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Zusammenfassung

MIKROSTRUKTURELLE VERANDERUNGEN UND SCHWELLVERHALTEN EINIGER AUS-
GEWAHLTER KERAMISCHER STRUKTUR- UND FENSTERWERKSTOFFE FUR DIE
FUSION UNTER NIEDERENERGETISCHEM HE-IONENBESCHUSS

Die bestrahlungsinduzierten mikrostrukturellen Veranderungen sowie das daraus resultierende
mikroskopische Schwellverhalten von Aluminiumoxid (AloOg), Magnesium-Aiuminium-Spinell
(MgAI»04) und Siliziumkarbid (SiC) wurde bei Temperaturen zwischen 200°C und 800°C
untersucht. Dazu wurde ein neuartiges Praparationsverfahren fur die Transmissionselektronen-
mikroskopie entwickelt,weiches den direkten Vergleich zwischen rechnerisch ermittelten und
experimentell bestimmten mikrostrukturellen Veranderungen erméglicht. Bestrahlungsinduzier-
te Loops konnten ab etwa 0,2 dpa, Amorphisation bei SiC ab etwa 10 dpa, Blasen ab 5% im-
plantierten Heliums beobachtet werden. Das mikroskopische Schwellverhalten der drei Werk-
stoffe liegt in der gleichen GréRenordnung und entspricht den wenigen in der Literatur berich-
teten Werten. Die Egebnisse deuten an, dafl die untersuchten Materialien in den geplanten
Forschungsreaktoren fiir den vorgesehenen Einsatzzweck verwendbar sind. In kinftigen
komerziellen Reaktoren mul eine mehrmalige Auswechslung der héchstbelasteten Komponen-
ten im Lauf des Betriebs in Kauf genommen werden.

Diese Arbeit wurde als Dissertation an der TH Darmstadt eingereicht und genehmigt und durch

das Projekt Kernfusion des Kernforschungszentrums Karlsruhe geférdert.

MICROSTRUCTURAL CHANGES AND SWELLING OF SOME SELECTED CERAMIC STRUC-
TURAL AND WINDOW MATERIALS FOR FUSION APPLICATIONS UNDER LOW ENERGY
HELIUM ION IRRADIATION

Radiation induced microstructural changes and the resulting microscopic swelling of aluminium
oxide (Alp03), magnesium aluminium spinell (MgAlo0O4) and silizium carbide (SiC) at tempera-
tures between 200°C and 800°C have been investigated. For this purpose a novel preparation
technique for transmission electron microscopy was developed, which allows the direct
comparison between calculated and experimentally observed damage and implantation
distributions. Radiation induced loops were observed in all materials for > 0.2 dpa, amorphi-
zation in SiC for > 10 dpa, bubbles for > 5% helium implanted. The microscopic swelling be-
haviour of the three materials is in the same order of magnitude and in agreement with values
to be expected from literature. The results indicate suitability of the materials examined for the
intended use in the planned research reactors. In future commercial reactors a multiple ex-
change of the most stressed components must be taken into account.

This work has been accepted for a dissertation by the TH Darmstadt and has been sponsored

by the Projekt Kernfusion of the Kernforschungszentrum Karlsruhe.
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Einleitun_g_

Im Zusammenhang mit der Planung von Reaktorversuchsanlagen zur Erprobung der Kern-
fusion ist die geeignete Werkstoffauswahl flir die hochbelasteten Komponenten des Reaktors
ein groRes Problem. Auswahlkriterien sind hier entsprechend den jeweiligen Einsatz-
bedingungen hohe Temperatur- und Strahlungsbestandigkeit, ausreichende Festigkeit, Korrosi-
onsbesténdigkeit, besondere elektrische Eigenschaften und nicht zuletzt eine niedrige Aktivie-
rung unter dem Gesichtspunkt der Unfallsicherheit, der Wartung und der Abfallversorgung.

Die Funktion zweier wesentlicher Baugruppen soll méglicherweise durch den Einsatz von
keramischen Werkstoffen sichergestellt werden. Dies ist zum einen der sogenannte "Liner", die
Auskleidung der Ersten Wand des Reaktors zum Schutz gegen die thermische und
Strahlenbelastung aus dem Fusionsplasma, zum anderen sind es die "Fenster" im TorusgefaB,
durch die die zur zusétzlichen Heizung des Plasmas notwendige Radiofrequenz eingestrahit
wird. Dazu kommen weitere Bauteile im Bereich der Diagnostikfunktionen und Isolatoren. Die
jeweiligen Belastungen dieser Bauteile und die daraus resultierenden Anforderungen an die
Werkstoffe sind im ersten Kapitel dieser Arbeit aufgefiihrt.

Eine besondere Bedeutung haben daher die strahlungsbedingten Veranderungen der
physikalischen und mechanischen Eigenschaften keramischer Materialien flir die Konstruktion
von Fusionsreaktoren bekommen.

Neben funktionsbedingten Eigenschaften, wie z. B. dem Hochfrequenzwiderstand der
Fenstermaterialien, sind die Verdnderungen der Mikrostruktur und damit der MaRhaltigkeit und
der mechanischen Eigenschaften eines Werkstoffs von Interesse. Ein Ansatzpunkt zur
Beurteilung dieser Verdnderungen ist die Untersuchung bestrahlter und unbestrahlter Proben
der Werkstoffe im Transmissionselektronenmikroskop, wobei die Bestrahlungstechnik
mdglichst nahe an die realen Bestrahlungsbedingungen adaptiert werden muf. Bei derartigen
Untersuchungen kann eine Vielzahl von Materialeigenschaften und deren Verdnderungen

festgestellt werden.

Fir die hier durchgefithrten Bestrahiungsexperimente wurden drei Keramiken ausgew&hlt,
deren Werkstoffeigenschaften eine Verwendung in einem Fusionsreaktor méglich erscheinen
lassen:

Die Oxide AlpO3 und MgAl,0y4 sind aufgrund ihrer dielektrischen Eigenschaften besonders fir
die Verwendung in Radiofrequenzfenstern geeignet; Siliziumkarbid ( SiC ) ist wegen seines
hohen Schmelzpunkts und seiner (relativ) hohen Warmeleitfahigkeit ein moglicher Kandidat fur
den Schutz der Ersten Wand vor Plasmaabrissen und anderen nichtstationdren thermischen

Belastungen.




Im Lauf der letzten Jahre ist in einigen Arbeiten das Verhalten auch dieser keramischen
Materialien unter Bestrahlung untersucht worden!. Als besonders kritisch hat sich dabei die
Frage der Strukturverinderungen unter dem EinfluB von im Material eingelagerten
Heliumblasen erwiesen. In der Praxis ist die Bildung derartiger Heliumblasen die Folge von
zwei Effekten ( <JUN-92> ) : Einmal wird im gesamten bestrahiten Material infolge von (n,o)-
Reaktionen Helium gebildet, wobei bei keramischen Materialien noch die besonderen Effekte
von Sinterhilfsmitteln an den Korngrenzen eine Rolle spielen kénnen, z.B. liber die bekannte
Borreaktion 1°B(n,oc)7Li <8AS-91>. Zum anderen kommt nahe der Oberfliche auch Helium
durch Implantation von Plasmateilchen ins Material. Diese Einlagerung von Gasatomen kann

zu Blasenbildung und zu Materialversprédung und Schwellen fiihren.

In der hier vorliegenden Arbeit ist an keramischen Materialien mittels der bew&hrten Simula-
tionsmethode der Heliumimplantation der EinfluB von Verlagerungsschidigung und von
Heliumbildung aus Transmutationsreaktionen als Folgen der Bestrahlung in einem Fusions-
reaktor nachgebildet worden. Die Untersuchung der implantierten Proben fand im wesentlichen

im Transmissionselekironenmikroskop statt.

Ziel der Arbeit war es, die Folgen der Bestrahlung auf die Mikrostruktur der Materialien zu
beobachten, die Natur und die Zahl der Defekte zu bestimmen, daraus die makroskopischen
Auswirkungen, wie z.B. Schwellen, zu ermitteln, gleichzeitig die festgestellten mikroskopischen
Materialschédigungen in einen klaren Zusammenhang mit den rechnerisch ermittelten
Schédigungs- und Implantationsdosen zu bringen, dazu die den im Elektronenmikroskop
beobachteten Schiden zugrundeliegenden Mechanismen darzustellen und, soweit moglich,

daraus technische Aussagen zur Begrenzung der Verwendbarkeit der Materialien abzuleiten.

Zuerst wurden die untersuchten Materialien an Hand ihrer mechanischen und thermischen
Stoffwerte, ihrer im Lichtmikroskop ermittelten KorngroBen und ihres kristallographischen
Aufbaus charakterisiert. Dazu wurden auch verschiedene Prédparationstechniken fiir die
Darstellung der Oberfldche keramischer Proben im Lichtmikroskop erprobt.

Die Bestrahlung der Proben mit 200 kV He* - lonen erfolgte mit Hilfe vorhandener Gerite und
eines neuentwickelten Targethalters an Beschleunigern der Gesellschaft fiir Schwer-
ionenforschung (GSI) in Darmstadt und beim Kernforschungszentrum Karisruhe (KfK).

1 Untersuchungen der Mikrostruktur keramischer Materialien nach reiner Heliumbestrahlung sind
<ABE-89>, <ALL-92 und 93>, <BAC-81>, <HOJ-85,88,88a>, <KAT-88>, <NAK-91>.
Dariiberhinaus gibt es eine Reihe von Zwei- und Mehrstrahlimplantationen vor allem auch mit
Eigenionen, insbesondere von Rechtin <REC-79 > und Zinkle <ZIN-89 bis 92> und seinen
Mitarbeitern.
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Zur elektronenmikroskopischen Untersuchung wurde ein neuartiges Priparationsverfahren in
Sandwichtechnik entwickelt, das eine direkte Betrachtung der Schadensbilder Uber die
Eindringtiefe zuldRt und somit die Zuordnung einzelner Schédigungen zu einer bestimmten
Implantationsdosis wesentlich vereinfacht. Mit Hilfe dieses Verfahrens erstelite Proben wurden

qualitativ und quantitativ ausgewertet.

MaRgebiich fiir die Ergebnisse der Implantationsversuche ist das Eindringverhalten der lonen
in die untersuchten Materialien. Die daraus resultierende Verteilung der Heliumatome im
Material unter Beriicksichtigung des Sputterabtrags der Oberflache durch die Implantations-
bestrahlung wurde analytisch, numerisch und anhand der Sandwichproben experimentell
untersucht. Die Flachproben dagegen ermdglichten die Beobachtung und ldentifizierung der
einzelnen Defektformen in gréBeren Probenbereichen.

Aus den beobachteten und gemessenen mikroskopischen Daten der Materialverinderungen
konnten Schliisse auf makroskopische Verdnderungen, insbesondere das Schwellverhalten,
gezogen werden. Berechnungen auf der Basis der von Blasenzihlungen in Sandwichproben

ergaben Anhaltswerte flir das Volumenschwellen.

Die durch diese Untersuchungen und ihre Auswertung gewonnenen Daten wurden dann im
Vergleich mit den Ergebnissen entsprechender Veréffentlichungen diskutiert und es wurde
versucht, die ursdchlichen Mechanismen der Defektagglomeration darzustellen. Dazu wurde
das dynamische Verhalten der einzelnen Defekte infoige der Diffusion von Leerstellen und
Zwischengitteratomen rechnerisch verfolgt und die Auswirkungen der gleichzeitigen
Materialschadigung durch die Verlagerung einzelner Materialatome und die Einlagerung

fremder Gasatome gezeigt.

SchlieBlich wurde eine Bewertung der Ergebnisse hinsichtlich der Grenzen der Einsatzfahigkeit

der Werkstoffe vorgenommen.




1 Technische Anforderungen und Materialbasis

1.1 Bekannte Anforderungen an Fusionsreaktorbauteile

In Abhdngigkeit von dem betrachteten Reaktorentwurf und der beabsichtigten Verwendung
innerhalb des Reaktors bestehen ganz unterschiedliche Anforderungen an die verwendeten
keramischen Materialien.

Die beiden folgenden Tabellen zeigen einmal die Belastung der ersten Wand in verschiedenen
zukiinftigen Fusionsreaktoren, zum anderen die Unterschiede in der Beanspruchung der
verschiedenen Bauteile eines Reaktors. Diese Angaben gehen von normalem, d. h.
pulsierendem bzw. quasikontinuierlichem, Betrieb aus. Eine zusétzliche Belastung
insbesondere der plasmanahen Komponenten, d. h. der Ersten Wand und deren Schutz,
resultiert aus eventuellen Plasmazusammenbriichen bei Stérungen der magnetischen Flasche.

Andere Komponenten wie z. B. die Radiofrequenzfenster sind davon nicht betroffen.

Reaktor NET/ITER DEMO CFR

Neutronenbelastung der ersten Wand

MW / m?] 1 2-3 3-6

[dpa / s] 31077 6-9+«107 |(©-18)«107

Integrierte Belastung der Wand

[MW y/m?] 0,25 -1 10 - 20 15-30

[dpa)? 2,5-10 100 - 200 150 - 300
Betriebsart pulsierend quasikontinuierl. |quasikontinuierl.
Zahl der Zyklen 2 « 104 103 - 105 103 - 10%
Brennzeit / Zyklus [s] 200-1500 | > 104 > 104

Tabelle 1.1 Betriebsbedingungen fir drei zukiinftige Fusionsreaktoren (<EHR-90> ,INTOR-
Study Recommendations, Juli ‘81), Belastung der Ersten Wand

Die Betriebstemperatur liegt bei NET / ITER bei 1200°C - 2000°C fiir den Schutz der Ersten
Wand und bei etwa 300°C fiir die Radiofrequenzfenster ( <HEI-90>).

1 NET = "Next European Torus”, ITER = "International Thermonuclear Experimental Reactor,
DEMO = "Demonstration Reactor”, CFR = "Commercial Fusion Reactor"

2 "displacements per atom" = durch die Bestrahlung ausgelSste Verlagerungen pro Atom
-4-




Komponente Elektr. Feld BestrahlungsfluB | BestrahlungsfluB | Temperatur
[V/mm] [dpa/s] ionisierend [Gy/s] |[°C]
Diagnose (magn. Spu-| 10-10000 ~10-8 ~ 1000 100 - 350
len, Kabel, Isolatoren)
Aktive Spulen ~ 500 54108 125 ~ 200
Divertorspulen ~ 500 <1077 ~ 1000 < 200
"Current Break"! ~ 20 ~10°7 ~ 3000 > 300
der Ersten Wand
"Current Break" des 0,3 <108 ~ 200 100
Vakuumbehalters
Neutralstrahlisolatoren ~ 1000 ~10-10 <10 ~ 50
Radiofrequenzfenster <1000 <109 <100 <300
Keramisches Brutmate-| =~ 500 <1077 ~ 1000 ~ 400
rial (z.B. LiAlO9)

Tabelle 1.2 Beanspruchung verschiedener Bauteile des ITER - Reaktors (aus <ZIN-92b>)

Die thermische Belastung der Verkleidung ("Liner') der Ersten Wand erhoht sich bei
Plasmazusammenbriichen von etwa 50 W / cm? bei NET auf bis zu 50 kW / cm? wéhrend 2 bis
5 ms. Dies ist ein wesentlicher Grund fiir die Verwendung einer keramischen Auskleidung,
zumal in der ersten Betriebsphase von NET mit einigen hundert Plasmazusammenbriichen

gerechnet wird.

Die folgende Tabelle 1.3 zeigt im Vergleich die Wirkungsquerschnitte fiir Verlagerung (dpa)
und Transmutationsreaktionen mit Bildung von o-Teilchen einiger in keramischen Werkstoffen
vorkommender Atome bei Beschuf mit 14 MeV - Neutronen, soweit sie aus der Literatur
bekannt sind. Allgemein liegt das Verhéltnis dieser Wirkungsquerschnitte zwischen 1:1000 und
1:10000, so daR bei Betrachtung nur des Effekts der Neutronen mit einer relativen
Heliumproduktion von etwa 0,01 bis 0,1 At-% Helium / dpa zu rechnen ist. (Bei Betrachtung
des gesamten Belastungsspektrums ergibt sich ein H8chstwert von maximal 0,02 At-% / dpa,
siehe <PEL-88>.)

1 Unterbrecher von Induktionsstromen in der metallischen Wand
-5-




Wirkungsquerschnitt B C O Mg Al Si

op [barn] (bei 14 MeV)2 1000 1100 | 1200

op [bam] (bei 14-15 MeV)3 527 | 505 | 1114 | 2559 | 2623 | 3065

op [barn]3 (n. KfK-Software ) 1066 399 613 1005 899 989

oHe [mbarn]! (14 MeV) 162 760 130 175 125 175

OHe /op [x 104 At-% He /dpa] | 1,5 0,2 2 1,7 1.4 1,8

Tabelle 1.3 Verlagerungs- und Heliumbildungs-Wirkungsquerschnitte einiger Atome
(nach 1<NUC-82>, 2<DAM-84>, 3<ANL-85> )
4Uber das Neutronenspektrum gemittelte Werte

Betrachtet man zusammenfassend die wichtigsten Belastungsbedingungen bei den fiir die hier
betrachteten Keramiken besonders interessanten Verwendungen als Auskleidung der Ersten
Wand und als Radiofrequenzfenster, so ergeben sich die folgenden Anforderungen:

Erste Wand:

e Hohe thermische Belastbarkeit und hohe Wirmeleitfahigkeit auch unter Bestrahlung
e Hohe Bestrahlungsbestidndigkeit bis zu 10 dpa (NET) bzw. 300 dpa (CFR) und
mechanische Festigkeit bei Gasbildung von bis zu 3 At-% Helium. (z.B. fiir SiC)

Radiofrequenzfenster:

e Ausreichende Warmebestandigkeit

e Geringe dielektrische Verluste auch unter Bestrahlung

e Ausreichende Bestrahlungsbesténdigkeit bis zu 0,1 dpa (NET) bzw. 3 dpa (CFR) und
mechanische Festigkeit bei Gasbildung von bis zu 0,03 At-% Helium. (z.B. flr Al;Og)




1.2 Stoffdaten und Hersteller

Die in dieser Arbeit untersuchten drei Materialien Al,Og3, SiC und MgAl,O4 wurden von drei
verschiedenen Herstellern bezogen, namlich Siliziumkarbid von der Firma Hochst, Frankfurt,
Aluminiumoxid von der Firma Didier, Wiesbaden, und Spinell von der Firma W. Haldenwanger,
Berlin.

Die einzelnen Hersteller sind in Bezug auf die exakte Zusammensetzung, eventuelle
Verunreinigungen und die Herstellungsverfahren mit Auskiinften sehr zuriickhaltend; bekannt
ist fiir alle Proben der Reinheitsgrad; dieser betrégt 99,5% fir die SiC und AlpO4-Proben und
99,3% flir den untersuchten Spinell.

Die folgende Tabelle ( nach <VLA-59>, <LAN-55>, <QUI-84>, <BLU-88>, <HEI-90> ) zeigt die
im Zusammenhang mit der geplanten Verwendung wichtigsten thermischen und mechanischen
Stoffwerte der drei Keramiken,

Material AlyOg SiC MgAIoOy4
Tschmelz [°C] 2000 2760 2115
Therm. Leitfahigkeit [W/mK] 10 - 35 251 - 100 6-18
Warmeausdehnung { 108 /K ] 8 5 7
Dichte (bei RT) [g/cm3] 3.8 3.2 3.6
E-Modul (bei RT) [10° MPa ] 3.5 3.3 2.7
Poissonzahl 0.22 0.16 0.26
Mittl. Biegebruchfestigkeit [MPa] 200 - 400 300 - 500 150
Thermoschockparameter?2  [1 03w/ m] 2-3 12-25 1

Tab. 1.3 Stoffwerte

1 pei 20° - 1000° C, vergleiche auch <LEE-82> ; eine deutliche Abnahme der Wirmeleitfihigkeit
mit zunehmender Temperatur ist charakteristisch fiir viele Keramiken.

2 Der Thermoschockparameter R** zur Abschitzung des Widerstands gegen die Bildung thermischer
Risse errechnet sich aus der Zugfestigkeit o, der Wirmeleitfihigkeit k, der Poisson-Zahl v, dem
Elastizititsmodul E und dem therm. Ausdehnungskoeffizienten o nach der Formel
R = CR *k*(l-V)/(E*OL).
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1.3 Lichtmikroskopische Untersuchungen und KorngréBen

Zur ndheren Charakterisierung des Materialaufbaus wurden Proben der zu untersuchenden
Werkstoffe poliert und zur Darstellung der Korngrenzen gedtzt, dann im Lichtmikroskop

photographiert und die so entstandenen Bilder der Kornverteilung statistisch ausgewertet.

Die von metallischen Werkstoffen her bekannte Bedeutung der KorngréRe fiir die
mechanischen Eigenschaften ist bei Keramiken noch ausgeprégter. Nach Angaben von
Heidinger <HEI-90> verdoppelt sich zum Beispiel die Biegebruchfestigkeit von Aluminiumoxid
bei einer Verringerung der KorngréRe von 9 auf 1 um.

Eine weitere Bedeutung der KorngréRe liegt in ihrer Rolle bei Diffusionsvorgéngen in den
Materialien (vgl. Kap. 7); bei den hier festgestellten relativ groBen Kérnern spielen alle von den

Korngrenzen ausgehenden Einfliisse nur eine untergeordnete Rolle.

Die einzelnen keramischen Materialien lassen sich nur mit sehr unterschiedlichen Atzverfahren
praparieren ( <BLU-88>, <GAU-91> ); an einzelnen wurden auch mehrere Verfahren erprobt.

Die in diesem Kapitel gezeigten Proben wurden nach den folgenden Verfahren behandelt:

Material Verfahren Dauer |Temperatur
AloOq "Thermische Atzung" 4h 1300° C an Luft
SiC Atzung in siedender "Murakami-Ldsung"" 30 min |ca. 100°C
MgAI>Oy4 Atzung in NaOH-Schmelze 45 min |ca. 320°C

Tab. 1.4 Atzverfahren

Um die Einflisse verfahrenstechnischer Fehler moglichst auszuschlieBen, erfolgte die sta-
tistische Auswertung der KorngréBen aller Materialien nach drei unterschiedlichen Verfahren,

die im folgenden erklért werden. Danach folgen die jeweiligen Ergebnisse.

1 Murakami-Lésung:

60 ml HyO dest.
10 g Natriumhydroxid-Pléitzchen
10 g Kaliumhexacyanoferrat (III)




1.3.1  Auswerteverfahren

1. Halbautomatische Flachenbestimmung:

Mit einem halbautomatischen MeRgerdt MOP 123 der Firma Kontron wurde anhand
vergréBerter Aufnahmen die ebene GrbRenverteilung ( = Flachenverteilung) der Kbérner
bestimmt.

Dazu wurden in einem zusammenhdngenden Bereich der Schiifffliche insgesamt 200 bis 300
Kdrner ausgewertet. Die MeRwerte wurden, beginnend bei der jeweiligen Identifikationsgrenze
von 0,2 bis 1 ym , in Flachen-Intervallen klassiert.

Um zu vermeiden, da die groReren Klassen zu stark unterbesetzt sind, wurde eine
geometrisch mit dem Modul V2 gestaffeite Klassenteilung gewahit. Vergleichbare Angaben
Uber die Wahrscheinlichkeit fiir das Auftreten von MeBwerten in einem bestimmten Intervall

erhélt man durch die Bestimmung der relativen Haufigkeit f; :

. Zi
= ____A [%] (1.1)

mit: z; = Anzahl der MeRwerte in einem Intervall
lj = Intervallbreite der Kornfldchen

m = Gesamtzahl der Intervalle

Die Ergebnisse sind jeweils in tabellarischer Form und als Histogramm zusammengefaRt.

2. Bestimmung der mittleren Kornfldche anhand des Kreisverfahrens:

Eine weitere Moglichkeit zur Bestimmung der mittleren  Kornfliche ist durch das
Kreisverfahren gegeben.

Dabei zeichnet man auf einem vergroRerten Photo der auszuwertenden Schlifffliche einen
Kreis mit bekanntem Flicheninhalt F . AnschlieBend werden die im Kreisinneren liegenden
Kdrner z und die von der Kreislinie geschnittenen Kérner n gezéhlt. Die von der Kreislinie
geschnittenen Kérner werden mit dem Oertelschen Faktor 0,67 multipliziert, das hei3t, 67% der
geschnittenen Kdrner werden als im Kreisinneren liegend betrachtet.

Bei bekanntem AbbildungsmaRstab B ergibt sich die mittlere Kornfldche in der Schnittebene:




Fy . 106
Fp = [#m?] 1.2)
(0,67n + z) * B2

mit: Fm = mittlere Kornfliche
Fk = Kreisfliche

Gegenliber der halbautomatischen Auswertung mit dem MOP, bei der die Fldche der
einzelnen Kdrner durch Umranden mit dem Abtaststift ermittelt wird, ergibt sich bei der
Bestimmung der mittieren Kornfldche nach dem Kreisverfahren in diesem Fall ein zusétzlicher
Fehler.

Wiéhrend sich ndmlich die Kreisfliche beim Kreisverfahren sowohl aus der Fliche der Kdrner
als auch aus der Fliche der Poren und Ausbriiche zusammensetzt, wird bei der Auswertung
mit dem MOP die Gesamtfliche durch Aufsummieren der einzelnen Kornfldchen gebildet.

Die Bildung des arithmetischen Mittels bei der halbautomatischen Auswertung Ist somit
genauer. Der Wert der mittleren Kornfléche liegt beim Kreisverfahren ( am Beispiel AloO3 ) um
etwa 13% liber dem Wert, der bel der Auswertung mit dem MOP ermittelt wurde.

3. Bestimmung der mittleren linearen KorngréRe:

Von den in der Praxis benutzten MaBen flir die GroBe von Gefilgebestandteilen hat die
mittlere lineare KorngroBe (Heynsche KorngréRe, mittlerer Korndurchmesser) die grdfte
Bedeutung.

Die Heynsche KorngroBe ist ein aussagefdhiger Kennwert und durch Anwendung des
Durchmesserverfahrens leicht zu erfassen. Aufgrund der einfachen und genauen Messung
wurde die mittlere lineare KorngréRe als Korngré8enmag in die internationalen Normen (z. B.
ASTM E112-63) (ibernommen und ersetzt zunehmend andere Kennwerte.

Beim Durchmesserverfahren zeichnet man in das Schliffbild mehrere parallele Linien gleicher
L&nge. Man z#hlt die von den Linien vollsténdig geschnittenen Korner N, wobei das erste nur
teilweise geschnittene mitgezéhit, das letzte dafiir zum Ausgleich weggelassen wird.

Die mittiere lineare Korngréfe ergibt sich dann zu:

Ly = =-eemeemeee [um] (1.3)

mit: L = Gesamtlénge der MeRlinien
B = AbbildungsmaRstab
Fehlerbetrachtung:
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Bei der Ermittlung wvon mittlerer Kornfliche, mittlerer linearer KorngroRe und
Haufigkeitsverteilung beeinflussen eine Reihe von Fehlerquellen das ermittelte Ergebnis.
Auch wenn in den jeweiligen Abschnitten schon auf einige Fehlerquellen hingewiesen wurde,

sollen im folgenden die wichtigsten Fehlerquellen nochmals angefiihrt werden.

