenbildung gezeigt werden. Deren Einfluss auf die Mikrostruktur
soll im Folgenden anhand einer vergleichenden, ibergeordneten theoretischen Diskussion er-
Ortert werden.

Die Mikrostruktur des Viellagenverbunds im unbehandelten Zustand stellt den Ausgangspunkt
fiir die Beschreibung der thermisch induzierten Phasenbildung in komplexen mehrelementigen
Viellagenschichten dar. Wie im einleitenden Kapitel 3.3 zur Phasenbildung in nanoskaligen Viel-
lageschichten gezeigt wurde, spielt eine Vielzahl mikrostruktureller Aspekte eine entscheidende
Rolle bei der Frage, welche Phasen im Zuge einer Warmebehandlung letztendlich gebildet wer-
den. In dieser Arbeit zeigen alle drei Legierungselemente (Hf, Cr und Cu) einen Einfluss auf die
Mikrostruktur des gesamten Lagenverbunds in Form einer ausgepragten Vorzugsorientierung
der Al- und Ru-Lagen fiir Dreilagendicken von 40 nm und 160 nm. Dies geschieht ungeachtet der
Kompatibilitat der Kristallstrukturen der beteiligten Elemente und deren Phasen. Das Einbringen
einer zusatzlichen Lage in die ABAB-Stapelfolge einer polykristallinen, biniren Ru/Al-
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Viellagenschicht bietet folglich die Moéglichkeit zur Steuerung des Lagenwachstums und kann
unter definierten Bedingungen koharente oder teil-kohdrente Anpassungsbedingungen erzeu-
gen. Diese stehen im Zusammenhang mit der jeweiligen Lagendicke des eingebrachten Materi-
als und dessen Maoglichkeit zur mikrostrukturellen Anpassung an die Keimlage (im vorliegenden
Fall Al). Fur die thermisch induzierte Phasenbildung spielt neben der chemischen Natur der Le-
gierungselemente auch die Auspragung der Grenzflachen eine wichtige Rolle, da diese als Keim-
bildungszentren fungieren. Wahrend thermischer Nachbehandlungen in den nanoskaligen Viel-
lagenschichten der terndren Systeme Ru-Al-X mit X (= Hf, Cr oder Cu) spielt die atomare
Diffusion eine zentrale Rolle in der Phasenbildung. Insbesondere die Rolle von Defekten, Leer-
stellenkonzentrationen und Grenzflacheneigenschaften sind von grundlegender Bedeutung fir
das Verstandnis der beobachteten Phasenbildungssequenzen bis hin zur direkten Bildung der
B2-Phase. Die Diffusion von Atomen in metallischen Systemen findet in erster Linie Gber Leer-
stellenmechanismen statt, wobei die Konzentration an thermisch erzeugten Leerstellen tempe-
raturabhangig einer Arrhenius-Beziehung erfolgt. In den nanoskaligen Schichtsystemen, wie sie
in dieser Arbeit untersucht wurden, ist von einer zusatzlich erhéhten Leerstellenkonzentration
auszugehen. Diese resultiert aus einer durch den Herstellungsprozess bedingten, erhéhten De-
fektdichte der Werkstoffe in Form eines hohen Anteils an Korngrenzen und Phasengrenzen, die
als effektive Senken fiir Leerstellen fungieren. Die lokale Inhomogenitat der Leerstellenvertei-
lung ist daher ein inhdrentes Merkmal solcher Viellagen-Systeme und beeinflusst die Diffusions-
kinetik signifikant. Neben der Volumendiffusion, welche die Prozesse in Systemen mit groRer
Modulationsldange bestimmt, sind Korngrenzen- und insbesondere Phasengrenzendiffusion in
Viellagensystemen wichtige Transportpfade. Diese sollten typischerweise energetisch bevorzugt
sein, da sie durch strukturell ungeordnete und hoéhere freie Volumina charakterisiert sind. Die
gezielte Gestaltung von Korngrenzen (durch Textur, KérnergréfRe, Orientierungsbeziehungen)
sowie die chemisch-strukturelle Natur der Phasengrenzen beeinflussen somit malRgeblich die
thermisch induzierte Phasenentwicklung. Besonders bei niedrigen Temperaturen kénnen diese
Pfade eine dominierende Rolle einnehmen. Eine kontrollierte Nanostrukturierung ist daher nicht
nur fir mechanische Eigenschaften, sondern auch fir die thermodynamisch-kinetische Steue-
rung der Phasenbildung essenziell. Zur quantitativen Abschatzung der Diffusionsreichweite kann
die N3herung x = V2Dt herangezogen werden. Uber eine Abschitzung der temperaturabhén-
gigen Diffusionskoeffizienten flr Ru in Al, [asst sich exemplarisch fir die Bildung der RuAls-Phase
in den bindren Ru/Al-Viellagenschichten, die theoretische Diffusionslange bestimmen. So ergibt
sich fuir Ru in Al bei 300 °C und einer Dauer von 30 Minuten eine Diffusionslange von ca. 11 nm.
Diese Lange ist unmittelbar vergleichbar mit typischen Modulationsperioden der Viellagen-
schichten (10-160 nm) und ermdglicht so eine Einordnung, ob eine Durchmischung tber eine
komplette Lage hinweg zu erwarten ist. Besonders relevant wird dies flir die Unterscheidung
zwischen Systemen, in denen sich Zwischenphasen (z. B. RuAlg, RuAl;) bilden und solchen, bei
denen eine direkte Ausbildung der B2 RuAl-Phase erfolgt.