1.) Identifikationsfehler durch;

e fehlerhafte ldentifikation von Kérnern aufgrund von Kratzern in der Schliffflache,

o fehlende Identifikationsmdoglichkeit fiir kleinste Kérer ( < 0,2 - 1pm ) aufgrund
mangelnder Reflexionsunterschiede im betrachteten Gefige,

e daraus resultierend: Fehlerhafte Identifikation, z. B. durch Zusammenfassen mehrerer

kieiner Kérner zu einem gréferen.

2.) Verfahrensfehler durch:

e polierzeitabhdngige Kantenabrundung an den Poren, wodurch diese groBer, die
umgebenden Korner somit kleiner erscheinen,

e Ausbrechen von Kérnern und Kornteilen wihrend der Probenpréparation. Es muf3 davon
ausgegangen werden, daR die Neigung der Kérner zum Ausbrechen aus der Schilifffliche
groéBenabhingig ist, das heiBt, gréRere Kérner werden vom Schleifmittel leichter erfal3t

und aus der Oberfldche herausgebrochen als kleinere.

3.) Meffehler bei Bestimmung der Haufigkeitsverteilung durch:

¢ Ungenauigkeiten beim Nachzeichnen der Korngrenzen,

¢ Ungenauigkeiten beim Nachfahren der Korngrenzen mit dem Abtaststift bzw. dem
Fadenkreuz.

4.) Fehler in den getroffenen Annahmen durch:

¢ falsche Annahme einer regellosen Gefiigeanordnung,

o Vernachldssigung von Poren und Ausbriichen beim Kreisverfahren und beim Durch-

messerverfahren.
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1.3.2 Ergebnisse

Fiir jedes Material folgen Bilder von nach den oben beschriebenen Verfahren geétzten Proben
sowie die Ergebnisse der drei Auswerteverfahren.

Am Beispiel des Al;O3 ( die groBten Korner ) wird das Prinzip der drei Auswerteverfahren mit
Bildern verdeutlicht. Dabei ist auch sofort der Grund fiir die unterschiedlichen Ergebnisse der
verschiedenen Verfahren zu erkennen. Die bei der MOP-Auswertung nicht beriicksichtigten,
weil undeutlich abgegrenzten, Flichen kénnen bei den geometrischen Verfahren nicht

volistdndig ausgegrenzt werden.

Auswertung von Siliciumkarbid:

Abb. 1.1 Siliziumkarbid, geétzte Oberfliche
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Ergebnisse der halbautomatischen Auswertung:

Klassenzahl i Klassenbreite A i {[um?] Kornzah! z; rel. Haufigkeit f; [%]
1 0,12-0,17 7 24,01
2 0,17 - 0,25 3 7,27
3 0,25-0,35 7 12,72
4 0,35-0,5 8 9,69
5 05-07 12 10,91
6 0,7-1,0 12 7,27
7 1,0 - 1,43 18 7,70
8 1,43-2,0 26 8,22
9 2,0-283 25 5,561
10 2,83-4,0 24 3,71
11 4,0-5,65 10 1,10
12 5,65 -8,0 14 1,08
13 8,0-113 9 0,49
14 11,3-16,0 8 0,31
Tab. 1.5 Siliziumkarbid, Besetzung der Kornfldchenklassen
Vertellung der Korngréfen in SIC
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Abb. 1.2 Siliziumkarbid, Verteilung der KorngréBen
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Der Mittelwert der Kornflichen liegt nach diesem Verfahren bei 3,25 um? Die anderen

Verfahren ergeben leicht unterschiedliche Werte:

Ergebnisse des Kreisverfahrens:

Mit einem Kreis von d = 35 mm wurden auf einem Bild im MaRstab 1:2000 59 Koérner umfafdt

und 28 Korner geschnitten. Daraus folgt eine mittlere Kornfidche von 3,1 ym?

Ergebnisse des Linienverfahrens:

Die Gesamtldnge L der eingezeichneten MeBlinien betrégt 350 mm. Insgesamt wurden N = 72
geschnittene Kérner gezahit.

Der mittiere lineare Durchmesser L betrégt 2,4 ym (AbbildungsmaRstab: B = 2030).

Das entspricht ( mit angenommen runden Kérnern ) einer Flache von 4,50 ym2,

Auswertung von Aluminiumoxid:

Abb. 1.3 Aluminiumoxid, geétzte Oberflache
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Abb. 1.4 Aluminiumonxid, fiir die MOP-Auswertung identifizierte Kérner
Wie auf diesem Bild sehr gut zu erkennen ist, erlaubt die halbautomatische
Auswertung der KornfilichengréBen eine individuelle Betrachtung der einzelnen
Kérner und die Ausgrenzung undeutlich angeétzter und daher nur unsicher
einzelnen Kodrnern zuzuordnender Gebiete. Derartige Gebiete sind im Bild durch

karierte Flachen dargestellit.

Ergebnisse der halbautomatischen Auswertung:

Schon auf dem obigen Bild ist zu erkennen, daB die Grée der Kornflachen bei Aluminiumoxid
sehr unterschiedlich ist. Die Spannweite der Fldchen reicht von 1 bis 300 pm? und es kann
angenommen werden, dal die nicht auswertbaren Flichen durch Ausbrechen noch groBerer
Kdmer entstanden sind. Die untenstehende Tabelle zeigt die Verteilung der KorngréBen; die
Betonung der unteren GrofRenklassen in der Abbildung darunter ist die Folge der
zugrundeliegenden Berechnung, bei der die einzelnen Intervallbreiten berlicksichtigt werden.

Da bei Aluminiumoxid die besten Polier- und Atzergebnisse erreicht wurden, sind fiir diesen

Werkstoff alle Auswerteverfahren anhand von Bildern dargestellt.
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Klassenzahl i Klassenbreite A i [pm?] Kornzahl z; rel. Haufigkeit f; [%]
1 1,0-1,43 13 16,72
2 1,43-20 25 21,44
3 2,0-2,83 25 16,08
4 2,83-40 38 16,29
5 4,0 -565 39 11,80
6 5,65-8,0 35 7,83
7 80-113 28 4,37
8 11,3 - 16,0 16 1,76
9 16 -226 20 1,56
10 22,6 -32 17 0,93
11 32-453 19 0,74
12 453 - 64 9 0,25
13 64 - 90,6 9 0,175
14 90,5 - 128 1 0,014
16 128 - 181 4 0,039
16 181 - 256 1 0,007
17 256 - 362 1 0,005

Tab. 1.6 Aluminiumoxid, Besetzung der Kornfldchenklassen
Vertellung der KorngréBen in ALQ,
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GréBenklassen in pm 2

Abb. 1.5 Aluminiumoxid, Verteilung der KorngréBen
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Der Mittelwert der Kornflachen liegt nach diesem Verfahren bei 17.3 pm?.

Ergebnisse des Kreisverfahfens:

Abb. 1.6 Aluminiumoxid, Bestimmung der mittleren Kornquerschnittsfliche nach dem

Kreisverfahren

Mit einem Kreis von d = 88 mm auf einem Bild im Maf3stab 1:1720 wurden 90 K&rner umfaft

und 29 Kérner geschnitten. Daraus folgt eine mittlere Kornflache von 18,8 pm?

Ergebnisse des Linienverfahrens:

Abb. 1.7 Aluminiumoxid, Bestimmung der mittleren linearen KorngréBe nach dem

Durchmesserverfahren
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Die Gesamtlénge L der eingezeichneten MeRlinien betrdgt 500mm. Insgesamt wurden N = 57
geschnittene Korner gezahlt.

Nach Formel (1.3) ergibt sich unter Vernachléssigung von Poren und Ausbriichen der mittlere
lineare Durchmesser L zu 5,1 pm.

Das entspricht ( mit angenommen runden Kérnern ) einer Flache von 20,4 pym?2,

Auswertung bei Spinell;

Die quantitative Auswertung der Spinellproben ist mit der groBten Unsicherheit behaftet, da
dieser Werkstoff sowohl beim Polieren als auch beim Atzen die schlechtesten Ergebnisse
brachte.

Es gelang auch nach einer Vielzahl verschiedener Versuche nie, eine Spinelloberflache ganz
kratzerfrei zu praparieren; dies war mit Sicherheit ein Problem der im Prinzip stets provisorisch
gebliebenen Poliervorrichtung, die aus einer handelsiblichen Einrichtung zur Préparation
eingebetteter Metallproben adaptiert wurde.

Die Korngrenzenétzung wurde nach mehreren anderen Ansétzen schlie8lich in einer basischen
Schmelze durchgefiihrt; auch hier bleiben die Ergebnisse hinter denen der anderen Materialien
zurlick, Die Identifizierung der einzelnen Kdérner auf vergréBerten Photographien mufite im
stdndigen Vergleich mit dem Bild der selben Fliche im Mikroskop erfolgen, da einerseits die
Erkennbarkeit direkt im Mikroskop besser ist, andererseits das Fokussieren auf eventuell
vertiefte Abschnitte die Identifikation erleichtert.

Die Auswertung erlaubt jedoch einen Vergleich der Korngréen.

Abb. 1.8 Spinell, geatzte Oberflache
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Ergebnisse der halbautomatischen Auswertung:

Klassenzahl i Klassenbreite A i [um?] Kornzahl z; rel. Haufigkeit f; [%]
1 1,0 -1,43 2 6,55
2 1,43-2,0 5 10,92
3 20-283 1 1,64
4 2,83-40 10 10,92
5 4,0-565 18 13,86
6 5,65-8,0 30 17,09
7 8,0-11,3 33 13,10
8 11,3 - 16,0 38 10,59
9 16-22,6 34 6,75
10 226-32 34 4,74
11 32-453 31 3,05
12 45,3-64 18 1,26
13 64 - 90,5 11 0,54
14 90,6 - 128 3 0,105
16 128 - 181 3 0,074
16 181 - 256 1 0,017

Tab. 1.7 Spinell, Besetzung der Kornflichenklassen

Vertellung der Korngréen in Spinell
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181- 256

GroBenklassen in pm 2

Abb. 1.9 Spinell, Verteilung der Korngréen
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Der Mittelwert der Kornfldchen liegt nach diesem Verfahren bei 25 pm?2.

Ergebnisse des Kreisverfahrens:

Mit einem Kreis von d = 73 mm wurden auf einem Bild im MaBstab 1:1600 51 Kb6rner umfalt

und 30 Kérner geschnitten. daraus folgt eine mittiere Kornfliche von 24,9 ym?

Ergebnisse des Linienverfahrens:

Die Gesamtldnge L der eingezeichneten MeRBlinien betrdgt 1280 mm. Insgesamt wurden
N = 170 geschnittene Kérner gezéhit.
Der mittlere lineare Durchmesser L betrdgt 4,7 pm (AbbildungsmaRstab: B = 1600).

Das entspricht ( mit angenommen runden Kérnern ) einer Fldche von 17,34 ym.

Die folgende Tabelle faft die wichtigsten Ergebnisse der lichtmikroskopischen Untersuchungen
zusammen. Die auffilligen Unterschiede der Ergebnisse des Linienverfahrens und des
MOP-Verfahrens bei Aluminiumoxid und Spinell resultieren aus den oben geschilderten
Einflissen der schweridentifizierbaren Flichenanteile. Die Klassenanzahl gibt einen Hinweis
auf die Spannweite der KorngréRen. Allen Werkstoffen gemeinsam ist, daB die Kérner sehr
viel gréRer sind als die in Kapitel 7 errechneten Diffusionsléngen, was Auswirkungen auf die
Funktion von Korngrenzen als Senken von Defekten hat.. Die in den Oxiden vorkommenden
einzelnen extrem groRen Korner illustrieren das Problem der Standardisierung derartiger
Werkstoffe.

Material SiC AloO3 MgAl>O4
mittl. Durchmesser nach dem Linienverfahren  [um] 2,4 5,1 4,7
mittl. Kornfliche nach dem MOP - Verfahren  [um?] 3,25 17,3 25
Klassenanzahl beim MOP - Verfahren 14 17 16

Tab. 1.8 Vergleich der Korngrdéfen
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1.4 Kristallographischer Aufbau und Voraussetzungen fiir die Elektronenmikroskopie

1.4.1 Grunds#tzliche kristallographische Daten

Voraussetzung flir die Arbeit mit dem Transmissionselektronenmikroskop ist die Kenntnis des
kristallographischen Aufbaus des zu untersuchenden Materials. Diese Kenntnis ermdglicht im
Vergleich der bekannten mit den beobachteten Daten die Zuordnung einzelner Kérner zu
bestimmten Orientierungen, die Identifikation matrixfremder Einlagerungen und die n&here
Bestimmung von Gitterstrungen.

Als Grundlage flir die im Lauf dieser Arbeit erforderlichen Betrachtungen, Berechnungen und
insbesondere die Auswertung der elektronenmikroskopischen Beugungsbilder sind daher die
folgenden einfachen kristallographischen Charakterisierungen der betrachteten Materialien
aufgefiihrt. Die Richtigkeit dieser Zuordnungen wurde wéhrend der Untersuchungen immer

wieder stichprobenartig iberpriift.

Sic:

Dieser Werkstoff kann in mehreren Modifikationen auftreten. In den untersuchten
Materialproben wurde mit Hilfe von Elektronenbeugungsbildern jedoch ausschlieBlich die
folgende identifiziert:

a-1I-SiC, Struktur hexagonal primitiv mit a= 3,074 A, ¢ = 15,08 A

Bei SiC konnten sowohl in bestrahltem wie auch in unbestrahltem Material
Netzebenenabbildungen von den Basisebenen gemacht werden.

Die Bilder 1.10 und 1.11 sind jeweils im MaBstab 1 : 600.000 vergréBert und mit unter Berick-
sichtigung der Strahldrehung ausgerichteten Beugungsbildern derselben Kérner kombiniert.

AlpOg:

Unter den bei den Untersuchungen herrschenden Bedingungen ( Raumtemperatur,
Atmosphérendruck, praktisch reines Material ) existiert nur eine Modifikation, die auch in den
Elektronenbeugungsbildern so identifiziert werden konnte:

a~AloO3, Struktur hexagonal dichtgepackt mit a = 4,77 A, ¢ = 13,04 A

MgAIZOy:
Dieses Material kann in vereinfachter Form so charakterisiert werden:
MgAI2Oy4, Struktur kubisch flichenzentriert, a = 8,09 A

Dieser im Vergleich zu den hexagonalen Kristallen einfache Aufbau erleichtert Untersuchungen

mit Hilfe der Elektronenbeugung.
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Abb. 1.10 Siliziumkarbid unbestrahit, Netzebenenabbildung, ( z = (010) )
' Auf diesem Bild ist der Kontrast der ¢ - (Basis) Ebenen des Kristalls zu erkennen. In
der eingezeichneten Distanz von 300 A finden sich 20 Streifen; das entspricht
einem Abstand der Ebenen von etwa 15 A. Die Abbildung des reziproken Gitters in
der oben rechts montierten Beugungsaufnahme zeigt die den groBen Ebenen-
abstdnden entsprechenden kleinen Punktabstinde in derselben Richtung. (Ein
Punkt im reziproken Gitter entspricht einer Ebene im realen Gitter; Absténde sind
invertiert; eine ausfiihrliche Darstellung geben <HEI-70>, <EDI-75>.)

Abb. 1.11 Siliziumkarbid implantiert mit 3 - 1021 lonen / m? bei 600° C,
Netzebenenabbildung, (z = (01 0) ), die Darstellung entspricht der obigen; der

Verlauf der Streifen ist durch den Kontrast der Gitterstorungen etwas beeintrachtigt.
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1.4.2 Elektronenmikroskopische Untersuchung unbestrahiten Materials

Bei der Untersuchung unbestrahiter Materialproben mit Hilfe der Transmissionselektrone’n-
mikroskopie (vgl. Kap. 2 zur Praparation und Kap. 5 zur Auswertung) wurde festgestellt, daB
die Keramiken vor der Implantation weitgehend frei von Gitterstdrungen aller Art sind. Auf den
entsprechenden Bildern sind die Korngrenzen sehr gut zu erkennen - hier sind natiirlich noch
weitaus kieinere Kdérner identifizierbar als in der Lichtmikroskopie - und anhand der
zugehdrigen Beugungsbilder nach ihrer Orientierung zu klassifizieren, Ausscheidungen und

Versetzungen oder Loops tauchen jedoch fast nie auf.

Die folgende Abbildungen zeigt das charakteristische Erscheinungsbild ungeschadigter Proben
am Beispiel von Siliziumkarbid. Bilder der anderen Materialien sehen bis auf die KorngréRe

entsprechend aus.

Abb. 1.12 Siliziumkarbid (unbestrahlte Probe)
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2 Praparation keramischer Proben fir die Transmissionselektronenmikroskopie

Zur Betrachtung mit Hilfe eines Transmissionselektronenmikroskops miissen Proben der zu
untersuchenden Materialien so pripariert werden, daR sie vom Elektronenstrahl durchdrungen
werden konnen. Dazu miissen derartige Proben zumindest stellenweise eine Dicke von
weniger als 0,2 pm aufweisen. ( Dieser Wert ist material- und gerétespezifisch; die genannte
Zahl gilt fur die hier behandelten Keramiken bei einer Mikroskopspannung von 100 kV. )

Im Gegensatz zu Metallen, insbesondere zu Stdhlen, sind keramische Werkstoffe nicht
elektrochemisch ( da nichtleitend ) und nur sehr schwer und sehr begrenzt chemisch zu
polieren '( s. Kap. 2.3 und <SAT-89>, <SAT-90> ). Es wird daher zur Préparation dieser
Werkstoffe der Sputterabtrag eines schrig auftreffenden lonenstrahls verwendet.

DievProbIeme der Praparation keramischen Materials fiir das TEM resultieren aus der Eigenart
der Argon-lonen-Diinnung und der schmalen Zone implantierter lonen.

Bei Aluminiumoxid zum Beispiel betrégt die mittlere Eindringtiefe von 200 KeV Heliumionen
0,69 um bei einem Straggling von 0,0841 pm ('s. Abb. 2.1 und Kap 4.1 ). Diese schmale Zone
muB bei der Zielpriparation getroffen werden.

Implantation und Defekte bei Al O,
5 003~ _ 50| _ Theoretische Verteilung des Heliums
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Abb. 2.1 Die in die zu untersuchenden Proben implantierten Heliumionen sowie die bei der
Implantation verursachte Schadigung sind in einer schmalen Zone gelegen.
(vgl. Kap. 4)
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Bei der lonendlinnung wird eine auf etwa 20 - 50 ym Dicke vorpréparierte Folie unter z.B. 20°
Einfallswinkel mit Argonionen von 3-6 keV beschossen und so Material abgetragen, bis Lécher
sichtbar werden. Im Gegensatz zur elektrochemischen Dilnnung von Metallen ist die
Abtragsrate bei diesem Verfahren nur sehr schwer reproduzierbar.

Damit wird die klassische Methode der Zielpraparation in die geschédigte Zone in Frage
gestellt, da es einer sténdigen Kontrolle jeder einzelnen Probe mit Hilfe eines Interferometers

bedlirfte, um die tatsachliche Abtragstiefe genau zu ermittein.

Zielpraparation bei Flachproben

ATEHITITILIIITTIT T T AT I T LS T UL T TSR Ly

Probe vor der Bestrahlung
(auf 0,03 mm geschliffene
und polierte Scheibe von
3 mm Durchmesser)

Bel der Bestrahlung
werden die lonen in eine
dunne Schicht implantiert,

Die Probe wird von der
Rickseite gedinnt, bis
erste Loécher erscheinen,

Von vorne wird bis in dle

\\\\\\\\\‘* A \\.\§ Tiefe der geschadigten
5 D

Schicht gedUnnt.

Abb. 2.2 Prinzip der Zielpraparation
Problematisch ist die im untersten Bild dargestellte Diinnung von vorne, da hier ein
zu langes Diinnen die interessierende Schicht ganz abtragen kann. (vgl. Kap.4.4

zum Abtragsverhalten der lonendiinnung)




Um die bei dieser Methode auftretenden Probleme zu umgehen wurde ein alternatives Verfah-
ren der Sandwichpriparation von keramischen Materialien entwickelt und erprobt. (Ein
vergleichbares, im Aufbau der fertigen Proben etwas einfacheres, Verfahren wird von Sklad
(<SKL-85>) beschrieben. Weitere, ungleich kompliziertere Ansétze, teils mit mehreren
bestrahiten Platichen, teils mit unbestrahlten Gegenstiicken, alle mit wesentlich hdherem
apparativen Aufwand, finden sich bei <NAK-91> und <ZIN-91,92>. Die nach diesen Verfahren
ersteliten Proben wéren jedoch alle nicht flir die Handhabung mit der hier zur Verfiigung
stehenden einfachen Ausristung geeignet.)

In diesem Kapitel werden die den beiden Verfahren gemeinsame Vorpréparation, die
Fertigprdparation mit Hilfe der lonendiinnung sowie deren Funktionsweise und abschlieBend
weitere alternative Préparationsmethoden erklért.

2.1 _Herstellung und Verarbeitung der Proben

2.1.1 Préparation klassischer Flachproben

Das  Ubliche Verfahren der Prédparation  keramischer  Materialien fir die
Transmissionselektronenmikroskopie sieht im Prinzip so aus:

Von einer Keramikplatte werden mit Hilfe einer langsamlaufenden Diamantsdge Stidbe von
mindestens 4 x 4 mm Querschnitt, von diesen diinne Scheibchen abgeschnitten. Diese
Scheibchen von ca. 0,3 mm Stirke werden mit Diamantschleifmitteln auf etwa 20 - 50 ym
Dicke geschliffen, wobei der Durchmesser auf weniger als 3 mm abnimmt, auf Kupfernetzchen
von 3 mm Durchmesser aufgebracht, in diesem Zustand dann bestrahit und darauf mit Argon-
ionen von der nicht bestrahlten Seite her einseitig auf eine vom TEM durchstrahlbare Dicke
gediinnt. Die bestrahlte Seite wird danach nur um den Betrag der Eindringtiefe der
implantierten lonen abgetragen. Dadurch liegt der Rand der entstehenden Lécher im Bereich
der maximalen Implantation ( vgl. Kap. 4 ).

In der folgenden Abbildung ist der Ablauf dieser Praparationsmethode schematisch dargestelit.

-26 -




Préparation flacher Keramikproben nach dem konventionellen Verfahren

Von einer Keramikplatte werden

Stédbe abgeségt.

AN

‘ ' Von den Staben werden 0,3 mm dicke

[/ / Scheibchen abgeschnitten.

Vordiinnung:

Die Scheiben werden auf 0,03 mm

Dicke abgeschliffen

Bestrahlung:
Die Scheiben werden in Kupfernetz-

chen eingeklebt und in dieser Form

mit Helium implantiert.

Enddiinnung:

Die bestrahiten Scheiben werden in

einer lonendiinnungsaniage mit 5kV
Argon-lonen beschossen, bis um die

entstehenden Lécher eine mit dem

Elektronenmikroskop durchstrahl-

bare Zone entsteht.

Abb. 2.2 Schematische Darstellung der Préparation von
Flachproben
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2.1.2 Priparation von Sandwichproben

Das alternative Verfahren der Préparation von Sandwichproben lduft dagegen so ab:

Von einer Keramikplatte werden mit Hilfe einer langsamlaufenden Diamantsdge Stibe, von
diesen diinne Scheibchen ( etwa 0,5mm dick ) abgeschnitten; diese werden bestrahit und dann
zu mehreren mit Glas zu einem Sandwich verklebt. Als Klebstoff dient heiB aushdrtendes
Epoxidharz. Dieser Sandwich wird wiederum quer zu seinen urspriinglichen Lagen und somit
ldngs zur Strahlrichtung zerségt und die so entstandenen Scheibchen auf ca. 50um Dicke
geschliffen, in Kupfernetzchen verpackt und beidseitig mit Schlitzblenden beklebt. Diese
Verklebungen werden wegen der Empfindlichkeit der Proben mit stark in. Aceton verdiinntem
Klebstoff ausgefithrt. Die Schlitzblenden schiitzen den groBten Teil der Probe in der
lonendiinnung und verbessern dadurch die mechanische Stabilitdt. AuRerdem wird so der
wichtigste Bereich um die bestrahlten Kanten bevorzugt gediinnt. Die Kupfernetzchen dienen
ebenfalls zur Verbesserung der Stabilitst der fertigen Probe. Die Ré&nder der unter den
weggediinnten Kupferstegen stehenbleibenden dickeren Keramikzonen bilden auBerdem in
jeder Probe mehrere Ubergangsbereiche durchstrahibarer Dicke. Auch dies unterscheidet die
so hergestellten Proben von vergleichbaren anderer Versuche ( z.B. <SKL-85> ).

Vorteil dieser Methode ist ein Querschnitt durch das bestrahite Material, damit Unabhé&ngigkeit
von der Prézision der lonendiinnung und gleichzeitig eine experimentelle Aussage zur Ein-
dringtiefe. Voraussetzung ist allerdings eine diinne Zone an der richtigen Stelle des Sandwichs,
ndmlich auf der Strahiseite der Keramikschicht. Dies erfordert eine gewisse Beaufsichtigung
des Diinnvorgangs.

In der folgenden zweiseitigen Abbildung ist der Ablauf dieser Préparationsmethode
schematisch dargestelit.

Im Verlauf der Arbeit wurden Proben nach beiden Verfahren hergestellt, bestrahit und
ausgewertet.

Das Abtrennen der rohen Scheiben mit der Diamantsdge ermdglicht Dicken bis hinunter zu 100
um, sichere Wiederholbarkeit bei etwa 300 ym.

Das Schleifen dieser Scheiben erfolgt mit Diamantpulver der Kérnungen 45 und 6 ym; bei den
flachen Proben ist mit Hilfe eines speziellen Probentrégers eine Dicke von etwa 15 - 20 ym
erreichbar, bei den Sandwichs aufgrund der geringeren Stabilitat dieser geklebten Proben 40 -
50 ym.

Der Probentrdger besteht aus einem Aluminiumring mit aufgeklebtern Objekttragerglas, der
von einer Gewichtskombination in einem Fihrungsstiick ( Struers DP-Force ) Uber die
Schleiffliche bewegt wird. Die Proben werden dabei mit Schmelzkleber auf dem Objekttrager
befestigt. Dieser Aufbau ermdglicht das Nachmessen der Probendicke ohne Demontage der
Probe.
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Praparation von Keramikproben nach dem neuentwickelten Sandwichverfahren

Von einer Keramikplatte werden
Stdbe abgeségt.

M

‘ Von den Staben werden 0,5 mm dicke

Scheibchen abgeschnitten.

TN

Bestrahiung:

s el Je zwei dieser Scheiben werden mit
“ i el

. T e Ao » . . .

et S Heliumionen implantiert.

Die beiden Scheiben werden dann mit
den bestrahlten Seiten zueinander

:4 und mehreren Scheiben Glas auf der

Riickseite zu einem Sandwich verklebt,

1 (bestrahlte Proben)

Vordiinnung:

Von diesem Sandwich werden dann

wieder Scheiben senkrecht zu den

Klebeflachen geségt und auf 0,05 mm

Dicke poliert.
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Diese mehrelementigen Scheiben

A,

werden in ein Kupfernetz gekiebt.

AVZANDAN

N N7 N 2N

Auf Vorder- und Riickseite der
Préparate werden zusétzliche
Lochblenden aufgeklebt, die nur

die Keramikelemente offenlassen.

Im Querschnitt sieht man Lochblende,
Kupfernetz, Glas-Keramik-Scheibe,

Kupfernetz und Lochblende.

l Enddiinnung:

Diese Prédparate werden dann in
einer lonendiinnungsanlage mit 5kV
Argon-lonen beschossen, bis um die
Mittellinie herum eine mit dem
Elektronenmikroskop durchstrahlbare

Zone entsteht.

Abb. 2.4 Schematische Darstellung der Praparation von
Sandwichproben
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2.2 lonendlinnung

2.2.1 Aufbau einer lonendlinnungsanlage

Die Prdparation keramischer Materialien fiir die Transmissionselektronenmikroskopie wird mit
Hilfe einer Argonionendlinnungsanlage durchgefiihrt.

Da im Rahmen dieser Arbeit mehrere hundert Proben mittels TEM untersucht werden sollten,
erschien die Anschaffung bzw. der Bau einer eigenen lonendiinnung unerlBlich, zumal die
Préparation auf fremden Anlagen (bei anderen Instituten der Technischen Hochschule
Darmstadt und beim Kernforschungszentrum Karlsruhe ) auf die Dauer keine ausreichende
Uberwachung des Abtragsprozesses ermdéglichte.

Es wurden daher Angebote fiir verschiedene handelsiibliche lonendiinnungsaniagen eingeholt,
deren Anschaffung jedoch den Rahmen der fiir diese Arbeit zur Verfligung stehenden Mittel
{iberschritten hatte, Daraufhin wurde - ausgehend von einem vorhandenen Hochvakuumpump-
stand - eine Anlage eigener Konstruktion unter Verwendung von lonenquellen des
Sattelfeldtyps gebaut.

Diese Anlage hat inzwischen tiber 7000 Betriebsstunden funktioniert. Dabei stellte sich heraus,
daR die Leistung und Bedienungsfreundlichkeit kduflicher Geréte erreicht und in einzelnen
Details tiberboten werden kann. Allerdings wurde, um den Aufbau méglichst einfach zu halten,
auf Automatisierung ( Endabschaltung beim Auftreten von Léchern u. 4. ) weitestgehend
verzichtet.

Im Anhang A ist das Prinzip der lonendiinnung, sowie Konstruktion und Aufbau der Anlage
erlédutert.

AuBer der Diinnungsanlage wurde mit Hilfe vorhandener Komponenten in demselben

Vakuumstand eine Kohlebedampfungsanlage aufgebaut.

2.2.2 Spezielle Sputterprobleme mit Kupfernetzchen

Bei der lonendiinnung der bestrahlten Proben kann es durch Sputtereffekte zu einer
Beschichtung von Teilen der Probe mit dem Kupfer des Probennetzchens kommen, das
wéhrend des Diinnungsvorgangs ja ebenfalls abgetragen wird..

Dies tritt fast ausschlieBlich an SiC-Proben auf. (Eine entsprechende Stelle auf einer Al;Oa-
Probe konnte beobachtet werden.) Da AloOg (und auch MgAlyOy4 ) ein wesentlich besserer
Isolator als SIC ist ( Leitfahigkeit bei 300°C 10-9 (@m)-1 fur Al,04, fir Sic: 102 @m)-1) ,
kann dieser Unterschied im Beschichtungsverhalten daran liegen, daB die ankommenden
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Kupferionen von AloOq stérker elektrostatisch abgestoRen werden. Zu diesem Bild pat das
wesentlich bessere Diinnungsverhalten von SiC. Auch der Strahl der Sattelfeldquelle der
lonendiinnung besteht zum Teil aus geladenen Teilchen ( vgl. Anhang A), die von AloO3 zum
Teil abgestoRen werden. Daher wird SiC, obwoh! hirter, in etwa der halben Zeit gediinnt.

Das aufgesputterte Kupfer bildet auf der Probe bei ausreichend hoher Konzentration (s. u.
EDX-Untersuchung) Nanokristallite, die im Beugungsbild typische Ringe! hervorrufen. An den
Durchmessern dieser Ringe kénnen die Nanokristallite auch unabhingig von der EDX als
Kupfer identifiziert werden.

Die Durchmesser R der vier gréBten in allen Beugungsbildern sichtbaren Ringe entsprechen

nach der Formel

R.d=x-L 2.1)

mit A -L Kamerakonstante (hier 24.8 mmA)

den vier gréften Netzebenenabstinde d fiir den Kupfer-Kristall.

Eine Ubereinstimmung mit Netzebenenabstinden von SiC ist nicht herstellbar.

Die Vermessung mehrerer Ringdiagramme ergab die vier folgenden Ringradien in allen

Beugungsbildern zu Hellfeldbildern mit erkennbaren Nanokristalliten:

R= 12.3 14.1 201 23.5 in [mm]

mit einer Kamerakonstante von 24.8 mmA ( bei 100 KV, 76 cm Kameraldnge, bestimmt mit

Goldpréparat ) ergeben sich daraus Netzebenenabstéinde von:
d= 2.01 1.76 1.24 1.06 in [A]
zum Vergleich sind in den nachfolgenden Tabellen die entsprechenden Gitterabsténde von

Kupfer ( kubisch flichenzentriert mit a = 3.6153 A ) und o-I-SiC ( hexagonal primitiv mit a =
3.073 A und ¢ = 15.08 A ) aufgefiihrt.

! Diese Ringe entstehen aus der Uberlagerung der Abbildungen vieler reziproker Gitter (der einzelnen
Kristallite) in Form von Punktdiagrammen (gut zu erkennen in Abb. 2.7); die Ringradien entsprechen
dann den Punktabstinden vom Zentralstrahl. Die untenstehende Abbildung von amorphem SiC kann
durch das Beugungsbild in Form eines diffusen Flecks identifiziert werden. Da hier kein Gitter mehr
existiert, sind im reziproken Raum auch keine Punktdiagramme mehr méglich. (s. auch <EDI-75>)
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d [A] mbgliche zugehorige Netzebenen

1.4 2 2 2 2 2-2 2-2 2 2-2-2 -2 2 2
=22 -2 2 -2 2 -2 -2 -2
19 3 11 3 1-1 3-1 1 3-1-1 1 3 1
131 113 1 1-3 1-1 3 1 -1 -3
131 1-3-1 -1 31 41 3-1 11 3
113 -1-1 3 -1-1-3 -1-3 1 -1 -3 1
-3 11 -3 1-1 -3-1 1 -3 -1 -1
1282 2 0 2 0 2 2 0-2 2-20 0 2 2
0 2-2 0-2 2 0-2-2 -2 2 0 2 0 2
-2 0 -2 -2 -2 0
1.8 2 0 0 0 2 0 0 0 2 0 0 -2 0 -2 0
2 0 0
209 111 1 1-1 1-1 1 1-1-1 -1 1 1
-1 1-1 -1-1 1 -1 -1 -1

Tab. 2.1 Die gr6Bten Gitterabstande flir Kupfer

18 2-1-11 2-1-1-1 1 1-21 1 1-=2-1

1211 1-21-1 -1 2-11 -1 2-1-+-1

-1-1 21 -1-12-1 -2 111 -2 1141

14 2-1-1 0 1 1-2 0 1-2 10 -1 2-1 0
-1 -1 2 0 -2 1 1 0

1.3 1 0-1 6 1 0-1-6 1-1 0 6 1-1 0 -6

6 1-1 6 0 1-1-6 0-11 6 0-1 1 -6

110 6 -1 1 0-6 -1 0 1 6 -1 0 1 -6

200 1. 0-1 5 1 0-1-5 1-1 0 5 1-1 0-5

60115 01-1- 0-115 0-11-5

11 05 -1 1 0-5 -1 015 -1 0 1-5

217 1. 0-1 4 1 0-1-4 1-1 0 4 1-1 04

6 1-1 4 0 1-1-4 0-11 4 0-1 1-4

-1 10 4 -1 1 04 -1 0 1 4 -1 0 1 -4

Tab. 2.2 Entsprechende mdgliche Gitterabsténde fiir a-11-SiC

Die folgenden elektronenmikroskopischen Aufnahmen und dazugehérigen EDX! - Analysen
geben Beispiele zu den verschiedenen im Verlauf der Untersuchungen beobachtbaren

Zusténden der Kupferbeschichtung.

1 EDX ist die Bestimmung der atomaren Zusammensetzung eines im Elektronenmikroskop unter-
suchten Materials anhand der Analyse der charakteristischen Bremsstrahlung der auf die Probe
auftreffenden Elektronen.
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Abb. 2.5 SiC mit geringer Kupferbeschichtung

EL-LINE PEAK K-FACTOR CELA/CREF wTOMA EL WTHX
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Cch
BH
---------- GO
BA

.......... :‘L- i ZE)

7R coy

5o b ZR

o ? i 7R
et lz”?'s's'?r!'rrr‘.»w.nw.»-~.—.v\_.,..,,)!=\ i ’ :

Abb. 2.6 EDS-Analyse und Darstellung zu Abb. 2.5
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Abb. 2.7 SiC mit aufgesputterten Nanokristalliten

EL-LIME FEAK
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Abb. 2.8 EDS-Analyse und Darstellung zu Abb. 2.7
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Abb. 2.9 Amorphes SiC mit geringer Kupferbeschichtung

EL-LINE PEAK K~FACTOR CEL/CREF ATOMA  EL WTY

;I—R 4782 1.000 1.000 86.32 74,45
cu—g 1842 1.188 0.323 12,20 24.11
AL-K o2 1.205 0.017 1.48 1.23
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Abb. 2.10 EDS-Analyse und Darstellung zu Abb. 2.9
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Abb. 2.11 AloO4 ohne Kupferbeschichtung

EL-LINE FEAK K-FACTOR CEL/CREF ATOMY  EL WTA

SI-K 0 1.000 1.000 0.04 0.09
CU-K 0 1.138 1.18% 0,02 .05
ALK 854 1.20% 21482.941 .93 @Y. %0
ol
........... -
L

ZR

el aentairn s P ATE ) iy

Abb. 2.12 EDS-Analyse und Darstellung zu Abb. 2.11
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2.2.3 Die Kohlebedampfungsanlage

Eine Kohlebedampfungsanlage besteht aus einem Vakuumstand, einer Haltevorrichtung fiir
Kohlestifte oder Kohlefaden, Stromdurchfiihrungen und einem Netzteil. Die hier konstruierte
Anlage konnte im wesentlichen aus vorhandenen Teilen zusammengesetzt werden. Als
Netzteil dient der Heiztrafo eines Leybold-Ofens; Vakuumstand und Stromdurchfiihrungen sind
bereits Teil der Diinnungsanlage bzw. darin eingebaut; eine Haltevorrichtung fur Kohlefaden
wurde aus Kupferdraht und Unterlagscheiben auf den Durchfiihrungen aufgebaut. Zum
Kohlebeschichten wird zuerst vorsichtig mit etwa halber Maximalspannung der Kohlefaden von
Verunreinigungen befreit; wenn dabei das Vakuum nicht mehr schlechter wird, wird der Faden
mit voller Spannung ( 20 V) zerstort. Dabei lagert sich eine ausreichend dicke Kohleschicht auf

der unter dem Faden liegenden Probe an.

Die Notwendigkeit der Kohlebeschichtung nichtleitender oder schwach leitender elek-
tronenmikroskopischer Proben ergibt sich aus dem Prinzip des TEM. Durch die geringste
Aufladung der Probe im Elektronenstrahl wird eine sehr schnell zunehmende Kontamination
bewirkt. Bei h6heren VergréRerungen kommt es auBerdem durch die Entladungsprozesse zu

einem Zittern der Probe, das jede Beobachtung unméglich macht.

2.3 Andere Methoden der Fertigdiinnung

AuBer der lonendiinnung werden bei der Préparation keramischer Materialien fir die Elektro-
nenmikroskopie gelegentlich zwei andere Verfahren verwendet, die chemische Diinnung und
die mechanische Pulverisierung mit anschlieBender Anlagerung des Pulvers an eine
Kunststoffolie.

Die mechanische Pulverisierung, die ( vgl. <NIE-86> ) in Einzelféllen fiir die Préparation von
im Reaktor homogen bestrahlter Proben verwendet wird, ist flir die ionenimplantierten Proben
{iberhaupt nicht verwendbar, da der implantierte Bereich nur einen verschwindenden Bruchteil
des Probenmaterials ausmacht und somit eine Untersuchung des erzeugten Pulvers keine

Aussage zu Bestrahlungseinfliissen ermdglichen wiirde.

Die chemische Dunnung ist prinzipiell durchaus zur Praparation ionenimplantierter Proben

verwendbar und wird auch vereinzelt daflir verwendet ( <SAT-89> ).

-38 -




Eine sehr kurze chemische Diinnung kann auch eine lonendiinnung abschlieBend ergénzen.
Dadurch werden Probleme mit aufgesputtertem Material und die eventuelle Implantation von

Argonionen wihrend der Diinnung vermieden bzw. behoben,

Zur Frage der Verwendbarkeit chemischer Diinnungsmethoden wurden umfangreiche Versuche
mit Laugen und Phosphorsdure durchgefiihrt. Diese ergaben, wie bereits aus der Literatur zu
erwarten,' daf ohne DruckgefdRe, das heit bei Temperaturen bis zum Siedepunkt der
verwendeten Atzmittel, kein ausreichender Abtrag zu erzielen ist.

Druckgefée und auch entsprechend temperaturfeste Poliergerite ( vgl. <SAT-90> ) standen
jedoch nicht zur Verfiigung. Daher und auch wegen des in jedem Fall sehr langsamen und sehr
schwer kontrollierbaren Abtrags wurde auf diesem Weg der Préparation verzichtet. Eine
chemische Ergénzungspolitur nach der lonendiinnung wére bei der oben geschilderten
Bauform der hier verwendeten Proben mit Kupfernetzchen wohl auch an der geringeren

chemischen Besténdigkeit des Kupfers gescheitert.
Das Problem der Kupferbesputterung konnte jedoch durch entsprechende ProzeRfiihrung beim

Diinnen umgangen werden. Implantation von Argonionen durch den Diinnungsvorgang konnte

bei den verwendeten Beschleunigungsspannungen bis 5 kV nie beobachtet werden.
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3__ Durchfiihrung der Bestrahlungsexperimente

3.1 Bestrahlungseinrichtungen

Fiur die Bestrahlungen am Testinjektor der Gesellschaft fiir Schwerionenforschung (GSI) in
Darmstadt-Wixhausen existiert am Fachgebiet eine Bestrahlungskammer und ein heizbarer 7-
fach Targethalter <EXE-85>. Diese Vorrichtungen konnten fast unverdndert auch fiir die
Bestrahlungen beim Institut fiir Nukleare Festkorperphysik (INFP) beim KfK verwendet werden.
Da der vorhandene Targethaliter bei den fiir diese Untersuchungen notwendigen Temperaturen
bis 800° C hé&ufig mit durchgebrannten Heizwendeln ausfiel, wurde noch ein 8-fach
Targethalter mit verbesserter Isolierung und Kontaktierung der Heizung konstruiert und gebaut.
Dieser ermdglicht auch langere Bestrahlungen bei bis zu 900° C .

Den Aufbau der Bestrahlungskammer mit dem alten Targethalter zeigt Abbilduhg 3.1 . Die
Bestrahlungskammer wird an die Diagnosebox am Ende der Beschleunigungsstrecke
angeflanscht (GSI). Zur Aufrechterhaltung des Vakuums in der Bestrahlungskammer dient eine
direkt daran angebrachte kleine Turbomolekularpumpe (TPU-170). Das Vakuum bei der
Bestrahlung ist im Bereich von 1.10-6 mbar.

N e~
?=-‘=“ll=l‘
A A

lonenstrahl

77 /A,w.-'«m%i ’
Nzt

Sirrrry yes

Abb. 3.1 Bestrahlungskammer mit eingebautem Targethalter
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In die Bestrahlungskammer ist ein Blendensystem eingebaut, mit dem der lonenstrahl
stufenweise auf 5,2 mm Durchmesser ausgeblendet wird. Den prinzipiellen Aufbau des
Blendensystems zeigt Abbildung 3.2 . Zwischen der letzten Blende und dem Targethalter ist ein
Strahlfinger ( "Catcher" ) angebracht, an dem der Strahistrom gemessen wird.
Sekundarelektronen werden durch Suppersionselektroden unterdriickt. Wé&hrend der

Bestrahlung kann die Strahliage durch eine vierteilige Sektorenblende kontrolliert werden.

A5 s U
Gesamtanordnung — [—
< —
— e
Blende 2 Blende &
Bohrung: 8 mm Bohrung: 8 mm
Strahl-
richtung
Blende 1 Segment - Blende
Bohrung: 7 mm Behrung: 5.2 mm Catcher I::tg e%:!:;!elilhmeplatle

-JJDV

Abb. 3.2, Blendensystem und Strahlfanger

Abb. 3.3 7-fach Targethalter, alt

-41 -




Der alte Targethalter besteht aus einem Vakuumflansch auf dem exzentrisch eine drehbare
Keramikscheibe angebracht ist. Auf der Keramikscheibe sind sternférmig 7 Aufnahmeplatten
aus Molybdén fir die zu bestrahlenden Targets befestigt. ( s. Abb. 3.3 ) Unter der
Aufnahmeplatte ist zwischen isolierenden Glimmerscheibchen die Heizwendel aus
Wolframdraht montiert. Durch Drehen der Scheibe wird die Aufnahmeplatte mit dem zu

bestrahlenden Target in den lonenstrahl gebracht.

Abb. 3.4 8-fach Targethalter, neu

Der neue Targethalter unterscheidet sich von diesem Aufbau nur in wenigen Details:

Die Aufnahmeplatten sind nicht direkt an einer Zentralscheibe sondern zwecks geringerer
Waérmeleitung an einzelnen Rundtridgern befestigt ( Abb. 3.4 ) . Die Stromversorgung erfolgt
daher -und um die Kontakte weiter von der heiBesten Stelle zu entfernen-  iber
Schieifkontakte an der Grundplatte und einzelne Leitungen flir jede Probenaufnahme. Die
Heizwendeln ihrerseits sind etwas ldnger und mit Glaskeramikscheibchen isoliert, da der

Glimmer bei etwa 800° C seine Isolierwirkung verliert.

Bei beiden Targethaltern ist in jede Probenaufnahme ein Mantelthermoelement (NiCrNi) so

eingebaut, daB dessen MeRspitze unmittelbar unter dem zu bestrahlenden Target liegt.
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Aufgrund der geringen Masse der einzelnen Probenaufnahmen und der niedrigen
Wirmekapazitdt und Warmeleitfahigkeit von Molybdén ist ein sehr rasches Aufheizen der
Proben méglich <EXE-85> . Da jede Probe ihre eigene Heizvorrichtung hat, wird immer nur die
gerade bestrahlte Probe aufgeheizt. Dies bringt den zusétzlichen Vorteil einer kontollierten
Temperaturfiihrung fiir jede Probe; kein Target wird vor oder nach der Implantation unnétig
erwdrmt.

Der neue Targethalter ist konstruktiv so ausgelegt, dal nach einem relativ einfachen Umbau
der Vorrichtung auch ein Schrégstellen der Proben zum Strahl ohne Demontage und Beliiften
ermdglicht wird, Dadurch kann ein breiteres Implantationsprofil erzielt werden. Diese
Zusatzeinrichtung konnte jedoch nicht mehr fiir die hier behandelten Untersuchungen

verwendet werden.

3.2 Bestrahlungsparameter

Sowoh! am Testinjektor der GSI! wie auch am Implantationsbeschleuniger beim INFP2 konnte
ein Strahlstrom von 10 pA am Catcher erreicht und iiber die Bestrahlungszeit von bis zu
dreieinhalb Stunden aufrechterhalten werden. Diese Stromstérke I am Catcher hinter einer
Blende von 5,2 mm Durchmesser, also auf einer Fliche Ag von 21,24 mm?, entspricht fir

einfach geladene He* - Teilchen nach der Formel

D = oo [Tonen/mm3s] 3.1

mit e =1,6022 - 10-19 C , Elementarladung,

einem FluB @ von

@ =2,94.1018  [lonen/m3s) (3.2)

1 Gesellschaft fiir Schwerionenforschung, Darmstadt

2 Institut fiir Nukleare Festkdrperphysik im Kernforschungszentrum Karlsruhe
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Fir die niedrigsten Implantationen ( < 1020 jonen/m? ) wurde ein Catcherstrom von 2 pA d. h.
ein FluB von 0,59 « 1018 lonen/m?s verwendet. Fiir die Implantationen zu hdheren Dosen
ergeben sich entsprechend Fliisse von 2.93 « 1018 bzw. 11.7 « 1018 lonen/m?s.

Eine Obersicht der jeweiligen Bestrahlungszeiten und Flisse ist in Tabelle 3.1

zusammengestellt.

Die Sandwichproben aller untersuchten Materialien wurden bei Temperaturen von 200° C und
800° C und Implantationsdosen von 3 - 1020 und 3 . 1021 lonen/m? , Al;03 und SiC auch mit
3 - 1022 |onen/m? implantiert.

Flachproben wurden mit 3- 1018 bis 3.1023 lonen/m? bei denselben Temperaturen und
vereinzelt auch zusétzlich bei 600° C bestrahit,

Eine Ubersicht der Dosis- und Temperaturvariation bietet die nachfolgende Abbildung.

lonen Bestrahlungsparameter (SIC und AlJO 3
o
31047 F F
1402 FIS F F/S
110" FIS F F/S
3’ FIS F F/S
310" F F F
3" F | F
200 600 800
Bestrahlungstemperatur in "C

Abb. 3.5 Ubersicht der Bestrahlungsparameter nach Temperatur und Dosis
F steht fiir Flachproben, S fiir Sandwichproben

Die Messung des Strahlstroms erfolgte bei kurzen Bestrahlungen ( bis 100 sec ) vor und nach
der Bestrahlung am Shutter; bei |dngeren Bestrahlungen wurde der Shutter regelméRig zur

Kontrolle geschlossen, die Bestrahlungszeit entsprechend korrigiert. Da die Abweichungen vom
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Sollstrom im allgemeinen unter 10% lagen, kann ein Fehler von maximal 10% angenommen

werden.

Fir die Temperaturmessung wurden, wie bereits in Kapitel 3.1 erwdhnt, NiCrNi-
Thermoelemente verwendet. Die Temperaturmefstelle befindet sich beim alten Targethalter
1 mm unter dem Target in der Aufnahmeplatte; beim neuen Targethalter noch etwas néher. Bei
Messungen der Oberflichentemperatur des Targets mit einem Strahlungspyrometer (
<EXE-85> ) konnten keine Unterschiede zur Anzeige des Thermoelements festgestellt werden,
Im untersuchten Temperaturbereich ist daher die Annahme eines Meffehlers von + 2% als
realistisch anzusehen.

( Die zusétzliche Aufheizung durch den Strahl mit 10 pA - 200 kV = 2W wird auch vom

Thermoelement erfalt. Sie ergibt im Bereich von 800° C etwa 20° C zusétzliche Erwdrmung. )

lonendosis 3+1018  [3.1019  [3.1020 (341021 341022 [3.1023
[lonen / m?

Bestrahlungs- 5 50 100 1000 10000 25000
zeit [s]

Catcher- 2 2 10 10 10 40
strom [nA]

Fluss 0,59+1018 | 0,5941018 | 2,93+1018 | 2,93.1018 [2,93.1018 | 11,741018
[lonen/m?3s]

Tabelle 3.1 Bestrahlungszeit und lonenfluB fiir die verwendeten Dosisstufen!

Das Vakuum bei der Bestrahlung war auch bei hohem Strahlstrom besser als 1 - 105 mbar.
Ohne Strahi wurden weniger als 10-8 mbar erreicht; aufgrund der Sputtereffekte war dieses
Vakuum jedoch wahrend der Bestrahlung nicht zu halten. Bei den untersuchten Materialien
sind jedoch keine chemischen Verdnderungen - etwa Oxidation - wihrend der Bestrahlung zu

erwarten.

I Die bei 1023 Jonen/m? bestrahlten Proben waren in sehr schlechtem Zustand und sind in der Folge
nur vereinzelt untersucht worden,
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4 |mglantationsverhalten und Sguttering

4.1 Methode zur Berechnung von Defekterzeugung und Reichweite eingeschossener lonen

Bei der Bestrahlung von Festkérpern mit Neutronen oder, wie hier, mit lonen kommt es zu
elastischen und inelastischen Wechselwirkungen der eingeschossenen Teilchen mit den
Gitteratomen des Targets. L48t man bei der Betrachtung der Bestrahlungseffekte die
inelastischen Wechselwirkungen beiseite! ( (n,n)-, (n,a)-, (n,p)-Prozesse und Anregung der
Elektronenhiille bei Bestrahlung mit geladenen Teilchen), so bleiben die elastischen
StoRprozesse, deren Auswirkungen zu untersuchen sind.

Haben die stoBenden Teilchen nur geringe Energien ( einige eV ), so werden die Gitteratome
zu Schwingungen mit gréRerer Amplitude angeregt. Sind die Ubertragenen Energien gro
genug (s. u.), so bilden sich Frenkeldefekte. Dabei wird soviel Energie auf ein Matrixatom
Ubertragen, daR es seinen Gitterplatz verlassen kann. An seiner Stelle bleibt eine Leerstelle;
das Atom wandert auf einen Zwischengitterplatz. Sind Leerstelle und Zwischengitieratom weit
genug voneinander entfernt ( zwei bis vier Gitterabstande ), so kommt es nicht zur sofortigen
Rekombination; das Frenkelpaar ist also stabil. Ist die beim StoR {ibertragene Energie grof
genug, so kann das primdr von einem eingeschossenen lon aus seinem Gitterplatz
herausgeschlagene Atom ("primary knocked-on atom", PKA) weitere Frenkelpaare
verursachen; es entsteht eine Verlagerungskaskade.2

Entsprechend der klassischen Sto3theorie der Mechanik kann bei einem elastischen Sto3 von
einem Kérper mit der Anfangsenergie E eine maximale Energie Eo im ZentralstoR auf den
StoBpartner (ibertragen werden:

-3 — 'E @.1)

Die folgende Tabelle 4.1 zeigt typische maximale Energieiibertrige auf Atome der hier
untersuchten Werkstoffe.

1 Hier im wesentlichen ohne Bedeutung, da bei Ionenbestrahlung mit niedrigen Energien die Auswir-

kung der inelastischen Streuung als kontinuierlicher Energieverlust beschrieben werden kann.
Diese verlagerten ("displaced") Atome sind die Grundlage der Ausdrucksweise der Schidigungsbe-

rechnung in "dpa”, d.h. in Zahl der Verlagerungen, die ein Atom im Verlauf der Bestrahlung
erleidet.
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Stofendes Energie E4 Targetatom ibertragbare
Teilchen Energie E3 maX
Neutron 14 MeV (Fusion) Si 1,86 MeV
Neutron 2 MeV (Spaltung) Si 265 keV
Elektron 1 MeV (HVEM) Si 76 eV
Helium* 200 keV (Beschleuniger) Si 87 keV
Neutron 14 MeV (Fusion) Cc 3,98 MeV
Neutron 2 MeV (Spaltung) C 568 keV
Elektron 1 MeV (HVEM) Cc 178 eV
Helium* 200 keV (Beschleuniger) C 150 keV
Neutron 14 MeV (Fusion) Al 1,93 MeV
Neutron 2 MeV (Spaltung) Al 276 keV
Elektron 1 MeV (HVEM) Al 79 eV
Helium™ 200 keV (Beschleuniger) Al 90 keV
Neutron 14 MeV (Fusion) Mg 2,13 MeV
Neutron 2 MeV (Spaltung) Mg 304 keV
Elektron 1 MeV (HVEM) Mg 88 eV
Helium* 200 keV (Beschleuniger) Mg 97 keV
Neutron 14 MeV (Fusion) O 3,10 MeV
Neutron 2 MeV (Spaltung) O 443 keV
Elektron 1 MeV (HVEM) o) 134 eV
Helium™* 200 keV (Beschleuniger) o) 128 keV

Tab. 4.1 Typische maximale tibertragbare Energien auf Atome der untersuchten

Keramiken




Um einen stabilen Frenkeldefekt zu erzeugen, miissen einem Gitteratom wenigstens 45-50 eV
Energie Ubertragen werden?. Aus obiger Tabelle ergibt sich, daf durch Elektronenbestrahlung
im HVEM (High Voltage Electron Microscope) im allgemeinen nur einzelne Frenkeldefekte
bzw. sehr kleine Kaskaden erzeugt werden konnen. Dies begrenzt auch die Mdglichkeiten der
Simulationsbestrahlung mit Elektronen ( vgl <PEL-88>, <PEL-88b> ).