FUr die terndren Systeme ergibt sich, aufgrund der unterschiedlichen Kristallstrukturen (hdp, krz,
kfz) und der jeweiligen Stapelfolgen, eine systemspezifische atomare Anpassung an den Grenz-
flachen, die sowohl Gitterfehlanpassungen (Verzerrungen) als auch Spannungszustidnde und
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Defektdichten beeinflusst. Diese lokalen, strukturellen Unterschiede tragen zur energetischen
Barriere (Aktivierungsenergie) fiir die Diffusion bei und kénnen diese gegeniiber Referenzwer-
ten aus dem Volumen signifikant erh6hen oder senken. Zuséatzlich spielt in Systemen mit groRen
Modulationsldangen die effektive Aktivierungsenergie fiir Diffusionsprozesse, insbesondere im
Anfangsstadium der Warmebehandlung, eine groRRe Rolle. Erst mit zunehmender thermischer
Aktivierung, also ab einer gewissen Temperaturschwelle, nehmen die Leerstellenkonzentratio-
nen und die Beweglichkeit der Atome hinreichend zu, um Diffusionsvorgange im relevanten
Malstab einer Durchmischung zu ermdoglichen. Die dafiir notige Diffusionslange ist nanoskaligen
Viellagendesigns ist um ein Vielfaches kleiner bei einer gleichzeitig h6heren Diffusionsgeschwin-
digkeit, wonach sich fiir diese Systeme der Effekt der direkten initialen Phasenbildung der RuAl-
, beziehungsweise (Ru,X)Al-Phase beobachten lasst.
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7 Zusammenfassung und Ausblick

Die kubische B2 RuAl-Phase in CsCI-Struktur verfiigt, trotz ihrer besonderen Eigenschaften in
den Bereichen Hochtemperaturstabilitdt, Festigkeit und Duktilitdt, Gber eine geringe wissen-
schaftliche Datenlage bezliglich ihrer Synthese in Form von PVD-Diinnschichten. Die vorliegende
Arbeit demonstriert die Realisierbarkeit der Bildung einer einphasigen Mikrostruktur der RuAl-
Phase Uber verschiedene Prozessrouten. In einem ersten Ansatz zur direkten Abscheidung der
RuAl-Phase Uber ein pulvermetallurgisches Ru-Al-Target, wurde der Einfluss der Prozessparame-
ter, auf die sich ausbildende Mikrostruktur der Diinnschichten untersucht. Hier konnte gezeigt
werden, dass die Variation des Ar-Gasdrucks sowohl morphologische als auch chemische Unter-
schiede der einphasigen B2 RuAl-Schichten bedingt.

Diese Arbeit fokussiert sich auf den Ansatz der thermisch induzierten Phasenbildung in Viella-
genschichten, die Auswirkung der Modulationslange auf die Mikrostrukturen der Ausgangszu-
stdnde sowie die auftretende Phasensequenz. Viellagensysteme ermoglichen die bevorzugte Bil-
dung spezifischer Phasen (ber Einstellungen der Grenzflachencharakteristika, der
Konzentrationsgradienten sowie der mikrostrukturellen Beschaffenheiten der einzelnen Lagen,
wobei auch metastabile Zustande auftreten kdnnen. Im bindren Ru-Al-System kann hierbei mo-
dellhaft demonstriert werden, inwiefern die Skalierung des Ausgangszustandes die beobachtete
Sequenz der Phasenbildung beeinflusst. Es zeichnet sich hinsichtlich des Stofftransports ein sys-
tematischer Trend eines volumenkontrollierten Prozesses in "makroskopischen" Viellagen-
schichten (160 nm) mit mehrstufiger Phasensequenz ab. Dieser zeigt sich hin zu einem grenzfla-
chendominierten Regime in nanoskaligen Viellagenschichten (10 nm), in welchem eine direkte
Bildung der B2 RuAl-Phase mdoglich wird. Die graduelle Verringerung der Anzahl an gebildeten
Phasen zeigt, inwiefern ein gezielter Einsatz kinetischer Hemmnisse zur Bildung spezifischer Pha-
sen genutzt und gleichzeitig die zur Phasenbildung bendtigten Temperaturen in Nanosystemen
herabgesetzt werden kénnen.