Bei Bestrahlung mit Helium-lonen sind wie bei Neutronenbestrahlung wesentlich héhere
Energielibertrdge und somit auch Verlagerungskaskaden mdglich. Wie Neutronen verlieren
auch die Helium-lonen nicht ihre gesamte Energie beim ersten StoB, so daB sie mehrere
Verlagerungskaskaden auslosen konnen. Ein Unterschied liegt allerdings in den
unterschiedlichen Wirkungsquerschnitten d.h. Wahrscheinlichkeiten fiir die Wechselwirkung
des eingeschossenen Teilchens mit der Materie. Der geringere Wirkungsquerschnitt fir
Neutronen ergibt eine grofle freie Wegldnge zwischen einzelnen StdRen. Das hat zur Folge,

daR sich die Verlagerungskaskaden der PKA nicht tiberlagern.

Austauschstofle Dynamisches Crowdion

0.0 000
O
oo%ﬂlpooo

d“” 0

Frenkel-Paar

S

Primires
Riickstof3-

teilchen
Q0 O
O 0 Q00 070" 0 0
Leerstelie . ‘ ‘O

50
1O\ O O
Fokussonen (
210y

Verdlnnte Zone Zwischengitteratome

Abb. 4.1 Médgliche Defektbildungsmechanismen und die resultierenden Fehlstellenkonfigurati-
onen bei der Bestrahlung mit hochenergetischen Teilchen (nach den von A. Seeger
entwickelten Vorstellungen). Im Zusammenhang mit den in dieser Arbeit haufig
beobachteten Loops ist die verdiinnte Zone am Ende der Reichweite besonders

interessant.

1 Dies sind mittlere Werte fiir die hier betrachteten keramischen Werkstoffe
{ nach <PEL-88> ).
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Zur Berechnung der Eindringtiefen, Implantations- und Schadigungsprofile in den untersuchten
Materialien wurde ein weitverbreitetes Rechnerprogramm verwendet. Im folgenden Kapitel
werden die dem Programm TRIM ( Transport of lons in Matter ) zugrundeliegenden

Uberlegungen und Berechnungsverfahren dargestellt.

4.1.1 Numerische Ermittlung der Schadigung mit Hilfe des TRIM-Codes

Der TRIM-Code ist ein Computerprogramm zur Berechnung von Eindringtiefen und Verteilung
eindringender lonen in amorpher Materie nach der von Ziegler, Biersack und Littmark
weiterentwickelten  Methode der nach  empirischen  Ergebnissen  angepalten
Exponentialformeln ("Magic Formula® <Z|E-85>) fiir Potentiale, Abschirmfunktion und
Reichweiten. Es berechnet Reichweiten und Schédigungsprofile und auch Winkel- und
Energieverteilung riickgestreuter oder durchdringender lonen.

Die hier gegebene Beschreibung seiner Funktion ist, wo notwendig, auf die im Rahmen der

Untersuchung verwendeten Parameter begrenzt. (Eq =200kV ,Z4=2,Z5=10 )1

Die verwendete Zufalismethode ( "Monte Carlo Methode") erlaubt bei verniinftiger Begrenzung
der notwendigen Rechenzeit eine strenge Behandlung der elastischen Streuung ( ein kritischer
Punkt jeder derartigen Berechnung, da die Vielzahl elastischer StéRe im Lauf eines
lonenschicksals schon kleinste Fehler zu grolken Abweichungen auflaufen lassen kann ) und
ermdglicht eine einfache Bestimmung von Energie- und Winkelverteilungen.

Das Verfahren besteht in der Verfolgung des Schicksals vieler individueller lonen. Unabhangig
davon, ob es sich um eingeschossene lonen oder angestofRene Targetatome handelt, beginnt
jedes Schicksal mit einer gegebenen Energie, Position und Richtung. Richtungswechsel der
Flugbahn folgen bindren KernstdRen ( elastischen StoRen ); dazwischen bewegt sich jedes
Teilchen auf geraden Flughbahnen. Die Energie des Teilchens nimmt infolge von KernstéRen
und inelastischen? StéRen ab; die Betrachtung endet, wenn eine vorbestimmte Mindestenergie
unterschritten wird oder das Teilchen das Target verlagt.

Das Programm ignoriert die kristallographischen Eigenschaften, das heiRt die Ausrichtung der
Atome, im Target. Diese Behandlung des Targets als amorph, mit zufallig verteilten Atomen,
ist flir Anfangsenergien zwischen etwa 0,1 keV und einigen MeV brauchbar; bei héheren

Energien treten relativistische Effekte auf.

1 Eine ausfiihrliche und vollstindige Darstellung der Methode und aller zugrunde-
liegender Uberlegungen sowie die Listen des FORTRAN-Programms sind in dem Buch
von Ziegler < ZIE-85> zu finden,

2 Das sind StdBe mit den Hiillenelektronen des Matrixmaterials
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Elastische und inelastische Energieveriuste werden als unabhéngig voneinander betrachtet und
getrennt behandelt. Kernstée flhren zu diskreten Energieverlusten, wihrend die Elektronen-
wechselwirkung kontinuierlich Energie abfiihrt. Die hierbei verwendeten
Berechnungsvorschriften werden im folgenden etwas nadher erldutert; sie folgen neuen

Verfahren, die fir die Computerverwendung entwickelt wurden.

Kernstreuung:
Die Kernstreuung ist gekennzeichnet durch Energietransfer und Streuwinkel .

Aus der Geometrie der nachstehenden Abbildung ergibt sich der Streuwinkel ® nach der
Formel

cos (®/2) = mmmmmemesmee——— (4.2)

mit p = pq+pp und 8 = 3¢ + 3y ("Korrekturterme")
(siehe Abb. 4.2 zur Geometrie und Bedeutung der einzelnen Terme)

Der geringste Abstand rg wird mit dem Newton-Verfahren berechnet nach der Gleichung

V(rp) p
1 - crmeeeee . = 0 4.3)
Ec 10
mit
Ec = E/(1 + M{/My) 4.4
(im Schwerpunktsystem verfligbare Energie )
und V(r) = Potentialfunktion der Wechselwirkung (s. u.)
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Abb. 4.2 Geometrie des elastischen StoRes im Schwerpunktsystem
p = Stollparameter rg = geringster Abstand
pq und po Kurvenradien bei ndchster Anndherung
34 und 38 Korrekturterme
Aus dieser Konstruktion kann der Ablenkwinkel

im Schwerpunktsystem, © bestimmt werden,

Der Kurvenradius p folgt aus der Gleichung

[ Ec-V(rp) ]
: (4.5)

mit V'(rg) erste rdumliche Ableitung der Potentialfunktion in rg .
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Um bei hohen Energien eine Anndherung an die Rutherfordstreuung, das heit an die
Berechnung mit dem Coulomb-Potential, zu erzielen, wird in die Berechnung von © noch ein

Anpassungsterm eingefligt.

Die Potentialfunktion der Kernwechselwirkung bei niedrigen Energien ist

VR) = -oomoeemeneee . D(R) (4.6)

mit der Elementarladung e = 1,6. 1019 ¢
Hierbei wurde der "universale Abschirmradius" a eingefiihrt und der Abstand in Vielfachen von

a ausgedriickt: R = r/a . Der Abschirmradius ("screening length") ist

0,8853 - a
a = @4.7)
(2,023 4 7,0,23)

mit ag = 0,529 A ( Bohrscher Atomradius )

O(R) ist die "universale Abschirmfunktion" , angepalit an experimentell gesicherte Daten mit

vier Exponentialtermen:

DR) = 0,1818 - e32R 10,5099 . ¢0:9423R 4 02802 . ¢-0,4028R 4 0,02817 . £0,2016R  (4.8)

Abweichungen der nach dieser Methode berechneten Potentiale gegentiber exakten Werten
sind im allgemeinen kleiner als zwei Prozent, selten kommen bis zu fiinf Prozent Abweichung

VOr.

Es ist vorteilhaft, fur weitere Berechnungen die dimensionslose ‘reduzierte Energie" ¢ zu
verwenden.
Die im Schwerpunktsystem verfligbare Energie Eg wird damit in Einheiten von Z4 - Z5 - e%a

ausgedrijckt.1

1 Da der Autor dieser Veroffentlichung seine Gleichungen im elektrostatischen (Gauss'schen)
MabBsystem notiert hat, das in der Quantenmechanik nach wie vor gebraucht wird, muf {iberall e?
durche? /(4 - m - gg) miteg = 8.8" 10712 As/Vm ersetzt werden. ( siche <POH-64> )
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£ ==  eeemrmeeceseamee (4.9)

Fir Werte von ¢ > 10 wird die Berechnung auf dem Coulomb-Potential aufgebaut. Der

Streuwinkel ® ergibt sich dann aus der Gleichung

sin? (©/2) = [1+(2-8-pla)2]l (4.10)

Mit den Parametern dieser Arbeit (E = 200 keV, Z4 = 2, Zo = 10, Mq = 4, My = 20) ergeben

sich die Zahlenwerte:

a = 0,163 A
Ec= 167213 eV
e = 0,15

Die Berechnungen bleiben daher im Bereich der niedrigen reduzierten Energien.

Der Energietransfer bei einem Kernsto8 folgt der Formel

By = 4-Mp-My- (M+My)2. E - sin%(@/2) (4.11)

Alle obengenannten Berechnungen wurden mit dem Streuwinkel im Schwerpunktsystem ©

durchgefihrt. Der Streuwinkel im Laborsystem v ergibt sich daraus nach

Y = arctan { sin® / [ cos® + (M{/M»y) 1} ‘ 4.12)

Der Azimuthwinkel der Streuung ¢ wird zuféllig gewahit nach der Beziehung

¢ = 2.m-Ry 4.13)

wobei Ry, eine Zufallszahl aus einer gleichmé&Rigen Verteilung zwischen 0 und 1 ist.
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Im Standardprogramm TRIM-85 werden aus der auf ein Targetatom iibertragenen Energie
folgende weitere Aussagen abgeleitet: lonisierung durch die in einer Kaskade angestoBenen
Atome, Schidigungsenergie und Zahl der in einer Kaskade produzierten Leerstellen und
Schédigungsenergie und Zahl der St6Re unterhalb des Schwellenwerts flr die L&sung eines
Atoms von seinem Gitterplatz,

Die einzelnen Kaskadenatome werden von diesem Programm jedoch nicht individuell verfolgt.
Ihr Beitrag zu lonisierung und Defekterzeugung wird nach Standardformeln in analytischer
Anndherung berechnet. Damit ergibt sich die defekterzeugende Energie E, aus dem

Energietransfer Eo des angestoBenen Atoms unter Beriicksichtigung inelastischer Verluste als

E, = -mervemeeenes 4.14)
1+ kd . g(Sd)

mit

[l

kq = 0,1334 . Z,2/3 . My1/2
gleg) = g + 0,40244 - £43/4 + 3,4008 - £41/6

gg = 0,01014.7Z,7/3 . E,

Daraus kann mit Hilfe der Verlagerungsenergie der Targetatome Ep nach dem "modifizierten

Kinchin Pease-Modell" die Zahl der Leerstellen berechnet werden:

v = 1 fir Ep < E, < 2,5-Ep
4.15)

R fiir E, > 2,5 - Ep

Die freie Weglange der Teilchen zwischen zwei St6RBen wird bei den hier zu untersuchenden
niedrigen Energien (e < 10 ) nach der folgenden Beziehung berechnet. Dabei wird jeweils ein

Targetatom in einem Zylinder des Volumens NT'1 angenommen ( Ny ist die Targetdichte)

n-ppMaAx L = N-1 (4.16)

-54 -




Der Radius ppgax ist der maximale StoRBabstand ( vgl. Abb. 4.1) , L die freie Weglénge.
Damit wird bei der Berechnung von L die korrekte Targetdichte berlicksichtigt. pppax ergibt

sich aus einer numerischen Anpassung und kann bis etwa 3 A betragen.
Inelastische Streuung:

Bei hohen Energien wird die inelastische Streuung bzw. der Energieveriust durch
Elekironenwechselwirkung als unabhéngig von der Kernstreuung behandelt. Dies im
wesentlichen deshalb, weil es noch keine befriedigende theoretische Beschreibung des
Zusammenhangs zwischen dem Energieverlust an die Hiillenelektronen und den
StoBparametern gibt. Der Energieverlust wird daher ohne weitere Beachtung der

StoBparameter bei hohen Energien beschrieben durch die Gleichung

AE, = L-NT - Se(B) (4.17)

mit dem Elektronenwirkungsquerschnitt Sg(E), der fiir verschiedene lonentypen durch
unterschiedliche Verfahren aus an experimentelle Ergebnisse angepaften empirischen

Formeln errechnet wird.

Bei niedrigen Energien wird der Energieverlust dagegen nach der folgenden Formel berechnet:

0,045 - k x \E
AE, = .&0,3 - rp/a (4.18)
T« a?

wobei k « VE der Wirkungsquerschnitt fiir Elektronen im niederen Energiebereich ist.

Die flir die hier untersuchten Materialien wichtige Auswahl der an den Stéfen beteiligten
Targetatome geschieht einfach zufallszahlengesteuert in Wahrscheinlichkeiten proportional
zum stdchiometrischen Vorkommen der Atomsorten im Material. Dies ist durchaus nicht
selbstverstédndlich, man kénnte fiir leichtere Atome kleinere Wirkungsquerschnitte als fiir
schwerere annehmen und diese damit bevorzugt in die StoRrechnung einbeziehen. Aus
grundsétzlichen Uberlegungen, insbesondere wegen der Frage der Ubertragbarkeit der

Ergebnisse auf Kristalle, also geordnete Atomstrukturen, ist dies jedoch nicht geschehen.
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Berechnung der Reichweite der lonen:

Die Reichweite der eingeschossenen lonen ergibt sich aus der Addition der Projektionen auf
die Target-Normale aller von ihnen zwischen jeweils zwei St6Ren zurlickgelegten Teilstrecken.
Bei jedem StoB verliert ein Teilchen die Energie Eo und &ndert seine Flugrichtung um den

Winkel ® . Dieser Vorgang folgt der Beziehung

4-M;-My-E
- sin? ©/2 4.19)

Ep =
(M1 + My )?

In der Folge wird das Teilchen mehr und mehr von der Originalflugrichtung abweichen, bis es
sich am Ende seiner Laufbahn zufallsbedingt bewegt. Dies wird ausgedriickt durch die

Gleichung
n(t) = e2° (4.20)
wobei m = <cos y> der mittlere Winkel der Abweichung von der Targetnormalen im

Laborsystem ist und <t der Winkelausbreitungsparameter.
Die mittlere projizierte Reichweite berechnet sich entsprechend nach dem Algorithmus

#Sp - x (Eg) A Eg
x (Bg + ABg) = x (Bg) + (1 - =-memmemmmereeea ) E e @.21)

mit der Anfangsenergie Eq , g = My / M4 . S, bzw. S; sind der Kernwechselwirkungsquerschnitt
bzw. der Gesamtwirkungsquerschnitt, die nach empirisch ermittelten Formeln berechnet
werden. (S, =0,5-In (1+1.1383 - ) / (¢ + 0,01321 - £ 021226 + 0,19503 . ¢ 0.5) )

Bei Verwendung von gewichteten Summenwerten fiir S, etc. sind diese Berechnungen auch
problemios auf mehratomige Materialien (ibertragbar.
Bei der Benutzung des Programms werden die einzelnen Atommassen und die Stéchiometrie

exakt eingegeben; die Mittelung geschieht seitens des Programms.
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4.2 Ergebnisse der Berechnung der Eindringtiefen der He-lonen und der Schidigungsraten

bei der Implantation

Die Tiefenverteilung der in das bestrahlte Material eingedrungenen Heliumionen ist in der
Praxis nicht nur von den Wechselwirkungen der lonen im Targetmaterial und der daraus
folgenden Abbremsung der lonen abhangig, sondern auch von dem Abtrag an der Oberfl4che
des Targets durch Sputtering. Im folgenden werden flr die untersuchten Materialien die
theoretisch zu erwartenden Eindringtiefen, Schédigungsraten und Heliumkonzentrationen
berechnet. Dem wird eine theoretische und eine experimentelle Ermittiung der Sputterrate
gegeniibergestellt und dann die Verschiebung der theoretischen zur tatsachlichen
Schadigungs- bzw. Implantationskurve dargestelit. Einige praktische Beispiele zeigen
schlielich die Belastbarkeit der Theorie.

Die theoretische Berechnung der Eindringtiefen und Schédigungsraten erfolgte mit Hilfe des
oben beschriebenen TRIM-Codes <ZIE-85>.

Eingangsdaten des Rechenprogramms waren:

lonen: Z = 2, M = 4,002, Energie = 200KeV, Einfallwinkel 0° (von der Targetnormalen),
Anzahl der implantierten lonen: 100000 .

Das Programm wurde mit volistindigen StoRkaskaden bei einer Verlagerungsenergie von
durchschnittlich 50 eV fiir Al;O3 und SiC und 45 eV fir MgAloOy4 gerechnet.!

Die Massenzahlen der Atome der drei Targetmaterialien wurden einzeln und genau
angegeben; das Programm berechnet die nétigen Mittelwerte.

Siliziumkarbid wurde mit einer Dichte von 3,2 g/cm3, Aluminiumoxid mit einer Dichte von

3,8 g/cm3, Spinell mit einer Dichte von 3,6 g/cm3 angegeben.

! Diese Verlagerungsenergien sind Mittelwerte der Verlagerungsenergien der einzelnen Atome in den
verschiedenen Keramiken nach <PEL-88>. Einzelne Werte fiir die Verlagerungsenergien sind:

SiC: Si106 eV , C 106 eV <BAC-81>
$i92,6eV, C16,3¢eV <ELA-92>
Si, C45-90 eV <PEL-88>
AlyO3:  All18eV , 04190 eV <PEL-88>

MgAlpO3: Mg20-30eV, Al30eV,059eV <PEL-88>

wobei fiir die Verlagerung in bestimmte Richtungen innerhalb des Kristallgitters teilweise einzelne
Werte bekannt sind, z. B, bei Aluminiumoxid 41 eV fiir die Verlagerung des O - Atoms in
<11-20> - Richtung und 53 eV fiir die Verlagerung des O - Atoms in < 00 0 1> - Richtung.
Diese Werte werden fiir die Berechnung gemittelt.
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Im folgenden sind die wichtigsten Ergebnisse der Berechnungen fiir die untersuchten
Keramiken graphisch dargestellt. Die Angaben auf den einzelnen Plots bedeuten ( von oben

nach unten, wie links des Bilds notiert ):

lonenmasse und -energie: 4 Atomare Einheitsmassen, 200 keV
Targetname und -dichte : z. B. Al,O3, 3,7 g/cm3
Targetschichten ( hier nur eine )
lonen-Anzahl: 100000
Restenergie des letzten gerechneten lons: z. B. 2 eV
verbliebene Kaskadenenergie : immer 0 eV
Zahl der aus dem Target aus der Vorderseite herausgestreuten lonen:
2. B. 48 ( also vernachléssigbar wenig )
Zahl der durch das Target durchgedrungenen ionen:
immer 0, da Target dicker als maximale Reichweite
Mittlere Reichweite der lonen: z.B. 6880 Angstrém
Straggling1 der Reichweite: z.B. 841 Angstrém
Zahl der durchschnittlich von jedem lon verursachten Leerstellen: z. B. 70
Aufteilung der lonenenergie auf die verschiedenen Verlustterme (in % ).
z. B. lonisation durch die lonen: 96,5 %
Leerstellenerzeugung durch die lonen: 0,7 %
Erzeugung von Phononen ( Wirmeerzeugung ) durch die lonen: 0,8 %
lonisation durch die Kaskadenatome: 0,9 %
Leerstellenerzeugung durch die Kaskadenatome: 1,2 %

Erzeugung von Phononen ( Warmeerzeugung ) durch die Kaskadenatome: 0,2 %

Aus diesen Zahlen ist zu erkennen, daR der {iberwiegende Teil der eingesetzten Energie zur
lonisation verwendet wird. ( Die meisten StéBe tibertragen Energiebetrége unterhalb von Ep. )

Im Beispiel (AlxO3 ) bleiben 1,9 % zur Erzeugung von Leerstellen.

Die Angaben an den Ordinaten bedeuten:
beim "lon Range" - Diagramm: Implantierte lonen / cm® pro eingeschossene lonen / cm?

beim "Collision Events" - Diagramm: Zahl der Verlagerungen /A pro eing. lonen / A2

1 Straggling ist die statistische Streuung oder Varianz, also das Quadrat der Standardabweichung der
mittleren Reichweite.
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Die Heliumkonzentration in Atomprozent im Material und die Schidigungsrate in dpa kénnen
aus den Zahlen der obigen Ergebnisse in folgender Weise berechnet werden:

Die lonenimplantation nach der Rechnung des TRIM-Codes ergibt fiir SiC eine maximale
Konzentration von 7,5 « 104 (Atoms/cm3) / (Atoms/cm2) , bei Implantation von
31022 Jons/m? = 3 « 1018 Jons/cm? also eine maximale Konzentration von 22,5 « 1022 He-
liumatomen/cm3 .

Die Targetdichte von SiC folgt aus den relativen Atommassen Si: 28, C: 12,

Die durchschnittliche Masse betragt also 20 atomare Einheitsmassen und mit der atomaren
Einheitsmasse von 1.66 » 10-24 g das spezifische Gewicht somit 20 « 1.66 « 10-24 g/Atom.

Mit der Dichte von 3.2 g/cm3 folgt flir SiC eine Targetdichte von:

Ngjc = 9.64 « 1022 Atomen/cm3,

Es ergibt sich also im Maximum in der Tiefe von 0,66um eine theoretische
Heliumkonzentration von 233 Atomprozent1, innerhalb eines Bereichs von 0,24 um das
Maximum wird noch mindestens ein Zehntel dieses Wertes erreicht2, -

Die Ergebnisse der niedrigeren Implantationen kénnen entsprechend berechnet werden; der
niedrigste Maximalwert fir die mit 3 » 1018 1onen/m? implantierten Proben betrdgt demgeméR
0,023 Atomprozent Helium.

Die Schadigungsrate nach TRIM erreicht ein Maximum von 0.02 (Displacements/lon)/A.

Dies, multipliziert mit der Zahl der implantierten lonen, z.B. 3 « 1022 Ions/mz, ergibt einen Wert
von 6 « 1020 d / (A « m?) = 6 « 1024 d/cm3. Mit der Targetdichte fiir SiC von 9.64 « 1022
Atomen/cm?3 folgt daraus eine maximale theoretische Schédigung von 62 dpa fiir diese am
meisten implantierten Proben; die maximale Schédigung der am niedrigsten implantierten
Proben betrigt dann 0,0062 dpa .3

Heliumimplantationen und Schédigungsverteilungen der beiden anderen Materialien werden

entsprechend berechnet. Die Ergebnisse sind in der folgenden Tabelle zusammengefaf3t.

1 Diese - und alle folgenden entsprechenden - Prozentangaben sind auf die Targetdichte bezogen.

233 % Helium heiBt hier also, daf} ( in einem schmalen Bereich von etwa 0,2 pm Tiefenausdehnung)
theoretisch auf jedes Targetatom 2,3 Heliumatome implantiert sind.

Das Kriterium von 10% des Maximalwerts wurde gewihlt, weil die Bestrahlungsserien um den
Faktor 10 gestaffelt sind.

Bei der Betrachtung dieser Werte muf3 der im Vergleich mit Beschufl mit Neutronen um 4 GroBen-
ordnungen hohere Wert fiir den Wirkungsquerschnitt bei Beschuf8 mit Heliumionen beachtet
werden. O'DMax =2.1-1021 2 dpa.
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Material SiC AlLO3 MgAl,Oy
Dichte {g / cm?] 3.2 3.7 3.6
Targetdichte [1022 At. /cm?] 9,64 10,9 10,7
Maximumstiefe [pm] 0,66 0,69 0,69
maximale Implantation {%] 233 165 182
maximale Schidigung [dpa] 62 75 91

Tab. 4,2 Maximale Implantationen und Schédigungen

4.3 Oberflachenabtrag durch Sputtering bei der Implantation

Werden Festkorper mit lonen beschossen, so wird dabei immer eine bestimmte Anzahl von
Atomen pro einfallendem lon aus der Oberfliche herausgeschlagen. Dies fiihrt zu einer
regelrechten Erosion der Oberflache, die bei der Betrachtung der Eindringtiefen nicht auBer
acht gelassen werden kann. Dieser Vorgang wird als "Sputtering”" bezeichnet. Die folgende
Abbildung zeigt einen Ausschnitt vom Rand einer mit 3*1022 |onen/m? (200 KV, Helium)

beschossenen Probenflache aus SiC.

Abb. 4.9 Lichtmikroskopische Aufnahme eines Sputtereindrucks.

Der abgetragene Bereich ist im Bild oben.
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Auf die physikalischen Grundlagen des Sputtereffekts wird hier nicht ndher eingegangen. Im
Zusammenhang mit dieser Arbeit sind allein die Einflisse interessant, die sich aus dem
Sputtering auf die Ergebnisse der lonenimplantationen ergeben.

Eine physikalische Begrenzung der erreichbaren Implantationsdosis ist dann zu erwarten, wenn
die Sputterrate s (d.h. das Verhéltnis herausgeschlagener Atome zu einfallenden lonen) relativ
groR (s > 2) und gleichzeitig die Schidigungs- bzw. Eindringtiefe relativ kiein ist (vgl.
<EXE-85>), da unter diesen Umstdnden die Oberfliche wahrend der Bestrahlung in das
bestrahite Material hineinwandert.

Aber auch bei gtinstigeren Verhéltnissen wird durch diesen Effekt die tatsdchlich erreichte
Schidigungskurve gegeniiber den aufgrund der Theorie erwarteten Werten abgeflacht.
Dementsprechend miissen ab einer bestimmten Implantationsdosis die theoretischen

Maximalwerte der Schadigung und Implantation nach unten korrigiert werden.

4.3.1 Experimentelle Bestimmung der Abtragtiefe und der Sputterrate

Sputterraten werden in der Regel nach folgenden Methoden gemessen:

1. Wégung des Targets vor und nach der Implantation.

2. Analyse der Sputteratome wahrend des BeschuBes.

Der experimentelle Aufwand dieser Methoden ist jedoch verhéltnismé&Rig gro8. Es wurde daher
nach einem einfacheren und leicht zu realisierenden MeBverfahren fiir die Sputterrate gesucht,
das eine Abschitzung des Abtrags wihrend der Implantation erméglicht. Die Sputter-
experimente sollten mit der vorhandenen Bestrahlungseinrichtung zur lonenimplantation
durchgefiihrt werden.

Durch den SputterprozeB wird von der Oberflche eine Schicht der Stérke dg abgetragen. Die
Stérke der Schicht ist in erster Ndherung direkt proportional zur Sputterrate s. Wenn die Lage
der Oberfldche zu Beginn des Sputterprozesses bekannt ist, kann die Sputterrate s liber eine

Tiefenmessung von dg bestimmt werden.

Durch teilweises Abdecken der Sputterproben mit einer Lochmaske bleibt ein Teil der
urspriinglichen Oberfléche erhalten. Die Stérke dg der abgetragenen Schicht kann dann durch
Betrachtung der Randstufe an der Lochblende mit einem Interferenzmikroskop gemessen
werden.
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Das Auflicht-Interferenzmikroskop ermdglicht eine meBkraft- und zerstdrungsfreie Priifung der
Oberfléche bei einer MeBgenauigkeit von bis zu 0,03y <LEI-73>.

Die MeRmethode beruht auf der Bildung von Interferenzstreifen durch die Phasendifferenz
zweier vom Objekt und von einem Vergleichsspiege! zuriickgeworfener Lichtstrahlen. Die Tiefe

einer abgetragenen Stelle dg wird an der Auslenkung der Interferenzstreifen nach der Formel
dg=k*A/2 4.22)

mit k= relative Streifenauslenkung in Streifenbreiten,
A = Wellenlénge der verwendeten Lichtquelle ( hier 0,589 pm Na)

gemessen.

Die Sputterrate s errechnet sich dann nach
s=dg*Np/D (4.23)

mit Nt = Targetdichte [cm'3]
D = lonendosis in Teilchen / cm?.

Es wurden flir SiC und AlyOs Sputterversuche mit den beiden auch wéhrend der
Implantationen von Sandwichproben verwendeten Temperaturen und der hochsten bei den
Implantationen verwendeten Strahistromstarke ( FluB ) von 2,93 « 1078 jonen m-2s1 durchge-
fihrt.

Ein EinfluR der Temperatur konnte im Bereich von 200°C bis 800°C nicht festgestelit werden.

Die folgenden Bilder zeigen exemplarisch die Interferenzabbildung an der Stufe fiir Sili-

ziumkarbid und Aluminiumoxid.
Auf den Photographien ( MaRstab 1:200 ) sind die Hilfslinien zur Auswertung eingezeichnet.

Die Ergebnisse der Sputterexperimente sind in Tabelle 4.3 zusammengestellt:
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Abb. 4.10 Interferenzmikroskopische Aufnahme eines Sputtereindrucks
(SiC nach 3 « 1022 Jonen/m? bei 200°C, 10pA, k = 0,63)

Abb. 4.11 Interferenzmikroskopische Aufnahme eines Sputtereindrucks
(Al03 nach 3 » 1022 Jonen/m? bei 200°C, 10pA, k = 0,32)
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Target Flug lon lonendosis Temp. dg s

siC 2,93 [m2s1] | He* 3+1022(m2] | 200°C |02pum | 0,64

Sic 2,93 [m2s1] | He* 3+1022[m=2] | 800°C [0,2um | 0,64

Al5On 2,93 [m2s1] | He* 3+1022[m=2] | 200°C [01pum | 0,36

Al504 2,93 [m2s1] | He* 3+1022[m-2] | 800°C {01pm | 0,36

Tabelle 4.3 Sputterraten von SiC und AloO4

4.3.2 Theoretische Berechnung der Spuiterrate

Bei Kenntnis der Target-, lonen- und Bestrahlungsparameter kann die Sputterrate theoretisch

berechnet werden. Ein Verfahren dafiir ergibt sich aus <SIG-69>,
Die Rechnung ist beispielhaft fiir Al,O3 in Anhang B durchgefihrt:
Es ergibt sich die Sputterrate fiir Al,O5 und 200 KeV He™*-lonen:

Salpo3 =0,58.

Dies entspricht in etwa den gemessenen Werten (s. 0.). Vergleichbare Literaturwerte mit der

selben lonenenergie liegen nicht vor.

Da keine Literaturwerte fiir die Oberflichenbindungsenergien von SiC bzw. MgAl»O4 zu finden

sind, wurden deren Sputterraten nicht berechnet.

4.3.3 Verschiebung der Bestrahlungseffekte durch das Sputtering

Aus den oben genannten Werten wird deutlich, daR sich die theoretisch erwarteten

Schadensprofile besonders fiir maximal bestrahltes SiC nennenswert verschieben.
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Der mit mindestens 10% des Maximalwerts geschédigte Bereich, der sich theoretisch in der
Tiefe von 0,55 bis 0,75 pm erstrecken sollte, wird wegen des Sputtereffekts auf den Bereich
von 0,35 bis 0,75 ym ausgedehnt.

Bei AlyO4 ist der Effekt weniger drastisch, da zum einen die Sputterrate niedriger, zum
anderen der Schadenbereich von vornherein breiter ist. Es kommt hier nur zu einer Ver-

breiterung und entsprechenden Absenkung des Maximums von etwa 25% .

Bei niedrigeren Implantationen ( 3 « 1021 lonen/m? und weniger ) kann der Effekt bei diesen
keramischen Materialien prinzipiell vernachlidssigt werden. (Die Implantationen auf 3 « 1021
lonen/m? wurden auch mit 10 pA Strahistrom ausgefiihit, d.h. es ist eine Verschiebung von
maximal 0,02 pm zu erwarten; die hdchsten mit 2 pA ausgefiihrten Implantationen von 3 «

1020 |onen/m? entsprechen 0,008 pm Verschiebung.)

Dieser Verschiebungseffekt 14Bt sich nach Exel <EXE-85> analytisch in folgender Weise

erfassen,
Bei der Gleichung:
Deff = Ko tgif = Kutw (1-vut/2Rg) (4.24)

wobei Defy die tatséchliche Schidigung in [dpa] ,

K die Schidigungsrate in [dpa/s] ,

t die Strahlzeit in [s] ,

v die Abtragsgeschwindigkeit durch Sputtern und

Rg die Schidigungstiefe
sind, wird allerdings die stark vereinfachende Annahme eines kastenférmigen Schidigungs-
profils gemacht.
Setzt man in Gleichung (4.24) die Zahlenwerte fiir maximal (3 « 1022 lons/m?) implantiertes
Siliziumkarbid ein, so erh#lt man eine tatsichliche maximale Schidigung von 84% des
theoretisch erwarteten Wertes. '

Aus der Gleichung:
tmax =Rs/V (4.25)

ergibt sich eine maximale Bestrahlungszeit tax, zu der die Oberfliche bis zur Schédi-
gungstiefe bei Bestrahlungsbeginn vorgeriickt ist. Bei weiterer Bestrahlung erhtht sich daher
die Schédigungsdosis nicht mehr.
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Dieses ty,5 ergibt sich fiir die Bestrahlung von SiC zu 9,2 h, also etwa dem dreifachen der in

dieser Arbeit verwendeten maximalen Strahizeit.

Ein anderer Ansatz zur Erfassung der Verschiebungseffekte ist .die numerische Weiter-
verarbeitung der Ausgabewerte des TRIM-Programms nach dem gleichen Prinzip.

Ein zu diesem Zweck erstelites Programm addiert die von TRIM erzeugten Wertekurven,
mehrfach entsprechend dem Oberflichenabtrag verschoben und durch die Zahl der
Verschiebungen geteilt, zu sich selbst und gibt die entstehenden Kurven im gleichen MaRstab
aus.

Die folgenden Abbildungen 4.12 und 4.13 zeigen im gleichen MaBRstab und ausgehend von
Abb. 4.5 und 4.6 die Schadigungskurve bzw. die lonenimplantation nach TRIM in relativer
Darstellung ( bezogen auf die eingestrahlte lonenzahl ) sowie die durch den Sputterabtrag der
Oberflache entstehenden Verteilungen nach jeweils 2M46' bzw. 1104’ Stranizeit entsprechend 3
« 1022 ynd 12 « 1022 jonen/m? Fluenz. Die in das Material vorgertlickten Oberflichen nach

diesen Zeiten sind als punktierte Linien eingezeichnet.

Verschiebung der Schadigungskurve in SIC durch Sputtsring
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Abb. 4.12 Schéidigungskurven unter Berticksichtigung des Sputterns ( SiC)
Die einzelnen Kurven in dieser Graphik haben relativen Charakter. Durch die
héhere absolute Zahl der eingeschossenen lonen ist natlirlich auch die absolute

Schadigung bei 12 « 1022 Jonen / m? héher.
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Verschiebung des He-Impiantationsprofils in SIC durch Sputtering
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Abb. 4.13 Implantationsprofile unter Berlicksichtigung des Sputterns ( SiC )
Der relative Charakter der Graphik entspricht der vorigen Abbildung.

Die Kurve der Maxima einer Reihe von Rechnungen zum Schédigungsprofil sind in Abb. 4.10
in absoluten Einheiten (dpa ) dargestellt. Hier ist die Grenze der unter den gegebenen expe-
rimentellen Bedingungen erreichbaren maximalen Schédigung zu erkennen.

Ab einer Fluenz von 2 « 1023 lonen/m? wird eine Schidigung von 74 dpa erreicht und bei
weiterer Implantation nicht mehr iberschritten, da die durch Sputtering in das Material
vorgeriickte Oberfliche - wie auch in der flachsten Kurve in Abb. 4.11 zu sehen - das
Maximum der Schidigung erreicht hat.

Diese Fluenz entspricht einer Bestrahlungszeit von 18h58', also etwa dem Doppelten der nach
der Rechnung mit kastenférmigem Schadigungsprofil erwarteten maximalen Bestrahlungszeit
tmax von gh12:,

Das Diagramm zeigt auch, daR bei der héchsten im Verlauf der Untersuchungen erreichten
Fluenz von 3 » 102 jonen/m? eine tatsdchliche Schidigung von 47 dpa (statt der nach der
TRIM-Rechnung erwarteten 62 dpa ) und damit von zwei Dritteln des maximal erreichbaren

Wertes vorliegt.
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Begrenzung der Schaedigung durch Sputtering
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Abb. 4.14 Zur maximal erreichbaren Schidigung ( SiC ) ( Absolute Angaben)

Die entsprechende Kurve der Maxima einer Reihe von Rechnungen zur Implantation sind in
Abb. 4,15 in Einheiten von Atomprozent dargestelit. Auch hier ist eine Grenze der unter den
gegebenen experimentellen Bedingungen erreichbaren maximalen implantation zu erkennen,
die Kurve ndhert sich dem Maximum frilher als die der Schadigung, da die
Reichweitenverteilung (Abb. 4.5) eine schmalere Kurve bhildet.

Bereits ab einer Fluenz von 1,5 « 1023 lonen/m? wird eine Implantation von 150 Atomprozent
erreicht und bei weiterer Implantation nicht mehr tiberschritten.

Diese Fluenz entspricht einer Bestrahlungszeit von 14h14', also etwa drei Vierteln der

maximalen Zeit des Sputterings.
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Das Diagramm zeigt auRerdem, dafl bei der héchsten im Verlauf der Untersuchungen erreich-
ten Fiuenz von 3 « 102 lonen/m? eine tatsichliche Implantation von 132 Atomprozent (statt der
nach der TRIM-Rechnung erwarteten 233 Atomprozent) und damit von 60% des maximal er-

reichbaren Wertes vorliegt.

Begrenzung der Implantation durch Sputtering
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Abb. 4.15 Zur maximal erreichbaren Implantation ( SiC) ( Absolute Angaben)

4.4 Experimentelle Uberpriifung der Schidigungstiefen an Flachproben

Die experimentelle Uberpriifung von Eindringtiefen und Schidigungszonen an Flachproben ist
aus den in Kapitel 2 (vgl. auch Anhang A, Anhang C) genannten Griinden von vornherein mit
einer gewissen Unsicherheit behaftet. Um bei der Zieldiinnung sicherzugehen, wurde ab einer
gewissen Tiefe vorsichtig in kleinen Schritten weitergediinnt. Die direkte Uberpriifung der zu
untersuchenden Proben im Interferenzmikroskop ist nur sehr begrenzt méglich, da diese im

Elektronenmikroskop durchstrahlbaren Proben naturgem&R sehr empfindlich sind und die
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Auswertung durch die bei diesen Proben ja nicht abnehmbaren Kupfernetzchen behindert wird.
Trotzdem zeigen bei gleichzeitiger Kontrolle der Diinnanlage durchgeflihrte '‘Durchdiinnserien’,
d. h. wiederholtes Weiterdiinnen und Photographieren derselben Proben in kleinen Schritten,

gute Ubereinstimmung mit den Erwartungen der Theorie. Die folgenden Bilder zeigen den

Ubergang einer definierten Probenzone aus dem kristallinen zum amorphen Zustand. ( SiC,
3 « 1022 |lonen/m? bei 200°C )

Abb. 4,16 Probe nach 24' Diinnung Abb. 4.17 Detail dazu

Abb. 4.18 Probe nach 40' Diinnung Abb. 4.19 Probe nach 50' Dinnung
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Abb. 4.20 Dieselbe Probe nach 65' Diinnung (jeweils von vorne)

Bei diesen Bildern ist eine amorphe Zone neben einer offenbar beim Diinnen abgeschatteten
kristallinen Zone mit Defekten zu erkennen.' Mit zunehmender Diinnung bleibt dann nur noch
amorphes Material im betrachteten Bereich. Die relativ tiefe geschidigte Zone (entsprechend
40 mis Dinaung) erklart sich aus der Vorverschiebung der Schaden durch Sputtering (s. 0.) bei

dieser maximal implantierten Probe.

4.5 Uberpriifung der Schadigungsprofile durch TEM - Querschnittsanalyse an

'Sandwichproben'

Eine weitaus bessere und zuverléssigere experimentelle Uberpriifung der Tiefenprofile wird
durch - die Verwendung von langs der Einstrahlrichtung préparierten 'Sandwichproben'
ermdoglicht. (vgl. Kap. 2)

Bei richtiger Diinnung solcher Proben gelingt es, an einzelnen Stellen die ehemalige
Vorderkante des bestrahiten Materials herauszupréparieren. Die Tiefenlage des geschédigten

Bereichs kann dann direkt aus dem TEM-Bild gemessen werden.
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Eine gewisse Unsicherheit in der Tiefenbestimmung resultiert nur aus der Tatsache, daB die im
TEM sichtbare 'Vorderkante' durch den Dinnvorgang bereits abgearbeitet sein kann. Die
sichtbare Schidigungstiefe erscheint daher eher etwas zu gering.

Die folgende Abbildung zeigt einen Ausschnitt der Vorderkante einer mit 3 « 1021 10nen/m?
implantierten  SiC-Probe. Die nach der Theorie zu erwartende Tiefenlage des
Implantationsmaximums ( 0,66 pm ) ist im Bild aufgetragen. Die Breite der in diesem Bild
erkennbar geschédigten Zone entspricht mit 0,2 pym der aus der Theorie erwarteten Breite des

mit mindestens 10% des Maximalwerts implantierten Bereichs.

o0 m , .

Abb. 4.21 SiC-Sandwichprobe mit geschadigter Zone

Die néchste Detailaufnahme zeigt die nur in dem sehr diinnen Randbereich der TEM-Probe
sichtbaren Kavitdten, die besonders am hinteren Ende der geschadigten Zone auftreten

(Implantationsmaximum ).
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Abb. 4.22 SiC-Sandwichprobe, Detail an der Probenkante
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5 Elektronenmikroskogie und Auswertung

Die elektronenmikroskopische Untersuchung der Proben erfolgte mit einem 100 keV
Elektronenmikroskop ( JEOL 100 C ). Bei einer Beschleunigungsspannung von 100 kV kénnen
bei den hier untersuchten keramischen Werkstoffen Schichten von bis zu 200 nm Dicke
durchstrahlt werden.

Die Dicke der durchstrahlbaren Schicht liegt also im Bereich der Tiefenausdehnung der
Hauptschadigungszone bei Implantation von 200 keV He*-lonen ( vgl. Abb. 4.1 - 4.6 ). Bei
exakter Zieldiinnung in dieses schmale Band von etwa 2000 A Dicke ist also auch bei

Flachproben theoretisch ein korrektes Bild des geschidigten Bereichs méglich.

In der Praxis wurde jedoch, wo immer mdglich, flir quantitative Aussagen die Auswertung von
Sandwichproben herangezogen, da hier immer eine klare Beziehung zwischen untersuchter

Stelle und Dosis herstellbar ist.
Zur naheren Untersuchung und Analyse einzelner Gitterstérungen wurden im wesentlichen
Flachproben verwendet, da hier die zur Verfligung stehenden Fldchen gleicher Schidigung

unverhdltnismaiig viel groRer sind.

5.1 _Elektronenmikroskopisch erkennbare Schadigungen

Bei der transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchung von bestrahiten Materialproben
sind verschiedene Arten von Strukturschdden zu erkennen, deren wesentlichste -

unterschieden nach ihrem ein-, zwei- oder dreidimensionalen Charakter - hier aufgefiihrt sind:

Einzelne Defekte (Leerstellen oder Zwischengitteratome) sind nicht mit dem
Elektronenmikroskop zu sehen. Erst durch Agglomeration dieser punktférmigen
"nulldimensionalen" Gitterstorungen (vgl. Kap. 8) infolge Diffusion oder durch ein
Insichzusammenfallen einer StoBkaskade (vgl. Kap. 4) entstehen elektronenmikroskopisch

erkennbare Gitterfehler.

- Versetzungen sind eindimensionale Fehlbildungen im Kristallaufbau. Es gibt Schrauben-
und Stufenversetzungen. Bei der Schraubenversetzung ist eine Gitterebene ab einer
Versetzungslinie um einen Vektor b ( Burgersvektor ) parallel zu dieser Linie verschoben
(s. Abb. 5.1 ). Bei der Stufenversetzung ist zwischen zwei Gitterebenen ab der

Versetzungslinie eine weitere Ebene eingefiigt, so daB sich fiir die umgebenden Ebenen
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eine Stufe ergibt. Der Burgersvektor der Verschiebung steht hier senkrecht auf der

Versetzungslinie.

Abb. 5.1 Schraubenversetzung G-H in einer Kristalifolie ( nach <HEI-70>)

Lehrstellen - Loop Zwischengitteratom - Loop

Abb. 5.2 Versetzungsloops zwischen Kristallebenen
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Loops sind im Prinzip zu einem Kreis gebogene Versetzungen ("disiocation loop"), also
zweidimensional. In Entsprechung zur Stufenversetzung ist beim "Frank-Loop"1 zwischen
zwei Gitterebenen in einem begrenzten Bereich eine weitere eingeschoben, sogenannter
"interstitial loop", oder es fehlt ein Stiick einer Ebene, sogenannter "vacancy loop". Diese
Loops entstehen durch planare Agglomeration von Leerstellen bzw. Zwischengitteratomen
in einer Gitterebene. Der Burgersvektor steht senkrecht auf der Ebene des Loops. Loops
kénnen ebenso wie Versetzungen durch ihren Burgersvektor identifiziet werden. Steht
dieser senkrecht zum abbildenden (kontrastbildenden) Strahl, so "verschwindet" der Loop

aus der Abbildung. (s. u.)

Stapelfehler und Zwillingsgrenzen sind zweidimensionale Gitterdefekte. Hier ist die
Reihenfolge der Gitterebenen ( z.B. 6er-Folge in der Grundebene von Al,O3 ) verschoben

(Stapelfehler) bzw. gespiegelt (Zwillinge) .

Poren bzw. Blasen sind dreidimensionale Gitterstérungen in Form von aus Leerstellen
gebildeten oder gasgefiiliten Hohlrdumen. In der elektronenmikroskopischen
Hellfeldabbildung sind sie als helle Punkte bzw. Flachen zu erkennen und an der Anderung

ihres Randkontrasts bei Verdnderung der Fokussierung zu identifizieren.

Ausscheidungen sind meist dreidimensionale Gitterstérungen in Form von Einlagerungen
von Nicht-Gitter-Material (z. B. nach der Stéchiometrie Ulberschiissigem Aluminium in
Al5Og) im Kristallgitter. Im Gegensatz zu Loops ist ein Verschwinden aus der Abbildung
unter bestimmten Abbildungsbedingungen nicht méglich. Im Elektronenbeugungsbild
zeichnen sich diese gitterfremden sekundéren Phasen durch eine der Matrixstruktur

tiberlagerte Uberstruktur von Reflexen aus.

Amorphisierung ist die vollstdndige Zerstérung der Gitterstruktur. Das verbleibende Material
hat keine regelmaRige Anordnung und somit keinen Kristallcharakter mehr (vergleichbar
einem Glas). In der Elektronenbeugungsabbildung ist nurmehr ein verwaschener Mittelfleck

zu sehen.

Bei den Unteisuchungen im Zusammenhang dieser Arbeit wurden vor allem Loops, Blasen und

bei Siliziumkarbid auch Amorphisierung festgestellt. Eine Zunahme von Stapelfehlern durch

die Bestrahlungen konnte nicht beobachtet werden. Metallische Ausscheidungen, wie

1 Charakteristikum dieser meist durch Bestrahlung enstehenden Loops ist ein einheitlicher
Burgersvektor liber die gesamte Looplénge. Im Gegensatz dazu gibt es auch Loops mit tiber die
Looplénge variierendem Burgersvektor.
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gelegentlich in der Literatur bei Al,O3 erwéhnt, waren nur ganz vereinzelt zu erkennen und
traten nach Bestrahlung nicht vermehrt auf.

In Verbindung der Hellfeldbilder mit den entsprechenden Elektronenbeugungsbildern wurden

die folgenden Mdglichkeiten der elektronenmikroskopischen Analyse benutzt;

- Bestimmung der Materialbeschaffenheit:

Ein kristallines Material ergibt ein Beugungsdiagramm aus Punkten bzw. Linien
<Hei-70>,<EDI-75> , amorphe Probenbereiche sind an Beugungsdiagrammen in Form
verwaschener Flecken zu erkennen.

- Bestimmung der Habitusebenen von planaren Gitterstérungen ( Loops)

Wird eine Probe so gekippt, daB bestimmte planare Gitterstbrungen als diinne Linien
erscheinen, so liegt deren Normale in der betrachteten Ebene und kann bestimmt werden,
falls im Beugungsdiagramm Punkte in der gleichen Orientierung erscheinen.

- Bestimmung des Burgersvektors von Frank-Loops

Durch Vergleich von mindestens zwei Zweistrahlsituationen kann der Burgersvektor eines

Frank-Loops bestimmt werden (s. u.) <EDI-75>,

Unter alleiniger Verwendung von Hellfeldbildern von Flach- und Sandwichproben wurden
GroRe und Zahl von Loops und Blasen unter Zuhilfenahme eines halbautomatischen
Auswertegerits ( MOP-123, Fa. Kontron ) bestimmt.

An Hellfeldbildern von Sandwichproben wurde die Tiefenlage der verschiedenen Schadigungen
festgestelit.

5.2 Ein Hilfsprogramm zur Loopanalyse

Als Erweiterung der zur Verfiigung stehenden WMittel und zur Vereinfachung und
Automatisierung bewéhrter Methoden wurde zur Auswertung der Beugungsbilder mit Hilfe der
Punktabstdnde ein einfaches BASIC-Programm geschrieben, das zu verschiedenen
Kristallsystemen die Gitterebenenabstdnde ausrechnen und zu einem gegebenen
Beugungsbild den Punkten die entsprechenden Gitterebenen zuordnen und die Strahlrichtung
(Zonenachse) ausrechnen kann.

Zur Bestimmung der Burgersvektoren von Frank-Loops wurde das Programm um eine Winkel-
berechnung erweitert. Werden Loops bei der Betrachtung so gekippt, daB ihr Burgersvektor
senkrecht zum abbildenden Reflex im Zweistrahlfall steht, so ist ihr Kontrast Null, das heift,

der Loop verschwindet in der Abbildung.
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Hat man also zwei unter verschiedenen Winkein aufgenommene Bilder derselben Probe, auf
den ein bestimmter Loop verschwindet, so kann man, da ja der Burgersvektor auf den beiden
"zweiten Strahlen" senkrecht stehen muB, diesen aus dem Kreuzprodukt dieser
Strahlrichtungen bestimmen. Aufgrund der kristallographischen Symmetrien und den daraus
resultierenden verschiedenen mdglichen Zuordnungen von Strahlrichtungen zu einem Beu-
gungsbild ergeben sich allerdings mehrere "mégliche Burgersvektoren”. Durch Vergleich der
Winkel zwischen den zu diesen méglichen Strahlrichtungsparchen gehérigen Zonenachsen und
dem tatséchlichen Winkel zwischen den beiden Betrachtungsachsen lassen sich dann aber ein
bzw. mehrere &quivalente ( z. B. [1 0 0] und [010] ) tatsdchliche Burgersvektoren
identifizieren,

Dabei wird der Winkel ¢ zwischen den Betrachtungsachsen in einem Dreh-Kipp-Probenhalter
(wie folgt berechnet:

Es sei x die erste, y die zweite Beobachtungsachse ( vgl. die umseitige Zeichnung ), der
Probenhalter wurde zuerst um den Winkel o aus der Senkrechten gekippt, dann um den

Winkel & gedreht und in den Winkel B zur Senkrechten gekippt.

Abb. 5.3 Geometrie der Kippachsen

Es gelten dann die Beziehungen:
cosaw =h/x cosB=hly tana=ah tanB = b/h 6.1

woraus folgt:
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a=tano xh b=tanB xh x=h/cosa y=h/cosB 5.2)

mit (Sinussatz)

c2=1a2+b2-2xaxbxcosd ‘ 5.3
und
c?=x2+y*2 42X %y xCOS € 5.9
folgt:

tan? o x h? + tan? B &« h? - 2 % tano. « tanfl « h? x cos 8 - h? / cos? o - h? / cos? B
COSE = (5.5)
-2 h?/ (cos o % cos f3)

) 2
sin® a-cosfl  sin‘f-cosa . . cosff cosa
=%( ’B+ A —2.sin a-sin B-cosd- h_ )
cosa cosf cosa cosf

a2 _ . tnl A .
=%.((sm a-1) cos,B+(s1n p£-1) Cosa—-z'sina-sinﬂ- cos6)
cosa cosf

1
= -w- % (-cOSO % COSB -cOS B 4 COS 0L -2 xsin O % sin B % cos d)
2

damit ist mit;
cos € = cos & % cos B + sin o % sin B % cos & (5.6)

der Winkel zwischen den Betrachtungsachsen festgelegt.
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5.2.1 Beispiel einer Burgersvektor-Bestimmung an Loops in AloO4

Die folgenden Bilder sind mit 100.000-facher VergréBerung (fotografisch zweifach
nachvergréBert) in AloOg (implantiert mit 1019 lonen / m?) unter verschiedenen Betrach-
tungswinkeln aufgenommen1. Die erste Aufnahme entstand in der Absicht, mdglichst alle
vorhandenen Loops in gutem Kontrast zu zeigen. Die beiden folgenden sind unter Zwei-
strahlibedingung mit Zonenachsen von [0 1 0] und [-11 8 2], und mit zwei verschiedenen kon-
trastbildenden Reflexen, ndmlich [0 0 3] und [-2 -2 3] aufgenommen.

Auf diesen beiden Reflexrichtungen steht der Vektor [-1 1 0] senkrecht. Dieser kann daher
Loops, die in den beiden letzten Bildern auRer Kontrast sind, d. h. verschwinden, als
Burgersvektor zugeordnet werden, Als Beispiel sind Loops in Abb. 5.3 mit "A" und "B" markiert.
Diese verschwinden in den beiden anderen Bildern, haben also den Burgersvektor [-1 1 0].