In einem weiterflihrenden Ansatz wurde eine Ausweitung eines solchen Konzeptes auf die Le-
gierungsbildung in terndren Ru-Al-X-Systemen (X=Hf, Cr, Cu) dargestellt. Es zeigte sich, dass
durch das eingebrachte Element, mit einer ABC-Stapelung des Viellagenverbunds, eine Beein-
flussung, sowohl des Ausgangszustands der Viellagenschichten hinsichtlich ihrer Mikrostruktur
als auch der Phasenbildung vorliegt. Die Ausbildung von ausgepragten Vorzugsorientierungen
der konstituierenden Lagenmaterialien kann dabei Uber Anpassungseffekte wahrend des
Schichtwachstums beschrieben werden. Die beobachtete Systematik der thermisch induzierten
Phasenbildung bestatigt den Ansatz einer graduellen Verringerung gebildeter Phasen durch Ver-
ringerung der Modulationslange. Die verringerte Modulationslange mit einhergehender Veran-
derung kinetischer Randbedingungen durch das héhere Grenzflachenvolumen hat, zusammen
mit den verdanderten Diffusionslangen und Konzentrationsgradienten, zur Folge, dass auch ter-
nare (Ru,X)Al Mischkristalle in der CsCl-Struktur direkt aus dem Ausgangszustand gebildet wer-
den kénnen.
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7 Zusammenfassung und Ausblick

Diese Arbeit zeigt, dass eine geeignete Kombination aus Lagenarchitektur, Prozessfiihrung und
gezielter Elementsubstitution eine mikrostrukturelle und thermodynamische Steuerung der
Phasenbildung in nanoskaligen Viellagenschichten ermoéglicht. Dadurch kann die Bildung spezi-
fischer Phasen gefordert aber auch verhindert werden, wodurch neue Moglichkeiten in der Syn-
these von Werkstoffen entstehen. Im Hinblick auf die Entwicklung funktionaler Beschichtungen,
mit gezielten Eigenschaften fiir Hochtemperaturanwendungen, Korrosionsschutz oder auch
elektronische Anwendungen, kdnnte dadurch die Bildung ungewollter, stabiler Phasen verhin-
dert werden. Eine Studie von Tang et al. zur Bildung quaternarer Phasen im System Cr-V-C-Al,
zeigte eine vergleichbare, direkte Phasenbildung von (CrV),.1AlC, MAX-Phasen und wies erfolg-
reich die Unterdriickung einer Karbid-Bildung nach [238]. Demnach stellt dieses Konzept einen
generellen Ansatz der Phasenbildung dar und kann in der Folge auf andere Stoffsysteme (bei-
spielsweise Me/B-, oder Me/C-Systeme) tbertragen werden. Bezogen auf die, in dieser Arbeit
prasentierten Erkenntnisse, kdnnte eine Erweiterung der Phasenbildung einer B2-Struktur auf
héherwertige Systeme einen interessanten Ansatz zur Synthese neuartiger, mehrelementiger
Aluminide darstellen. Hier ist auch die Untersuchung pseudobinirer RuAl/X-Viellagen, unter
Verwendung eines Ru-Al-Targets gemal} dieser Arbeit, eine Moglichkeit zur weiteren Untersu-
chung der Legierungsbildung. Dazu muss weitergehend ein tieferes Verstandnis fir den Warme-
und Stofftransport in Nano-Systemen, vor allem an Grenzflachen, geschaffen werden. Moderne,
hochprazise Analysemethoden, wie die Atomsondentomographie oder eine in-situ Transmissi-
onselektronenmikroskopie unter Zuhilfenahme von Verfahren wie der Elektronenverlustspekt-
roskopie (EELS), waren komplementare Ansatze zur in-situ Hochtemperatur-Réntgenbeugung
und wirden eine elementare Auflosung tGber Phasengrenzen der Viellagenstruktur geben. Dies
wirdezusatzliche Einblicke in die Kinetik der Keimbildung und das Wachstum der Phasen ermog-
lichen. Weiterfiihrend sind auch isotherme Warmebehandlungen, mit Analysen unterhalb und
oberhalb der Schwellentemperatur, fiir die Bildung der spezifischen Phasen ein interessanter
Ansatz. Hierdurch konnen sowohl der Einfluss der Dauer von Warmenachbehandlungen auf die
Nukleation als auch die Stabilitat der jeweiligen Phasen untersucht werden. Inwiefern sich sol-
che, Uber direkte Phasenbildung in nanoskaligen Viellagenschichten synthetisierten, neuen
Werkstoffe fiir eine potenzielle, praktische Anwendung eigenen und welchen Effekt deren Mik-
rostruktur auf die Werkstoff-Eigenschaften hat, sind vielversprechende Ansatze fiir zukiinftige,
weitefiihrende Untersuchungen.
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