Zur Kontrolle von Lage und Richtung der Probe dient der Kontaminationsfleck in der rechten

unteren Ecke.

Abb. 5.4 Loops in AloO3 nach Implantation von 1019 [onen / m bei 200°C

Die mit "A" und "B" bezeichneten Loops sind nur hier deutlich sichtbar.

I Die Erlduterung hier erfolgt an fiir das besprochene Material untypischen bis zu 100 nm
groflen Loops, da diese leichter in ihren verschiedenen Erscheinungsformen
darzustellen sind.
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Abb. 5.6 Loops in AloOg nach Implantation von 1019 lonen / m? bei 200°C
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6 Ergebnisse
6.1 Eindringtiefen und Strahlenschiden in der Darstellung an Sandwichproben

Bei der Betrachtung der Eindringtiefen der lonen und der Tiefenverteilung der Strahlenschéden
mit Hilfe der Sandwich-Priparate darf der unterschiedliche Charakter der Kurven der
Schidigungs- und Implantationsprofile nicht aus dem Auge verloren werden. Wéahrend das
Schidigungsprofil ( im wesentlichen unabhéngig von der betrachteten Werkstoffart ) bereits
dicht hinter der Oberfliche eine nennenswerte Hohe (etwa ein Sechstel des Maximums )
erreicht, ist die Tiefenverteilung der implantierten lonen im Werkstoff auf ein schmales Band
von weniger als 0,4 um Breite beschrénkt. ’

Eine Verdnderung der implantierten Dosis um den Faktor 10 hat daher ganz unterschiedliche
Folgen in der schmalen Zone der Implantation und der breiteren, teils vorgelagerten Zone der
Atomverlagerungen.

Mit einer Verzehnfachung der Implantationsdosis steigt die Anzahl der Verlagerungen in dieser
"Vorzone" auf einen Wert in der GréRenordnung des Maximums der jeweils niedrigeren
Dosierung. Die Konzentration der implantierten lonen dagegen bleibt auf den ersten 0,4 pm
Tiefe fast gleich Null; erst durch den bei héchsten Dosiswerten auftretenden (d. h. erst hier zur
Bedeutung kommenden ) Sputtereffekt schiebt sich der Bereich eingelagerten Heliums bei den

SiC-Proben scheinbar nach vorne.

Eine besondere Schwierigkeit ergibt sich bei der Auswertung der Eindringtiefen aus dem
Abdiinnverhalten der Sandwichproben in der lonendiinnung.

Da der durch die Konstruktion dieser Proben bedingte Mittelspalt mit Kunstharz geringerer
Widerstandsfdhigkeit gegen den Sputterabtrag geftillt ist, werden die Kanten dieses
Mittelspalts, die als ehemalige Probenvorderfliche die Bezugslinien fiir die Messung der
Eindringtiefen darstellen, bevorzugt abgediinnt. Dies umso mehr, wenn das Material dicht
hinter der Oberflache durch die Strukturverdnderung infolge der Bestrahlung geschwiécht ist.
Dadurch kann sich die Spaltkante bis hin zum Verschwinden der geschidigten Zone in die
Probe hinein verschieben.,

Es ist daher im Zweifelsfall notwendig ( nach einer Uberpriifung der tatséchlichen Eindringtiefe
an einer vollstdndig erhaitenen Stelle ( vgl. Kap. 4 ) ), die Tiefenlage der verschiedenen
Schidigungszonen an der im allgemeinen gut erkennbaren Hinterkante des meistgeschidigten
Bereichs abzumessen und auf die Vorderkante umzurechnen.

Dies ist natiirlich nur dort allgemein anwendbar, wo kein messbares Schwellen stattfindet. Bei

Proben mit durch Schwellen stark verbreiterter Implantationszone kann so nicht mehr sicher

-85 -




auf die Breite der vorgelagerten Zone geschlossen werden, es ist dann erst eine Abschitzung
des Schwellens anhand vollstdndig erhaltener Zonen ( z. B. an Lochréndern ) notwendig.

Es ist der besondere Vorteil der Sandwichproben, die Lage einzelner Defekte in der Tiefe der
Probe genau zu bestimmen und damit die prézise Zuordnung zu bestimmten Schédigungsraten
und Implantationsdichten zu ermdglichen. Dabei miissen generell die Effekte der zwei
unterschiedlichen Einfllisse "Implantation" und "Schédigung" unterschieden werden, deren
Profile im Material durchaus verschieden sind (s. u.) . Die Bestimmung der Natur der
Gitterschéden, insbesondere der Art, Lage und Orientierung von Loops ist dagegen bei diesen
Proben wegen der geringen Breite gleichmiBig geschadigter Bereiche im allgemeinen nicht
mdglich, sie sind daher im folgenden ganz allgemein als Defekte bezeichnet. Desgleichen
kdnnen sehr schmale amorphisierte Zonen ilibersehen werden, da ihr EinfluB im Bereich selbst
der kleinsten Feinbereichsbeugungsblenden von den benachbarten kristallinen Zonen
unterdriickt wird. Zur n#heren Untersuchung dieser Problemstellung wurden in die

entsprechenden Zonen zielgediinnte Flachproben verwendet (s. u.) .

6.1.1 Ergebnisse der SiC Proben

Im untersuchten Bestrahlungsparameterbereich der Sandwich-Proben von 3 « 1020 pis 3 «
1022 Jonen / m2 zeigt sich eine deutliche Zunahme und Ver&nderung der Strukturschiden mit
zunehmender lonendosis. Ein EinfluB der unterschiedlichen Bestrahlungstemperaturen von
200 und 800° C ist bei den weniger bestrahiten Proben kaum festzustellen, dieser steigt aber
mit zunehmender Dosis. Bei allen Dosen neigen die Defekte dazu, mit zunehmender
Temperatur zu gréBeren Komplexen zu agglomerieren.

Die folgende Auflistung von Beobachtungen und Messungen ist hier, wie auch bei den
folgenden Materialien nach der maximalen lonendosis der jeweils untersuchten Proben sortiert.
Abb. 6.1 zeigt beispielhaft die Gegeniiberstellung der theoretischen Implantations- und
Schadigungsprofile und der tatsichlichen Schidigung einer mit 3 « 1021 lonen/m?2 bei 800° C
implantierten Probe in einem Bild einheitlichen MaRstabs., Auf diesem Bild sind
zweidimensionale ("black dots") und dreidimensionale (Blasen) Schidigungen zu erkennen.
Ebenso wie hier ist in allen folgenden Bildern versucht worden, das fiir die jeweilige Dosis
typische Schédigungsbild an einer Stelle mit méglichst gut erhaltener Probenvorderkante zu
photographieren um die Auswirkungen der Implantation direkt darzustellen.
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Abb. 6.1 SIC nach Implantation von 3 « 1021 fonen / m2 bei 800° C (100.000-fach)

Die Tiefenlagen des geschédigten Bereichs und des schmaleren Blasenbereichs

entsprechen den Lagen der in den darliberliegenden Kurve dargestellten

Schédigungs- und Implantationsdosis. Der Scheitelpunkt der Implantationskurve
liegt fiir diese Dosis bei 23,3 At-% Helium; der der Schédigungskurve bei 6,2 dpa.

Die Profilkurven in dieser Gegeniiberstellung sind fiir alle lonendosen aufler
3 « 1022 lonen / m? giiltig. Bei letzterer Dosis verbietet sich der direkte Vergleich

wegen der Tiefenlageverdnderungen aufgrund des Schwellens
Sputtereffekts.

und des
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lonendosis 3 « 1020 Jonen / m2

Die Abb. 6.2 zeigt die charakteristische Erscheinung dieser am geringsten bestrahiten Proben
bei 200° C. Nur ein schmaler, ziemlich scharf definierter, Streifen von etwa 0,12 pym Breite
weist eine erkennbare Strukturverdnderung auf. Hier zeigen sich sehr kleine schwarze Punkte
in dichter Anordnung. Wegen der hohen Konzentration dieser Defekte, die eine Z&hlung nicht
mehr zuldBt, kann ihre Dichte nur mit > 1016 / cm3 abgeschatzt werden. Breite und Lage
dieses Streifens entsprechen im Vergleich mit den Erwartungen der Theorie einer Zone von
mindestens 1,5 Atomprozent1 implantierten Heliums. Spannungslinien in den betroffenen
Bereichen werden je nach Betrachtungswinkel etwas versetzt oder auch unterbrochen. Mit

dieser sehr homogenen Anordnung kleinster Defekte geht keine Amorphisierung einher.

15 0,62

15 4 0,716

| - , , (%] [dpa]
Abb. 6.2 SiC nach Implantation von 3 « 1020 Jonen / m2 bei 200° C ( 260.000-fach )
Am Rand sind die Werte von Implantation (in At.% He) und Schédigung (in dpa) fiir
Beginn und Ende des Schadigungsstreifens aufgetragen. Der Pfeil zeigt die

Einstrahirichtung der Helium-lonen ( auch in den weiteren Bildern ).

1 Diese und alle folgenden Prozentangaben fiir die Implantation sind auf die Targetdichte
bezogen. 1,5% Helium heifit hier also, daB in einem schmalen Bereich theoretisch auf
hundert Targetatome 1,5 Heliumatome implantiert sind.
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Dieser schmale Streifen entspricht dem schmalen Band hochster Implantation
( lonenimplantation ohne Sputtering ) in Abb. 6.11 . Ein Zusammenhang mit der breiteren Zone
der Verlagerungen ist nicht zu erkennen.

Zwischen diesem Streifen und der Vorderkante der Probe ist keine Strukturverdnderung
feststellbar. Gelegentlich auftretende leichte Kontraste erscheinen beim Kippen der Probe auch
weit hinter dem Reichweitenbereich der lonen, sind also nicht bestrahlungsbedingt.

Die bei 800° C bestrahlten Proben weisen einen breiteren ( ca. 0,5 um ), weniger scharf
begrenzten, Defektstreifen auf. Innerhalb dieses Streifens zeigen sich grdRere

Defektagglomerate in dunklem Kontrast.

lonendosis 3 « 1021 lonen / m2

Diese mit zehnfach h&herer Dosis implantierten Proben zeigen bereits ein wesentlich
komplizierteres Schadigungsbild. Dieses 14/t aufgrund der gleichmaRBigen Abgrenzungen der
verschiedenen Schadenszonen eine sichere Zuordnung der einzelnen Defektarten zu
Bereichen bestimmter Schidigung zu.

Die bei 200°C bestrahlten Proben sind erkennbar geringer geschédigt als die bei h&heren
Temperaturen implantierten,

Die Zone deutlicher Schédigung erreicht eine Breite von ca. 0,25 ym und liegt, wie in Abb. 6.3
zu sehen, genau im theoretisch erwarteten Tiefenbereich von 0,45 bis 0,75 um. Dieser
entspricht ( vgl. Abb. 6.11 ) einer relativen lonenzahl von eiwa 0.5 / (cm » 104), das heiBt
einem Flinfzehntel des Maximums von 23 Atomprozent1. Auch hier ist also der Bereich mit
mindestens 1,5 Atomprozent Helium sichtbar geschadigt.

In dieser Zone zeigen sich zum einen Defekte als deutliche schwarze Kontraste, zum anderen
auch kieine weiBe Kontraste in der GroRenordnung von ca. 4 nm, die, dort wo die
Schadenszone auf den Rand eines weiteren Diinnungslochs stoBt, als kleine Lbcher zu
erkennen sind. Da diese in der Tiefe des absoluten Implantationsmaximums auftreten, kénnen
sie mit hoher Wahrscheinlichkeit als Helium-Blasen identifiziert werden. ( vgl. <HOJ-88>, dort

ab etwa 1 « 1022 lonen / m?.)

1 Zur Bestimmung dieser Daten wurde eine mit Hilfe des TRIM-Codes erstellte Tabelle
der Implantations- und Schidigungsprofile benutzt. Ein Vergleich der Tiefenlage eines
bestimmten Punkts mit der entsprechenden Schiidigung oder Implantation in der
Tabelle ergibt einen relativen Wert. Bei Kenntnis des Maximalwerts der entsprechenden
Bestrahlung ergibt sich daraus der absolute Wert. ( Anndherungsweise kann dieses
Verfahren einfach mit der jeweiligen Profilkurve nachvollzogen werden. )
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Abb. 6.3 SiC nach Implantation von 3 « 1021 lonen / m2 bei 200° C( 66.000-fach )

Auch bei diesen Blasen kann eine klare Begrenzung auf einen Bereich einer bestimmten

Mindestimplantation beobachtet werden. Dieser hat eine Tiefe von 0,18 ym und entspricht

damit einer Implantation von mindestens 5 Atomprozent Helium. ( Eine graphische Ubersicht
der Parameterbereiche findet sich am Ende des Kapitels. )

Abb. 6.4 SiC nach Implantation von 3 « 1021 Jonen / m2 bei 200° C (66.000-fach)

Abbau der Seitenkante an einem Diinnungsloch (s.u.)
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Am Rand von diese Zone schneidenden Dinnungsléchern kann auch die Schwéchung des
keramischen Materials durch die Strukturveranderungen beobachtet werden. An solchen
Stellen ist die Materialkante weit in den geschidigten Bereich eingezogen. (vgl. Abb. 6.4 )

Bemerkenswert ist die bei diesen, bei 200° C bestrahiten Proben, scharfkantige Abgrenzung

der Schadenszone, vor welcher bis zur Vorderkante keine weiteren Defekte festzustellen sind.

Die bei 800° C bestrahlten Proben zeigen in der Haupt-Schadenszone eher gréRere schwarze
Kontraste und schérfer abgegrenzte, eventuell ebenfalls etwas groRere, Blasen. Vor dieser
breiteren ( 0,3um ) Zone, die auch hier nicht so scharf abgegrenzt ist, wie bei den 200° C-
Proben, sind bis zur Probenvorderkante einzelne grofe ( bis zu 50 nm ) schwarze Defekte zu
beobachten. (vgl. Abb. 6.5)

Die Tiefenausdehnung der Zone schwarzer Kontraste entspricht einer Implantation von
mindestens 1 Atomprozent Helium; die der Blasenzone (0,2 um) einer implantation von
mindestens 4 Atomprozent. Die Ausbildung der Schaden wird demnach von der h&heren

Bestrahlungstemperatur beglinstigt.

Abb. 6.5 SiC nach Implantation von 3 « 1027 lonen / m? bei 800° C (66.000-fach )

Bei keiner dieser mit 3 « 1021 lonen / m2 implantierten Proben konnte eine Amorphisation
nachgewiesen werden. Es ist allerdings zu beachten, dal® eine eventuell vorhandene
amorphisierte Zone, wesentlich schmaler als die kleinste Feinbereichsbeugungsblende, im
Beugungsbild fast ohne EinfluR bliebe. Nur die Betrachtung von Flachproben kann hier

sicherere Ergebnisse liefern.
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Um ein genaueres Bild von der Verteilung und GréBe der beobachteten Heliumblasen zu
bekommen, wurde tber ein stark vergroRertes Bild des Blasenbereichs (das heilt der hinteren
0,18 um des Schédigungsbereichs ) einer mit 3 « 1021 lonen / m2 bei 800° C implantierten
Probe ein Raster mit insgesamt neun Bereichen von 0,02 ym Tiefenausdehnung gelegt und die
darin gelegenen Blasen mit Hilfe des MOP nach Zahl, maximalem Durchmesser und
Schnittfliche mit der Beobachtungsebene ausgewertet, Die Ergebnisse in der folgenden
Tabelle zeigen zwei gegenliufige Mechanismen:

Zun#chst wichst die Blasenzahl mit zunehmender Tiefe, also zunehmender Implantation. Sie
erreicht jedoch in der Mitte des Bereichs einen Héhepunkt und nimmt dann zum Ende hin ab.
Dies wird durch die Agglomeration kieiner Blasen zu grbBeren Komplexen bewirkt.
Dementsprechend nimmt der Blasendurchmesser und auch die Schnittfliche mit zunehmender
Implantation immer stérker zu. Dieses Verhalten zeigen die Kurven in Abbildung 6.6 besonders
deutlich,

Abb. 6.6 Raster zur Erfassung der Blasenverteilung ( SiC, 3 « 1021 lonen / m2 bei 800° C )
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Eindringtiefe [pm] 0,58 060 062 064 066 068 0,70 0,720,74

Anzahl der Blasen ng 33 38 44 46 57 58 57 53 34

max. Durchm. day ["M] 2,1 2,17 2,12 2,40 2,40 2,50 3,13 3,20 3,80

Flache A

Tab. 6.1

[hm? 2,93 3,24 313 3,97 3,53 4,09 6,13 649898

Zahl, maximaler Durchmesser und Schnittfliche der erfassten Blasen. Die
Erfassungsbereiche erstrecken sich jeweils 10 nm vor und hinter der Bereichsmitte

Verteilung der Blasen in 5iC bei 800 °C
A dmax nEl
10.40 4.nr
9.0
8.0 | 3.5F
7.0 F
6.0 F 3.BF
5.0 +
4.0 F 2.5F
3.0 |
2.0 F 2.0F
[nm2] [nm] 6.56 0.60 0.52 0.64 0.66 0.68 0.70 0.72 0.74
Eindringtiefe [um]j
Abb. 6.7 Verteilung der Blasen im Hauptschadensbereich einer Sandwichprobe

(SiC, 3 « 1021 |onen / m2 bei 800° C )

Aus diesen Daten kann auf das Schwellverhalten des Materials infolge der Heliumimplantation

geschlossen werden,

Aus den

Probe an

Abmessungen der Rasterbereiche ergibt sich bei einer durchschnittlichen Dicke der

dieser Stelle von 50 nm ein Kasten des Volumens V von jeweils 50.000 nm3. Aus der
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Blasenzahl ng in einem Kasten ergibt sich die Blasendichte g = ng / V . Mit den jeweiligen

durchschnittlichen Blasendurchmessern rg ist dann das relative Schwellen

Sg = = « 1g3 4 8 (6.1)

Die folgende Abbildung zeigt das so berechnete relative Schwellen in % (iber den implantierten
Heliumgehalt in Atomprozent der jeweiligen Tiefenlage aufgetragen. Die Verzerrung der
Tiefenlage durch das Schwellen ist bei einem Maximalwert von ca. 2% Schwellenfiir diese
Bestrahlung noch unerheblich; eine nennenswerte Unsicherheit entsteht aber durch die

Annahme der Probendicke. Der Fehler ist daher mit 50% des jeweiligen Werts abgeschétzt.

Schwellverhalten von SiC bei 800 °C

26 T T
24 L
22 L
20

18 F v/*

16 F

]

R

1.0

Schwellen [
X
1 1
.\

08
06 |
04 N
0.2 SN (SRR N IS N SN OUNNN SO N N |
15 20 25

Implantiertes Helium [%]

Abb. 6.8 Schwellverhalten von SiC bei Heliumimplantation bei 800° C

Dasselbe Verhalten zeigt die Auswertung einer mit 3 « 1021 lonen / m2 bei 200° C
implantierten Probe., Das Raster wurde hier bis hinter den Hauptschadensbereich
durchgezogen, so daB sich am Ende wieder ein zweites kurzes Anwachsen der Blasenzahl und
ein Sinken der BlasengréBe ergibt. Das Schwellen errechnet sich entsprechend nach
Gleichung (6.1).
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Diese Daten zeigen ein fast linear mit der implantierten He-Menge zunehmendes Schwellen.
Im Vergleich der Abbildungen 6.8 und 6.11 ist keine Temperaturabhéngigkeit des Schwellens

zu erkennen,

Abb. 6.9 Raster zur Erfassung der Blasenverteilung ( SiC, 3 « 1021 jonen/m2 bei 200° C)

Eindringtiefe [um] 0,58 0,60 062 064 066 068 0,70 0,720,74 0,76

Anzah| der Blasen ng 14 28 40 55 51 42 37 44 51 33

max. Durchm. dpypa [nm] 1,63 1,95 215 227 242 2,71 3,62 3,342,64 217

Flaiche A [nm?] 1,35 2,39 2,37 2,66 3,34 4,84 966 7,774,34 2,21

Tab. 6.2 Zahl, maximaler Durchmesser und Schnittflache der erfassten Blasen. Die

Erfassungsbereiche erstrecken sich jeweils 10 nm vor und hinter der Bereichsmitte.
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Verteilung der Blasen in SiC bei 200 °C

A dmax Ng
i

10 4.0 F 60F
9} )
8 F 3.5 50
T a0t

6F 40
sk 2.5k

4 30
JL 20F

2F s L 20f
1._ 4
ob 1.0L 4g

0.58 0.60 0.2 0D.64 0.66 0.68 0.70 0.72 0.74 0.76

r—
=
=

N

—

=
3

—

Eindringtiefe [pm]

Abb. 6.10 Verteilung der Blasen im Hauptschadensbereich einer Sandwichprobe
(SiC, 3 « 1021 lonen / m2 bei 200° C )

Schwellverhalten von SiC bei 200 °C

2.6 o
2.4
2.2 F
2.0 F
Y 1.8
;‘ 1.6
@ 1.4
S )
2
S 1.0
vl 0.8
0.6
0.4
0.2
0.0

S 10 15 20 29
Implantiertes Helium [%]

Abb. 6.11 Schwellverhalten von SiC bei Heliumimplantation bei 200° C
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lonendosis 3 « 1022 Jonen / m2

Diese Dosis stellt einen Grenzwert fir die Anwendbarkeit der Sandwich-Proben aus den hier
untersuchten Materialien dar. Bei der Temperatur von 800° C ist bei SiC die Grenze sogar
Uberschritten, da durch das Schwellen der implantierten Schicht diese und die davorliegenden
Materialbereiche abgesprengt werden. Der (brigbleibende Rest ist nicht mehr fir
vergleichende Untersuchungen mit Bezug auf eine bestimmte lonendosis verwendbar und
erschwert wegen der notwendigerweise erhthten Mittelspaltbreite auch die Préparation als
Sandwich.

Die bei 200° implantierten Proben zeigen von der Probenvorderkante bis zum Ende der
implantierten Schicht, und damit der sichtbaren Strukturverdnderungen, vier deutlich

abgrenzbare Zonen. (vgl Abb. 6.12)

Abb. 6.12 SiC nach Implantation von 3 « 1022 lonen / m2 bei 200° C ( 66.000-fach )

- Eine etwa 0,4 bis 0,5 ym tiefe Zone ab der Vorderkante mit eindeutig kristalliner Struktur,
aber Schédigungen in Form von schwarzen Defekten von bis zu 20 nm Durchmesser. Bei
einer maximalen Implantation von 132 Atomprozent reicht der Bereich von mindestens 1,5
Atomprozent Helium bei diesen Proben bis zu der durch Sputtering ins Material

verschobenen Vorderkante.
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- Eine 0,07 bis 0,1 um tiefe Zone von wahrscheinlich amorpher Struktur mit ldnglichen
Hohirdumen quer zur Strahirichtung. Diese sind etwa 1 - 3 nm breit und am hinteren Ende
dieser Zone bis zu 50 nm lang. lhre Gr6Be nimmt mit der Probentiefe zu. Diese Zone ist
sowohl in der theoretisch berechneten Implantation als auch in den beobachteten
Schéadigungen der Hauptschadenszone der ndchstniedrigeren Bestrahlungen vergleichbar.

- Dann folgt die meistimplantierte Zone von 0,2 bis 0,25 um Tiefe. Hier ist das Volumen der
sichtbaren Hohlrdume grofer als das des verbleibenden Strukturmaterials. Das implantierte
Helium ( maximal 132 Atomprozent ) bildet groBe unregeiméfRige Blasen von bis zu 150 nm
Durchmesser, Die Struktur ist eindeutig amorph, das Material sehr stark geschwécht; bei der
Préparation neigen diese Bereiche dazu, bevorzugt abgediinnt zu werden und vorzeitig zu
verschwinden. Es ist sehr zweifelhaft, ob eine Praparation von Flachproben in diese Tiefe
ein représentatives Ergebnis bringen kann, da bei solchen Proben das blasige schwache
Material nicht von umliegenden ungeschédigten Bereichen gehalten werden kann. Bei den
im Rahmen dieser Arbeit praparierten Flachproben ist es nicht gelungen, einen im
Beugungsbild als rein amorph erkennbaren Bereich mit diesen groBen Blasen zu erhalten,
eine stiitzende kristalline Schicht im selben Bereich ist immer vorhanden.

- Die letzte Zone entspricht der zweiten. Auf einer Tiefe von weiteren 0,1 bis 0,15 pm werden
die Hohirdume aliméahlich kleiner bis zum Ende der Schédigung. Nur diese mit hdchster
Dosis bestrahlten Proben haben aufgrund des Sputterings und der entsprechenden
Verschiebung der Implantationskurve einen erkennbaren Verlauf an der hinteren Kante der
Implantationszone. ( vgl. Abb. 6.11)

Die gesamte Schadenszone ist an den zur Messung geeigneten Stellen mindestens 0,9 pm tief
und somit deutlich tiefer als die nach dem Modell zu erwartenden maximal 0,8 ym. Der
Unterschied resultiert aus dem Schwellen der meistgeschédigten Zone. Unter der Annahme,
daR das Schwellen im wesentlichen auf diese Zone beschrinkt ist, ergibt sich bei Beibehaltung
der anderen TiefenmaRe eine theoretische Dicke dieser Zone von 0,1 pm. Das entspricht
einem auf diese Zone begrenzten Schwellen von etwa 100 %. Die urspriingliche Lage dieser
Zone ist dann in der Tiefe von etwa 0,75 bis 0,85 um. Dies ist der Bereich, der mit mindestens

100 Atomprozent Helium implantiert wurde.

Die beobachteten Ergebnisse dieses Kapitels sind in einem Schaubild zusammengefait:

Die folgende Abbildung 6.13 stellt die Parameterbereiche der bei diesem Werkstoff
beobachteten Schaden dar. Die bei 600°C und bei 3 « 1022 lonen / m2, 800° C
eingezeichneten Ergebnisse sind nicht so gut abgesichert wie die restlichen, da hier nur
Flachproben zur Verfigung stehen. Auf der Ordinate dieser Graphik sind neben der

Implantationsdosis in lonen / m? der entsprechende maximal implantierte Heliumgehalt in
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Atomprozent und die maximale Schidigung in dpa aufgetragen. Dieser verlduft im oberen
Bereich wegen des Sputterabtrags nicht mehr proportional der Implantationsdosis. ( vgl.
Abb. 6.13)

Parametsriibersicht der Defekte in SiC

He  lonen
dpa | A% | m? y
47 132
i 7/ 1 - . % c
2 2 8 o o
10°° L / Z & = ? =
10 F 7 o & g3 ©
e / % S ‘I& % % o
A ¢ EUU ¢
A s N4
O} - 7
2 b é g < | Z %
0,1L 0 ] 8
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L | 0" ° L oy o I
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Implantationstemperatur in "C

Abb. 6.13 Parameterbereiche der verschiedenen Schidigungsformen bei SiC
Die als ungefiilite Késten dargesteliten Werte beruhen auf der Auswertung von
Flachproben; die schraffierten auf Sandwichproben. ( Aus der Lage der Werte
von Flachproben darf kein Schwellenwert fiir den Beginn eines Effekts
abgeleitet werden, da die Tiefenlage der untersuchten Bereiche dafiir zu
unsicher ist. )
Die neben der totalen Implantationsdosis aufgetragenen Werte fiir implantierten
Heliumgehalt in Atomprozent und Schidigung in dpa sind die zu der jeweiligen

Dosis gehérigen Maximalwerte.
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6.1.2 Ergebnisse der AlpO3 Proben

Auch bei diesem Material zeigt sich im untersuchten Bestrahlungsparameterbereich von 3 «
1020 bis 3 « 1022 jonen / m2 eine deutliche Zunahme und Verdnderung der Strahlenschéden
mit zunehmender lonendosis. Der EinfluB der unterschiedlichen Bestrahlungstemperaturen von
200 und 800° C ist bel den weniger bestrahlten Proben kaum festzustellen, steigt mit
zunehmender Dosis, ist aber nicht so extrem wie bei den SiC Proben; es kommt nicht zur
Abldsung ganzer Schichten, Wie bei SiC neigen die Defekte, insbesondere die Kavitdten dazu,
mit zunehmender Temperatur zu gréReren Komplexen zusammenzuwachsen. Der um 760°
niedrigere Schmelzpunkt steht sicher im Zusammenhang mit der runderen Form und hdheren
Beweglichkeit der Blasen.

Eine zusétzliche Schwierigkeit bei der Auswertung ergibt sich aus der schlechten elektrischen
Leitfahigkeit von AlpO3. Die Proben missen daher, um Aufladungen zu vermeiden, vor der
elektronenmikroskopischen Untersuchung mit Kohle bedampft werden. Diese Kohleschicht
zeigt zuweilen irrefiihrende helle Kontraste im Hellfeldbild, die bel fliichtiger Betrachtung leicht
fur kleine Kavitdten gehalten werden kdnnen. Echte Blasen miissen von diesen Kontrasten
unterschieden werden.

Abb. 6.14 zeigt beispielhaft die Gegeniiberstellung von theoretischem Implantationsprofil und
tatsachlicher Schadigung einer mit 3 » 1022 lonen / m2 bei 200° C implantierten Probe in
einem Bild einheitlichen MaBstabs.

Die Probenvorderkante ist bei dieser Probe bereits etwas abgetragen; allgemein ist bei den
Oxidkeramiken wegen des schlechteren Diinnverhaltens nur in Ausnahmeféllen ein gut

sichtbarer Schadenshereich einschlieBlich einer erhaltenen Vorderkante zu photographieren.

Die weiteren Ergebnisse folgen in der Reihenfolge der lonendosis der Proben.
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Implantation und Defekte bei Al O,
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Abb. 6.14 Al>Og3 nach Implantation von 3 « 1022 Jonen / m2 bei 200° C ( 100.000-fach )

Die Lage des geschéadigten Bereichs entspricht der Schadigungskurve, die des
schmaleren Blasenbereichs entspricht der Lage der in der darliberliegenden Kurve
dargestellten Implantationsdosis. Der Scheitelpunkt der Implantationskurve liegt fiir
diese Dosis bei 165 At-% Helium; der der Schadigungskurve bei 75 dpa. Diese
Profilkurven gelten fiir alle hier behandelten lonendosen. Allein bei den bei 800° C

mit 1022 lonen/ m? bestrahlten Proben muR eine nennenswerte Verschiebung der
Tiefenlagen durch Schwellen beachtet werden.
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lonendosis 3 « 1020 lonen / m2

Die Abb. 6.15 zeigt die charakteristische Erscheinung der Vorderkante dieser am geringsten
bestrahiten Proben bei 800° C. Ein bis zu 0,3 ym breiter Streifen ist dicht mit etwa 10 nm
groBen Defekten besetzt. Breite und Lage dieses Streifens entsprechen im Vergleich mit den
Erwartungen der Theorie einer Zone von mindestens einem Zehntel der maximalen
Implantation, also 0,17 Atomprozent implantierten Heliums, bzw. einem Viertel der maximalen
Schédigung, d. h. 0,19 dpa. Zwischen diesem Streifen und der Vorderkante der Probe ist keine
auf die Bestrahlung zuriickfiihrbare Strukturveridnderung feststellbar ( Das Erscheinungsbild
des unbestrahlten Aluminiumoxids ist etwas vielfiltiger als das des Siliziumkarbids. Die hier

auftretenden Kontraste erscheinen beim Kippen der Probe auch in unbestrahiten Bereichen ).

Abb. 6.15 Al,O3 nach Implantation von 3 » 1020 lonen / m2 bei 800° C ( 132.000-fach )
Der Pfeil zeigt die Einstrahlrichtung der Helium-lonen ( auch in den weiteren
Bildern ).
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Die bei 200° C bestrahlten Proben zeigen einen etwas schmaleren ( ca. 0,25um ) Defekt-
streifen. Dieser weist keine erkennbaren Unterschiede zu dem der heien Proben auf.

Die Schwelle fiir das Entstehen von sichtbaren Defekten liegt bei diesem Material demzufolge
etwas niedriger als bei SiC.

Bei den Proben dieser Dosis ist kein eindeutiger Zusammenhang mit der Form der Kurve der
Verlagerungen festzustellen.

Bei dieser lonendosis zeigen sich weder Blasen noch amorphe Bereiche.

lonendosis 3 « 1021 lonen / m2

Die Aufteilung des geschadigten Bereichs in klar abgegrenzte Zonen ist hier nicht so einfach
wie bei SiC, da der gesamte Bereich bis an die Vorderkante dicht mit schwarzen Kontrasten
besetzt ist. Offenbar ist der urséchliche Mechanismus fiir diese Black Dots nicht nur mit der
Implantation sondern auch mit der Schiadigung ( dpa ) im Zusammenhang, da nur diese bis

nahe an die Vorderkante wirksam ist und bei dieser Dosis bereits auf der ganzen Tiefe die

obengenannten 0,19 dpa Uberschreitet.

Abb. 6.16 Al,03 nach Implantation von 3 « 1021 Jonen / m2 bei 200° C ( 100.000-fach )
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In einem sehr schmalen Band von etwa 0,1 um Tiefe sind bei den bei 200°C implantierten
Proben sehr kleine Blasen zu erkennen. Diese haben einen Durchmesser von hichstens 2 nm ;
agglomerieren aber im Gebiet hochster Implantation zu gréfReren Hohlgebilden.. Der Bereich
entspricht einer Implantation von mindestens 12 Atomprozent Helium.

Bei den bei 800°C implantierten Proben ist dieser Bereich etwas breiter (0,12 ym ) und die
Blasen agglomerieren in ldnglichen Gruppen. Der betroffene Bereich entspricht einer

Implantation von mindestens 10 Atomprozent Helium.
Amorphisation tritt bei keiner dieser Proben auf.

Die Auswertung einer mit 3 = 1021 lonen / m2 bei 200° C implantierten Probe zeigt dasselbe
Blasen-Verhalten wie bei entsprechenden SiC-Proben. Das Raster wurde auch hier bis hinter
den -sehr viel schmaleren - Hauptschadensbereich durchgezogen, so daf sich am Ende
wieder ein zweites kurzes Anwachsen der Blasenzahl und ein Sinken der Blasyengrb'Be ergibt.
Das Schwellen errechnet sich entsprechend nach Gleichung (6.1). Es erreicht hier nur ein

Maximum von etwa ein Prozent.

Abb, 6.17 Raster zur Erfassung der Blasenverteilung (AloO3, 3 « 1021 lonen / m2 bei 200° C)
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Eindringtiefe [um] 066 068 0,70 0,72 0,74 0,76
Anzahl der Blasen ng 14 31 34 42 31 28
max. Durchm. d;5 [nmM] 2,19 2,12 2,53 2,81 280 2,39

Flache A [nm?] 2,51 244 423 574 4,71 2,95

Tab. 6.3 Zahl, maximaler Durchmesser und Schnittfliche der erfassten Blasen. Die

Erfassungsbereiche erstrecken sich jeweils 10 nm vor und hinter der Bereichsmitte.

Verteilung der Blasen in Al O, bei 200°C

dmax nB
3.2p S0
3.0
5 gk 40
2.6

30
2.4F
2.2r 20
2.0
1.8% 10

.66 .68 .70 .12 .74 .76

[nm]

Eindringtiefe [um]

Abb. 6.18 Verteilung der Blasen im Hauptschadensbereich einer Sandwichprobe

Diese Ergebnisse missen sehr viel vorsichtiger betrachtet werden als die der SiC-Proben, da
durch die Kohlebeschichtung der Oberfliche bei den Oxidkeramiken viele schwer von den

Blasen unterscheidbare helle Kontraste entstehen. Nur die Zunahme dieser Kontraste im

(AlxO3, 3 « 1021 lonen / m2 bei 200° C )

Schadensbereich ist erfassbar!
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Schwellverhalten von Al ,O; bei 200 °C

Schwellen [%]

Implantiertes Helium [%6]

Abb. 6.19 Schwellverhalten von Al,O4 bei Heliumimplantation bei 200° C

lonendosis 3 « 1022 lonen / m2

Bei dieser Dosis zeigt sich ein signifikanter Unterschied zwischen den bei 200° und den bei
800° C implantieten Proben. insgesamt erscheinen diese weniger geschidigt als die
entsprechenden SiC-Proben; das unterschiedliche Verhalten bei den zwei Temperaturen gibt
einen deutlichen Hinweis auf die Ursache fiir das Absprengen der Vorderschicht bei heiR

implantiertem Siliziumkarbid.

Die bei 200° C implantierten Proben zeigen erwartungsgemiR in der ganzen Tiefe der
geschadigten Schicht schwarze Kontraste.

Darin liegt eine bis zu 0,3 pm tiefe Schicht mit Blasen verschiedener GréRen, die zu
Komplexen von bis zu 50 nm Lange agglomerieren. Die Breite dieser Zone ist nur mit
Vorbehalt auf eine bestimmte Implantation ( ca. 15 At-% ) umzurechnen, da hier sicher schon
Schwellen stattfindet.

Diese Zone ist gegeniiber dem anderen Material sehr geschwicht und wird bevorzugt
abgedtinnt ( vgl. Abb. 6.20 ), so daR am Rand des Mittelspalts eines derartigen Sandwichs
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gelegentlich noch nicht durchstrahlbare aber schon fast ganz von der Probe getrennte Streifen
zu beohachten sind. Dementsprechend diirfte auch hier die Praparation von Flachproben nur
sehr selten ein représentatives Ergebnis bringen.

Auch bei diesen Proben ist hinter der Blasenzone noch ein schmaler Bereich nur mit

schwarzen Defekten erkennbar; ein wenig wirkt sich der Sputtereffekt auch bei Al,O4 aus.

Abb. 6.20 Al,O3 nach Implantation von 3 » 1022 lonen / m2 bei 200° C ( 100.000-fach )

Die bei 800° C implantierten Proben zeigen eine wesentlich intensivere Blasenentwicklung. Der
Blasenbereich hat hier eine ( mit Sicherheit durch Schwellen erhéhte ) Ausdehnung von bis zu
0,5 pym. Es konnten hier keine so sicher vollstdndig erhaltenen Schadenszonen gefunden
werden, dal aus der Breite des ubrigen Bereichs bis zur Vorderkante auf die Breite des
Blasenbereichs hétte geschlossen werden kénnen; die GréRenordnung des Schwellens kann
hier daher nicht angegeben werden.

Die Blasen sind allgemein gréBer und runder als bei 200° C und bilden Agglomerate von
Léngen bis in den um-Bereich; auch hier werden daher vielfach ganze Schadensstreifen beim

Diinnen abgetrennt.
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Auch bei dieser maximalen Dosis tritt bei keiner der beobachteten Proben Amorphisation auf.
Auch im stérkstgeschidigten Bereich im Restmaterial zwischen groBen Blasen sind immer
noch Black Dots zu erkennen. (vgl. Abb. 6.21)

Abb. 8.21 Al,Og nach Implantation von 3 « 1022 lonen / m2 bei 800° C ( 66.000-fach )

Zur Erlduterung und Zusammenfassung der Ergebnisse folgt auch hier ein Schaubild:

Abb. 6.22 stellt die Parameterbereiche der bei diesem Werkstoff beobachteten Schéden dar.
Der auf der Ordinate dieser Graphik neben der Implantationsdosis in lonen / m? aufgetragene
entsprechende maximal implantierte Heliumgehalt in Atomprozent verlduft hier praktisch
proportional der Implantationsdosis, da der Sputterabtrag kaum ins Gewicht félit.
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Parameterilbersicht der Defekte in Al O ,
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Abb. 6.22 Parameterbereiche der verschiedenen Schédigungsformen bei Al,O3

Auf der Ordinate sind - von innen nach auBen - die Implantationsdosis, die
entsprechende maximal implantierte Heliumdosis und die entsprechende
maximale Schéadigung angegeben. Der Bereich der Black Dots bezieht sich auf
die Schadigung [dpa], der Bereich der Blasen auf die Heliumdosis, da diese sich
als die jeweils ursdchlichen Mechanismen erwiesen haben, ( Die einzelnen
Skalen sind natiirlich nur in Bezug auf die jeweiligen Maximalwerte in Uberein-

stimmung, da die Verteilungskurven verschieden verlaufen. )
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6.1.2 Ergebnisse der MgAloOy4 Proben

Bei diesem Material zeigt sich im untersuchten Bestrahlungsparameterbereich von 3 « 1020 pis
3« 1021 lonen / m2 bei 200° C die deutlichste Zunahme und Veranderung der Strukturschiden
mit zunehmender lonendosis. Schon bei 3 « 1021 lonen / m2 vereinigen sich Blasen zu
gréReren Hohlrdumen. Auch die Spinell-Proben miissen wegen ihrer geringen elektrischen
Leitfahigkeit vor der Untersuchung im TEM mit Kohle bedampft werden; so daB auch hier die
Gefahr der Verwechslung echter Materialschdden mit Oberfldchenartefakten gegeben ist.

Ein vollig anderes Verhalten zeigen die bei 800° C implantierten Proben. Hier waren bei
samtlichen untersuchten Proben aller Implantationsdosen kein charakteristisches
Schadensband zu erkennen. Der einzige Unterschied zu unbestrahiten Proben liegt in einer
gelegentlich auftauchenden Aufweitung der Korngrenzen. Dieses Verhalten findet allerdings
Entsprechungen in Untersuchungen &hnlich bestrahlter Proben in der neueren Literatur; Zinkle
<ZIN-91> findet bei mit 5 und 26 dpa bei 650° C implantieten Proben keine
bestrahlungsinduzierten Loops. Ob dieses fast véllige Fehlen von Schidigung
materialspezifisch ist oder auf einem systematischen Fehler beruht, konnte aufgrund der
geringen Probenzahl dieses nachtriglich in die Untersuchung mitaufgenommenen Materials
nicht mehr geklért werden;ein vollstindiges Wegbrechen des bestrahlten Bereichs wie bei SiC
( bei 800°C, 1022 |onen / m2 ) liegt hier nicht vor, ein solches wire bereits lichtmikroskopisch

leicht festzustellen.

Abb. 6.23 zeigt beispielhaft die Gegeniiberstellung von theoretischem Implantationsprofil und
tatsichlicher Schadigung einer mit 3 » 1021 lonen / m2 bei 200° C implantierten Probe in
einem Bild einheitlichen MaRstabs.

Die Probenvorderkante ist bei dieser Probe bereits etwa 0,3 um tief abgetragen; allgemein ist
bei Spinell infolge des sehr schlechten Diinnverhaltens nur in Ausnahmefillen ein gut
sichtbarer Schadensbereich einschlieRlich einer erhaltenen Vorderkante zu photographieren.
Die Probleme des bevorzugten Abdiinnens der Vorderkante fallen bei diesem Material
besonders ins Gewicht, da es sich wegen seiner Sprédigkeit nicht diinner als etwa 30 ym
mechanisch vorpréparieren l4Rt, andererseits aber von allen untersuchten Materialien am
langsamsten abgesputtert wird.

Die weiteren Ergebnisse folgen in der Reihenfolge der lonendosis der Proben.
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Implantation und Defekte bei MgAl O ,
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Abb. 8.23 MgAl>Oy4 nach Implantation von 3 « 1021 lonen / m2 bei 200° C ( 100.000-fach )
Die Lage des geschédigten Bereichs entspricht der Schidigungskurve, die des
schmaleren Blasenbereichs entspricht der Lage der in der dariiberliegenden
Kurve dargesteliten Implantationsdosis. Der Scheitelpunkt der Implantationskurve
liegt flir diese Dosis bei 18,2 At-% Helium; der der Schéadigungskurve bei 9,1 dpa.
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lonendosis 3 « 1020 Jonen / m2

Die folgende Abbildung zeigt die charakteristische Erscheinung der Vorderkante dieser niedrig
bestrahiten Proben bei 200° C. Ein bis zu 0,25 pm breiter Streifen ist dicht mit sehr kleinen,
hdchstens 10 nm grofen, Defekten besetzt. Breite und Lage dieses Streifens entsprechen im
Vergleich mit den berechneten Eindringtiefen einer Zone von mindestens einem Zehntel der
maximalen Implantation, also 0,18 Atomprozent implantierten Heliums, bzw. einem Drittel der
maximalen Schadigung, d. h. 0,3 dpa. Zwischen diesem Streifen und der Vorderkante der
Probe ist keine auf die Bestrahlung zuriickfiihrbare Strukturverdnderung feststellbar ( Einzelne

schwarze Kontraste treten auch in unbestrahltem Spinell regelmagig auf. ).

Bei dieser Dosis scheint die Erzeugung sichtbarer Defekte der Implantationskurve zu folgen.
Es ist auch hier kein Zusammenhang mit der Form der Kurve der Verlagerungen festzustellen.

Bei dieser lonendosis zeigen sich weder Blasen noch amorphe Bereiche.

Abb. 6.24 MgAl,04 nach Implantation von 3 « 1020 Jonen / m2 bei 200° C ( 100.000-fach )
Der Pfeil zeigt die Einstrahlrichtung der Helium-lonen (.auch in den weiteren
Bildern ).
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lonendosis 3 » 1021 lonen / m2

Wie bei Al;O3 ist der gesamte Bereich von der Proben-Vorderkante bis zum Ende der
Schadenszone gleichméRig mit schwarzen Kontrasten besetzt. Offenbar ist auch hier der
urséchliche Mechanismus fiir diese Black Dots nicht nur mit der Implantation sondern auch mit
der Schadigung ( dpa ) im Zusammenhang, da nur diese bis nahe an die Vorderkante wirksam

ist und bei dieser Dosis bereits auf der ganzen Tiefe die obengenannten 0,3 dpa (iberschreitet.

Bei MgAl;04 sind im Bereich eines bis zu 0,3 ym breiten Bands kleine ( etwa 2 nm im Durch-
messer ) Blasen zu erkennen, die in einem schmaleren Bereich etwa 0,1 ym vor Ende des
Schidigungsgebiets, also genau im Maximum der Heliumimplantation zu gréReren
Hohlrdumen agglomerieren. Der Blasenbereich ist durch diese bereits etwas aufgeweitet; die
Breite entspricht etwa dem Bereich einer Heliumimplantation von einem Elftel des Maximums,
also hier 1,6 Atomprozent. Blasen treten hier also deutlich friher auf, als bei den anderen
beiden Materialien.

Amorphisation tritt bei keiner dieser Proben auf.

Abb. 6.25 MgAlo04 nach Implantation von 3 « 1021 Jonen / m2 bei 200° C ( 200.000-fach )
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Die Auswertung einer mit 3 « 1021 Jonen / m2 bei 200° C implantierten Probe zeigt dasselbe
Blasen-Verhalten wie bei entsprechenden SiC-Proben. Das Raster wurde auch hier bis hinter
den - sehr viel schmaleren - Hauptschadensbereich durchgezogen, so daf sich am Ende
wieder ein zweites kurzes Anwachsen der Blasenzahl und ein Sinken der BlasengréBe ergibt,
deckt aber nicht den ganzen Bereich ab. Das Schwellen errechnet sich entsprechend nach
Gleichung (6.1). Es erreicht hier ein Maximum von etwa zwei Prozent. Auch hier wird die
Auswertung durch Oberflachenkontraste erschwert.

Abb. 6.26 Raster zur Erfassung der Blasenverteilung

(MgAI>0Oy4, 3 « 1021 lonen / m2 bei 200° C )
Eindringtiefe [um] 0,59 0,61 063 0865 067 069 0,71 0,73 0,750,770,79
Anzahl der Blasen ng 45 55 59 60 52 62 61 44 48 51 36
max. Durchm. dyyyax [nM] 1,53 1,68 1,85 2,03 245 255 2,55 368 2,852331,80
Flache A [nm?] 1,18 1,65 202 231 328 379 3,80 7,49 455288155

Tab. 6.4 Zahl, maximaler Durchmesser und Schnittfliche der erfassten Blasen. Die

Erfassungsbereiche erstrecken sich jeweils 10 nm vor und hinter der Bereichsmitte.
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Abb. 6.27 Verteilung der Blasen im Hauptschadensbereich einer Sandwichprobe
(MgAly0y4, 3 « 1021 lonen / m2 bei 200° C )
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Abb. 6.28 Schwellverhalten von MgAl,O4 bei Heliumimplantation bei 200° C
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Zur Erlduterung und Zusammenfassung der Ergebnisse folgt auch hier ein Schaubild:

Abb. 6.29

Der auf der Ordinate dieser Graphik neben der Implantationsdosis in lonen / m? aufgetragene

entsprechende maximal implantierte Heliumgehalt in Atomprozent verlduft hier praktisch

stellt die Parameterbereiche der bei diesem Werkstoff beobachteten Schiden dar.

proportional der Implantationsdosis, da der Sputterabtrag kaum ins Gewicht félit.

Die Werte flr 800° C entfallen, da in den so implantierten Proben keine bestrahlungs-

induzierten Schadigungen gefunden werden konnten.
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Abb. 6.29

Parameterbereiche der verschiedenen Schédigungsformen bei MgAl,Oy4

Auf der Ordinate sind - von innen nach auBen - die Implantationsdosis, die
entsprechende maximal implantierte Heliumdosis und die entsprechende
maximale Schidigung angegeben. Der Bereich der Black Dots bezieht sich auf
die Schéadigung [dpa), der Bereich der Blasen auf die Heliumdosis, da diese sich
als die jeweils ursdchlichen Mechanismen erwiesen haben. ( Die einzelnen
Skalen sind natiirlich nur in Bezug auf die jeweiligen Maximalwerte in Uberein-

stimmung, da die Kurven verschieden verlaufen. )
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6.2 Darstellung der verschiedenen Schidigungen an Flachproben

Die Auswertung der Flachproben ermdglicht die ndhere Untersuchung der einzelnen in den
Sandwichproben erkannten Erscheinungen in gréReren durchstrahlbaren Gebieten gleich-
maéaRiger Schidigung. Hier ist es daher auch mdglich aussagekriftige Feinbereichs-

beugungsbilder zu einem zu untersuchenden Gebiet zu bekommen.

Nachteil der Flachproben ist die nie vollstdndig sichere Zuordnung der untersuchten
Erscheinungen zu einer bestimmten Tiefenlage in der Probe. Auch bei interferometrischer
Kontrolle der Probendiinnung verbleibt eine gewisse Unsicherheit (iber den genauen Abtrag der

lonendlinnung.

Die Aussagekraft dieser Proben ist daher eher qualitativer als quantitativer Natur; hier mit
aufgenommene Aussagen zu GroRe und Zahl von Defekten sind stets an Sandwichproben

iberpriift worden,

6.2.1 Siliziumkarbid
Loops:

Loops bzw. Defektagglomerate sind auch in den Flachproben in den entsprechend
implantierten Zonen zu finden. Eine exakte ldentifkation dieser Schidigungen, insbhesondere
ihrer Burgers-Vektoren, ist jedoch bei SiC nicht gelungen. ( Dies ist anscheinend noch ein
allgemeines Problem; in keiner Verbffentlichung sind die bei vergleichbaren Bestrahlungen
festgesteliten schwarzen Defektagglomerate nadher definiert. ) Ihr Kontrastverhalten beim
Kippen der Probe deutet darauf hin, daB es sich um Loops handelt.

Die beiden folgenden Bilder zeigen 15 - 30 nm groRe Defektagglomerate in der der Haupt-
schadenszone vorgelagerten Schicht von mit 3 « 1022 lonen / m? bei 600° C bzw. 800° C
implantiertem SiC.

Das erste ist eine Ubersicht im MaRstab 1:66.000; das zweite im MaRstab 1:260.000; hier sind
in der dichten Anordnung von schwarzen Kontrasten die feinen Linien der Netzebenen-

abbildung zu sehen ( Betrachtungsrichtung [0 1 0]).

- 117 -




Abb. 6.31 SiC mit Defektagglomeraten ( 3 « 1022 lonen / m? , 800° C)
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Die GréRe der einzelnen Defekte ist sowohl von der Bestrahlungstemperatur als auch von der
implantierten Dosis abhidngig. Wahrend bei den bei 200° C implantierten Proben nur ein
allméhliches Anwachsen der DefektgréRe mit der Dosis beobachtet werden kann, zeigt sich bei
den 800°-Proben bei von vorn herein wesentlich héherer AnfangsgréBe auch eine deutlichere
Zunahme der GroRe. Die der folgenden graphischén Darsteliung zugrundeliegenden Daten
sind bei allen, auRer den héchstimplantierten, Proben im Hauptschadensbereich gemessen, bei
3 « 1022 |onen / m? in der Vorzone. Die eingezeichneten Fehlerspannen beziehen sich auf die
fir die jeweilige Bestrahlung typischen Defekte. Bei allen Proben treten vereinzelt auch sehr
viel gréRere ( bis 100 nm ) schwarze Kontraste auf, die aber keinen systematischen

Zusammenhang mit der Bestrahlung zeigen.

Typische GrofB3e von Defekten in SiC
60 -

586

45
40 bei 800° C

[ nm ]

35 -
30
%—{

Durchmesser

20 {

| T
10 T T

3+1020 a*1021 3+1022
Bestrahlungsdosis [ lonen / m? ]

Abb. 6.32 Anwachsen der DefektgréRe in SiC mit Temperatur und Dosis

Blasen:

Wie bei den Sandwichproben, so sind auch bei den Flachproben zwei Arten von Blasen bzw.
Poren zu unterscheiden.: Die drei folgenden Abbildungen zeigen kleine ( ca 4nm
Durchmesser ) Blasen in dichter Anordnung. Der Kontrastwechsel bei Fokusanderung (s. u. )
identifiziert sie als Hohlrdume. Das dritte Bild zeigt die Tendenz dieser Blasen, verstarkt an

Korngrenzen aufzutreten.
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Abb. 6.33/6.34 Blasen in SiC in {ber- und unterfokussierter Darstellung

Abb. 6.35 Blasen und Korngrenze in SiC (3 1022 lonen / m? , 600° C )

Ein vbllig unterschiedliches Bild zeigen die groBen Blasen in der Hauptschadenszone. Wie
auch die Sandwichbilder im amorphen Bereich zeigen die beiden Abbildungen im néchsten
Kapitel die Umrisse sehr groRer unregelméBig geformter Blasen von bis zu 200 nm
Durchmesser.
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In diesen sehr kontrastreichen Bildern von Flachproben ist prinzipiell auch eine quantitative
Auswertung moglich. Die folgende Z#hlung und Berechnung ist aber nur von begrenzter
Aussagekraft, da die Zuordnung der Tiefenlage in der Flachprobe nicht unanfechtbar

festzulegen ist.
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Abb. 6.36 Auswertungsgebiet fiir Blasen in SiC ( 3 « 1022 lonen / m? , 600° C )

Die Auswertung dieses Gebiets ergibt 261 Blasen mit einem durchschnittlichen Durchmesser
von 3 nm und einer mittleren Fldche von 6,4 nm in einem Volumen von 250000 nm3 ( bei einer
mittleren Dicke des ausgewerteten Gebiets von 50 nm ).

Nach Gleichung (6.1) ergibt sich ein relatives Schwellen von 1,5% . Dies entspricht etwa dem
maximalen Schwellen in den mit 3 « 1021 lonen / m? implantierten Proben; die untersuchte
Probenstelle liegt demnach noch vor der Hauptschadenszone. ( Andernfalls wére hier auch

schon Amorphisation zu beobachten. )
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Amorphisation:

In der Tiefenlage der groRten Schadigung ist bei den Flachproben aus Stabilitatsgriinden sehr
selten das Schadensbild vollstdndiger Amorphisierung zu finden. Diese Bereiche sind stark
durch Schwellen geschidigt, sehr briichig und gehen meistens beim Diinnen verloren. Die
folgenden beiden Abbildungen im MaRstab 1:20.000 und 1:260.000 zeigen die Feinstruktur mit
kleinen und den Umrissen groBerer Blasen sowie eine Ubersicht liber eine Zone mit mehreren
ehemaligen Kdornern. An den noch erkennbaren Korngrenzen zeigen sich breite hellere
Streifen; infolge der hier bevorzugt gebildeten bzw. angelagerten Blasen werden diese

Bereiche besonders geschwicht und daher auch stirker abgediinnt.

Abb. 6.37 Amorphisiertes SiC (3 « 1022 lonen / m? , 800° C )
Das diffuse Beugungshild zeigt den amorphen Churakter des betrachteten

Probenabschnitts.
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Abb. 6.38 Ehemalige Korngrenzen in amorphisiertem SiC ( 3 « 1022 lonen / m? , 800° C )

6.2.2 Aluminiumoxid
Loops:

In den AlpO3-Flachproben war es dank der wesentlich schérferen Kontrastbedingungen der
schwarzen Defektagglomerate mdglich, diese als Loops zu identifizieren. Es konnten -
besonders an den gr6Beren Loops - zwei Arten von Burgersvektoren bestimmt werden, ndmlich
b=1/3[1-10](vgl. Kap 5) und in einzelnen Féllen b =1/3<0 0 1> . Die entsprechenden
Habitusebenen dieser Loops konnten nicht mit ganzer Sicherheit zugeordnet werden;
festgestellt wurden Habitusebenen vom Typ (1-1 0), (1 1 0)und (0 O 1) ( vgl. nachfolgende
Abbildung und Diagramm der Beugungspunkte ). Daraus ergibt sich, daR es sich um Frank-
Loops mit dem Burgersvektor senkrecht zur Habitusebene handelt.

Diese Loops haben Durchmesser zwischen 10 und 50 nm. ( Weitere, bis tiber 100 nm groRe,
Loops derselben Ausrichtung kénnen bei jeder Temperatur und allen Implantationsdosen
gelegentlich im Material beobachtet werden. |hr Auftreten héngt wohl nicht urséchlich mit der

Bestrahlung zusammen; entsprechende Loops wurden als Folge von Kaltverformung
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beobachtet <LAG-89>. ) Kleinere Loops ( < 30 nm ) konnten nicht genau bestimmt werden. Die
Zahl und GroRe der Loops nimmt mit zunehmender Implantation zu, ihre GréBe scheint jedoch

von der Temperatur nicht abhangig zu sein.

Abb. 6.39 Loops in AlyOg (3 « 1019 lonen / m?, 200° C )

Als Beispiel zur Bestimmung der Habitusebenen dient Abb, 6.39, die eine Hellfeldabbildung
und das dazugehorige Beugungsbild zeigt. Im Hellfeldbild sind zum einen Loops in der
Draufsicht ,also wahrscheinlich in der (-1 10) Ebene (bez. mit "A"), zum anderen Loops
senkrecht zur Strahlrichtung (Zonenachse) (bez. mit "B" und "C") in der (0 0 1) bzw. (1 1 0)
Ebene liegend zu erkennen.

Die unten im Detail beschriebene Analyse des Beugungsbilds gibt die in diesem

Zusammenhang wichtigen Ortsvektoren in [1 1 0] und [0 0 3] Richtung wieder.
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Zur Bestimmung der Beugungsbilder wird ein Hilfsprogramm benutzt, das im wesentlichen die
d-Werte verschiedener Reflexe analysiert. Die abgebildeten Rechnerausdrucke flihren die aus
auf dem abgebildeten Beugungsbild ausgemessenen Parallelogrammen ermittelten Ebenenab-
stdnde mit dazu passenden Ebenen- bzw. Reflexbenennungen und den Abweichungen gegen-
liber den berechneten Ebenenabstdnden dieser Reflexe tabellarisch auf und zeigen darunter
vereinfacht die Anordnung der Reflexe im Bild. Dabei ist das jeweilige Parallelogramm als
Rechteck dargestelit. Die Winkellage wird durch Ausmessen der Diagonalen (2 und 4) sicher-
gestellt. Nur Kombinatonen von Reflexen einer gemeinsamen Zonenachse in den korrekten
Abstéinden (siehe "Abweichung" , einstellbar, normalerweise < 3 x 10'2) werden ausgewertet.

d-Wert [A) Reflex Abweichung (%)
2.385 1 1 -2 0 ~1.542383E-02
2.091 1 1 -2 -3 ~1,732958E-03
4.347 0 o0 0 -3 8.435519E~-03
2.091 -1 -1 2 -3 6.,253154E-03
-1 -1 2 -3 0 0 0 -3 i 1-2 -3
X e e e e A e e X
| [ |
| | |
| 3 |
| 4 | 2 |
| | |
| | |
i | |
| l |
| . |
o e O e 1o X 1 1-2 0
Zonenachse B = -1 1 0 0

Abb. 6.40 Ausgabe des Hilfsprogramms zur Bestimmung von Beugungsbildern,
Analyse des Beugungsbilds zur obigen Abbildung ( Auswertung der schmalen, von

links unten nach rechts oben verlaufenden, Zonen )

d-Wert (A) Reflex Abweichung [%]
1.408 2 1 -3 ¢4 -8,058421E-03
g:ggg i 2 -5 1 -2.489155E-03
1-2 -3 -5.827497E-03
1.698 -1 0 1 -7 -2.225707E-02
-1 0 1 -7 1 1-2-3 3 2 -5 1
K e e Dttt b LT T L X
| | <
| ! |
! 3 |
| 4 | 2 ]
} ] ]
] | |
| | ]
| | |
| . |
X e O e e 1o X 2 1 -3 4

Zonenachse B = -7 10 -3 1

Abb. 6.41 Ausgabe des Hilfsprogramms zur Bestimmung von Beugungsbildern,
Analyse des Beugungsbilds zur obigen Abbildung (zwischen den schmalen Zonen;

das Paraltelogramm ist mit dem starken Reflex links oben gebildet )
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Als Ergebnis dieser Analysen kann das Beugungsbild als die Uberlagerung zweier neben-
einanderliegender Zonen (-1 1 0) und (-7 10 1) im oberen Teil des Beugungsbildes gewertet
werden. Die Erkldrung fiir das beobachtete Auftreten von zwei nicht zusammenhéngenden
Gruppen von Reflexen der Zonenachse (-1 1 0) liegt in einer leichten Verbiegung der Folie, die

zur Abbildung von Reflexen aus zwei Laue-Zonen fithrt ("high order Laue zone effect”).

Abb. 6.42 Kombination der Analysen des obigen Beugungsbilds
Es treten Reflexe aus zwei Zonen auf, deren Zonenachsen dicht beieinander
liegen, (-1 1 0) (rechts unten und Mitte) und (-7 10 1) (links oben).

Die folgende Abbildung 6.43 zeigt die typischen kleinen und mittelgroBen Loops in bei 800°C
mit 3 » 1021 Jonen/m? inplantiertem Al>O3. Die nachfolgende Graphik stellt das temperatur-
unabhéngige Anwachsen der Loops mit der Implantationsdosis dar.
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Abb. 6.43 Loops in AloO3 (3 + 1021 lonen / m?, 800° C )

55"
50
45

[ nm ]

35

25

Durchmesser

16 1
10 4

Typische GrdBe von Loops in Al 205

e
~

e
-~ bel 200° C und 800° C

%

e

3+1020 a+1021 341022
Bestrahlungsdosis [ lonen / m? ]

Abb. 6.44 Anwachsen der LoopgréBe in AloOg
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Blasen:

In den Al,Og-Flachproben sind nach Implantation von 3 « 1022 jonen / m? in der
entsprechenden Tiefenlage kleine ( 2 - 3 nm Durchmesser ) Blasen als weie Kontraste zu
erkennen. ( Der Hohlraumcharakter dieser Defekte ist auch hier durch Kontrastumkehr bei
Uberfokussierung darstellbar. )

Diese Blasen sind in manchen Kérnern auch in regelméBiger Anordnung parallel zur c-Achse
des hexagonalen Kristalls zu finden. Die folgende Abbildung zeigt solche Reihen von Blasen;
der Abstand der Reihen in c-Richtung liegt im Bereich von 5 nm, ist aber nicht iiberall konstant;
ein direkter Zusammenhang mit dem c-Ebenen-Abstand von 13,04 A = 1,3 nm ist nicht
gegeben. Ebenso ist keine einfache Korrelation mit dem a-Abstand von 3,07 A oder dem
Abstand der { 1 0 0 }-Ebenen von 3/2 a = 4,51 A herstellbar.

Abb. 6.45 Blasenalignment in AlyO3 ( 3 « 1022 lonen / m? , 800° C )
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6.2.3 Spinell (MgAipOy4)
Loops:

Loops bzw. schwarze Defektagglomerate treten in dem hier untersuchten MgAloO4-Material
bereits in den unbestrahlten Proben auf. Die Sandwichproben zeigen jedoch, daB die Dichte
dieser Defekten in der implantierten Zone stark zunimmt. Ahnlich wie bei SiC 14Rt sich auch
hier die Natur dieser Defektagglomerate mit dem Elektronenmikroskop nicht néher bestimmen,
jedoch deutet das Kontrastverhalten bei Kippen der Probe auf Loops hin.

Das folgende Bild zeigt die typischen etwa 15 nm groBen Defektagglomerate in der Schicht

dicht vor der Hauptschadenszone einer mit 3 « 1021 Jonen / m? bei 200° C implantierten

Spineil-Probe,

Abb. 6.46 Loops in MgAloO4 (3 « 1021 lonen / m2, 200° C)

Das folgende Schema zum Anwachsen der LoopgriRRe ist im wesentlichen zum Vergleich mit
den anderen Materialien beigefiigt; die geringe Zahl der dargestellten Parameter resuitiert aus
der geringeren Parametervariation bei diesem nachtraglich mitaufgenommenen Material und
dem Verhalten bei 800°C (s. 0.) .

- 129 -




Typiscthe GréBe von Defekten in Spinell

[ nm ]

Durchmesser

15 bel 200° C

3+1020 3+1021
Bestrahlungsdosis [ lonen [ m? ]

Abb. 6.46 Anwachsen der LoopgréRe in MgAloOy4

Blasen:

Wie bei den anderen Materialien lassen sich die kleinen Blasen der Zone vor dem
Hauptschadensbereich gut in den Flachproben darstellen. Die folgende Abbildung zeigt solche
etwa 2 nm groBe Blasen. Auch hier besteht eine Tendenz zur Anlagerung an Korngrenzen. Die
groBen Blasenagglomerate, die in den Sandwichproben gut zu erkennen sind, bleiben in den
Flachproben bei der Diinnung nur selten und nur ansatzweise erhalten, da das hier besonders
geschwichte Material bevorzugt abgediinnt wird. Eine regelmaBige Anordnung der Blasen,

vergleichbar der in Al;O4, konnte nicht nachgewiesen werden.
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Abb. 6.47 Blasen und Korngrenze in MgAlO4 (3 « 1027 lonen / m?, 200° C )
Eine quantitative Auswertung ist hier wegen der irrefiihrenden Oberfldchen-

Kontraste aufgrund der Kohlebeschichtung unmaoglich.
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7 Diskussion

Zum besseren Verstdndnis der Vorgénge, die zu den oben beschriebenen Gitterstérungen
fiihren, werden zunichst Modellrechnungen zum dynamischen Verhalten der Defekte
durchgefiihrt. Dabei werden einfache Modelle verwendet, die die im Vergleich zu Metallen
wesentlich kompliziertere Gitterstruktur der keramischen Werkstoffe mit mindestens zwei
Unterstrukturen nicht berlicksichtigen kénnen.

Erschwerend flUr die Aussagekraft der Modelle kommt hinzu, daR die grundlegenden
Diffusionsdaten fiir Keramiken mit Hilfe von Tracer-Experimenten gewonnen werden, die bei
den hier betrachteten relativ tiefen Temperaturen keine verwendbaren Ergebnisse mehr liefern.
Es stehen also nur Daten zum Verhalten von 1200°C aufwirts zur Verfligung und es mufl zu
tieferen Temperaturen extrapoliert werden.

Da jedoch zur Zeit noch keine feineren Modelle und weiterreichenden Daten zur Verfligung
stehen (vgl. auch <BUC-86>, <ZIN-92d>), sind im folgenden diese einfachen Modell-
rechnungen aufgefiihrt, da sie zumindest einen begrenzten RiickschluR auf die tats&chlichen
Vorgénge im Material zulassen und Anhaltspunkte fiir die Uberpriifung der experimentellen
Ergebnisse bieten.

7.1 Modelle fiir das dynamisches Verhalten der Defektkonzentrationen

Die Entstehung von Defektagglomeraten, insbesondere Loops, von Poren und Blasen, ist nur
durch Clusterbildung bei der Bestrahlung (vgl. Kap. 4) und aufgrund der Beweglichkeit der
Einzeldefekte méglich.

Das dynamische Verhalten der im Verlauf der Bestrahlung entstehenden Defektkonzentra-

tionen wird im allgemeinen durch die chemischen Ratengleichungen beschrieben.

3 cy
-------- = V(DyxVey) + Ky - K2y «Dy xCy - 0% Cy G 7.1)
5t
3 ¢
-------- = V(Dj Ve + Ki- k5« Dy« ¢j- o x Oy * G (7.2)
5

wobei die einzelnen GréRen nach der Schreibweise von Brailsford und Bullough ( <BRA-78>)
die folgende Bedeutung haben:
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cy,bzw. ¢; sind die Konzentrationen der Leerstellen bzw. Zwischengitteratome

Sie ergeben sich aus den Formeln:
cy = exp (SF, / kp) xexp (Ef, / (kg « T) (7.3a)
c{ = exp (Sfi 1 kp) * exp (-Efi / (kg % T) (7.3b)

wobei die E und S hier und in den nachsten Gleichungen die Bildungs- (f) oder Bewegungs-

(m) -energien und -entropien der Leerstellen (v) und Zwischengitteratome (i) sind.

Dy bzw. Dj sind die Beweglichkeitsanteile der Diffusionsraten der Leerstellen bzw.
Zwischengitteratome.

Sie ergeben sich aus den Formein:

Dy = z/6 %a’yxvp xexp(S™,, / kp) % exp(-E™,, / kg » T) [m?/s] 7.4
D; = z/6 xa%y«vp xexp(S™; / kp) « exp(-E™; / kg « T) [m?/s] (1.5)
Dabei sind: ag = 0.275 nm (Sprungdistanz) (flir Al>O3)

z =3 (Koordinationszahl fiir hexagonale Gitter, entspricht der Zahl
der nachsten Nachbarn; 12 fiir kubisch flachenzentrierte Gitter)

vp & 1013 /s (Debye Frequenz)

kg = Boltzmann-Konstante

Die Energie- und Entropieterme in den Exponenten dieser Gleichungen beruhen auf den
Angaben der Vertffentlichungen von Dienes und Lagerlof, <DIE-75>,<LAG-89>.

Ky und K; sind die effektiven Produktionsraten der jeweiligen Punktdefekte. Es werden hier

gleiche Produktionsraten flir Leerstellen und Zwischengitteratome vorausgesetzt, d. h. im
wesentlichen die Bildung von Frenkelpaaren angenommen. lhre Berechnung erfolgt nach
Kapitel 4 in folgender Weise:
K=Ky =K =Ngy+*®/Ny =op*®=862«103 [1/s] (maximaler Wert fiir die
meistbestrahiten Proben, vgl. Kap. 4.2.2; fir die mit geringerem FIuB bestrahlten - Proben
mit einer Implantation < 3 « 1019 lonen / m? - ist K= 1,2 « 103 [1/5]) . (Ngon = Zahl der
Kollisionen entsprechend den Berechnungen im TRIM - Code, Nt = Targetdichte)

k?y und k% charakterisieren den Verlust von Punktdefekten an inneren Senken; sie sind von
der Art der Senke abhéngig. Die hier in Frage kommenden Senken (vgl. auch Kap. 5.1) sind

im folgenden aufgezihit:
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Versetzungen sind in den meisten unbestrahiten Kornern nicht zu beobachten. (vgl.
Kap. 1.4.2) Die schwarzen Kontraste in bestrahiten Proben k&nnen auch Versetzungs-
netzwerken entsprechen,

Korngrenzen sind bei der GréBe der Kérner unerheblich fiir das Geschehen im einzelnen
Korn (vgl. Kap. 1, Auswertung der lichtmikroskopischen Untersuchungen; das typische Korn
hat mit 2 ym Durchmesser etwa den tausendfachen Wert des mittleren Diffusionswegs
eines Defekts, vgl. Kap. 7.1.4.)

Trappingzentren werden hier nicht berlicksichtigt, da keine genauen Angaben (iber die Zahl
geldster Fremdatome vorliegen.

Ausscheidungen sind flir einen global wirksamen Effekt zu selten (vgl. Kap. 1.4.2, elektronen-
mikroskopische Aufnahmen unbestrahiten Materials; Ausscheidungen wurden nur ganz ver-
einzelt festgestellt.))

Loops stellen die wichtigste Senkenart dar, sie entstehen im Lauf der Bestrahlung in groBer
Zahl.

Poren haben einen geringeren EinfluR, da sie spater gebildet werden und weniger dicht

auftreten.

Aus den obigen Bemerkungen geht hervor, daR fiir die Anfangsphase der Bestrahlung
praktisch keine Senken existieren; jedoch werden mit zunehmender Bestrahlungsdosis
Loops, d. h. Versetzungsringe produziert. Deren Senkenstérke errechnet sich nach <BRA-78>

zu:

kva = ZV H 2 H T NVL % Ty (7.6a)

kziL == Zi %2 & T % NiL * T (7.6b)
Die der Versetzungsnetzwerke entsprechend aus

k2N = Zy PN (7.6c)

k%N = Zi+ PN (7.6d)

Dabei ist Z = 1 £ 0,05 Einfangsstirke der Loops fiir Leerstellen bzw. Zwischengitteratome,
Ny,iL die Loopdichte, py die Dichte der Versetzungsnetzwerke und ry j der Loopradius. Mit
den Zahlenwerten von N = 1022 bis 1023 1/m3 (geschétzt, da Besetzung zu dicht zum
Abzéhlen, vgl.Kap. 6.2.2 , Kap. 7.2.1und <KAT-88>) und einem Loopradius von 10 bis 30
nm (vgl. Kap. 6.2.2) ergibt sich eine Senkenstdrke von 1 » 1014 1/m? verursacht durch

Loops. Die Senkenstirke der Versetzungsnetzwerke, soweit diese auftreten, kann hiervon
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nicht differenziert werden, da bei dichter Besetzung mit Loops oder Versetzungen eine
Unterscheidung nicht mehr méglich ist.

Da Versetzungen (und damit auch Loops, die im Prinzip auch Versetzungen sind - vgl.
Kap. 5 - ) bevorzugt Zwischengitteratome absorbieren (Dies wird durch den sogenannten
"Bias - Faktor" B = Z; - Z,, beschrieben. Werte von B liegen zwischen 0,01 und 0,05), hat
der dadurch verursachte Leerstellenliberschu® eine besondere Bedeutung fiir die Bildung

von Poren bzw. Blédschen.

o ist der Rekombinationskoeffizient fiir die Punktdefekte.

=479/ Q« (D +Dy)=145%1021 1/m2. D,

(gerechnet fiir AlpOg3 nach <BRA-78>, <EXE-85> mit dem Beweglichkeitsanteil der
Diffusionsrate D,, (nach <Lag-89>, s.u.), mit rg = 3/2 bis 2 a (Gitterabstand) = 12 A und mit
Q = 1/Ny (Targetdichte) = 1,04 » 1029 m31)

Wie bereits oben diskutiert, ist flir das anfangs senkenfreie Material die Rekombination in
Gleichung 7.1 bzw. 7.2 die wichtigste Reaktion zur Ausheilung von Leerstellen und
Zwischengitteratomen. Eine Besonderheit tritt fiir das hier betrachtete AloO3 dadurch ein,
daB die Beweglichkeit von Leerstellen sehr viel gréBer als von Zwischengitteratomen ist, d.

h. die Rekombination wird von Dy, gesteuert.

7.1.1 Verhalten ohne Bestrahlung

Aus der Ausheilungs-Studie von Lagerlof <LAG-89> kann die Diffusionskonstante fiir die
thermische Volumendiffusion (d. h. die Selbstdiffusion {iber Leerstellen) fiir den hier
untersuchten Temperaturbereich extrapoliert werden (s. Abb. unten). Dabei ergibt sich fiir
800°C eine Diffusionskonstante D von maximal 10-31 m2/s,

Aufgrund thermischer Diffusion kénnen demzufolge bei den hier betrachteten Temperaturen

theoretisch keine Diffusionsvorgange stattfinden.

Diese Ergebnisse deuten darauf hin, daR die Beweglichkeit von Punktdefekten aufgrund der
klassischen dynamischen Mechanismen (wie in den Arbeiten von Exel, Leister und Jahnke
beschrieben ) bei den im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Implantationstemperaturen von
200°C his 800°C sehr gering ist. Die Erkldrung der Bildung von gréReren Defektagglomeraten

1 Bei Metallen wird die Rekombination normalerweise unter der Voraussetzung D; > > Dy, , d. h.
EM., < < EM, allein mit D; gerechnet. Da hier die Voraussetzungen genau umgekehrt sind, geht in
die Formel fiir o nur Dy, ein.
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muB daher bei der Verwendung der gebriuchlichen Modelle im wesentlichen von strahlungs-

bedingten Mechanismen ausgehen.

Temperaturabhéngigkeit der
Selbstdiffusionskonstante bei Al,O,
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Abb. 7.1  Diffusionskonstante {iber der Temperatur bei AloO3 (nach <LAG-89>). Die mit *
bezeichneten Werte wurden durch Loop-Ausheil-Untersuchungen bestimmt, die o
bezeichnen den Bereich von durch Tracer-Versuche ermittelten Daten. Die
gestrichelte Linie zeigt die Extrapolation zu tieferen Temperaturen. Das untere Ende
dieser Extrapolation muf angesichts des weiten Abstands zu den Stiitzstellen mit

grofier Vorsicht betrachtet werden (s. u.).
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7.1.2 Verhalten unter Bestrahlung

Zur theoretischen Uberpriifung des Diffusionsverhaltens unter Bestrahlung wurden drei
einfache Modelle gerechnet. Zusétzlich wurden die Eingangsparameter (insbesondere die
Aktivierungsenergien fiir Bildung und Bewegung von Defekten) variiert, da diese Werte bisher
noch relativ unsicher und bei einzelnen Autoren unterschiedlich sind. Diese Modelle dienen
allein zur abschatzenden Uberpriifung der in den experimentellen Untersuchungen ermittelten
Ergebnisse. Dabei werden auch die Modelle selbst auf inre Anwendbarkeit gepriift; in einzelnen
Fallen ergibt das Einsetzen der Parameter physikalisch unsinnige Werte; dies zeigt die Begren-
zung des jeweiligen Modells auf bestimmte Materialvoraussetzungen bzw. Temperatur-

bereiche.

Rechnung von drei Modellen mit den Parametern von Dienes und Lageriof

Da die urspriinglichen Ratengleichungen nicht geschlossen ltsbar sind, sind, dem Vorschlag
von Krishan <KRI-80> folgend, drei vereinfachte Ansétze gerechnet worden, um deren
Ergebnisse zu vergleichen. Dabei werden jeweils einzelne Teile der Originalgleichungen
weggelassen, bzw. durch vereinfachende Annahmen geschlossen ldsbar gemacht. Die
Diffusion durch &uflere Oberfldchen kann iiberall weggelassen werden, da bei der Tiefenlage
der Defekte die mittleren Diffusionswege wesentlich kleiner als der Abstand zu einer
Oberflache sind.

Berechnung der thermischen Diffusionskonstanten und Defektkonzentrationen

Aus den nach Gl. (7.3) - 7.5) berechneten Beweglichkeitsanteilen Dy, und D; der jeweiligen
Diffusionsraten 140t sich die Selbstdiffusion Dg = Dy, (thermisch) + D; (thermisch) ableiten:

Dy (thermisch) = Dy, % ¢y, (7.7a)
D; (thermisch) = D; x ¢; (7.7b)
Da infolge der viel hoheren Bildungsenergie der Zwischengitteratome die Konzentrationen c;
wesentlich kleiner als die ¢, sind, wird fiir die Selbstdiffusion nur D,, wirksam, also Dg =

Dy(thermisch).
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Fir diese ersten Modellrechnungen wurden nach Lagerlof die S / kg - Terme mit 7 abge-

schétzt; die Aktivierungsenergie zur Leerstellenbildung Efv ist nach <DIE-75> 3,5 eV fiir die
Og'Leerstelle (Ef; 10,2 eV) ; EM,, ist 2,5 eV und EM; etwa 4,2 eV .

Mit diesen Zahlenwerten ergibt sich die folgende Tabelle:

T [°C] cy (th) Dy (th) [m?/s]
200 6,0 « 10-3° 6.1+1065
800 41+1014 3.2+ 10729
900 1,0 « 10-12 8.0 » 10727
1000 1,6  10-11 8.4 + 10725
1100 1,6 «10-10 4.5 41023
1200 1,2 % 109 1.4« 10722
1300 6,9 » 10-° 2.8 « 10-20
1400 3,2+10°8 4.0 1019

Tabelle 7.1 Leerstellenkonzentration und thermische Diffusionskonstante ohne Bestrahlung

7.1.3 Berechnung von Defektkonzentrationen und Diffusionskonstanten unter Bestrahlung

Das folgende erste Modell entspricht einer Rechnung nur mit der Produktion von Defekten und

deren Rekombination.

Dies

entspricht den Verhéltnissen

Implantationsbestrahlung, Umgekehrt ausgedriickt bedeutet dies:

- keine Diffusionsverluste an &uBeren Oberfldchen, d.h. V (D j+ Ve j) =0

- keine inneren Senken, d.h. k%, ; « Dy j*Cy ;= 0
Die so vereinfachten Ratengleichungen lauten:

3 oy

ot

Ky -awcyxg

Kj - o« Cy G

in der

Startphase der

(7.8)

7.9)




Da bei der Annahme von Frenkelpaaren als dem wesentlichen Produktionsmechanismus fir
Defekte die Produktionsraten K,, und K; gleich sind, folgt fiir den Zustand des dynamischen
Gleichgewichts hieraus sofort:

*, = oM = ®/wll2 ' (7.10) -

( mit * sind in der Folge die Werte unter Bestrahlung bezeichnet.)

Einsetzen der Parameter ergibt:

M=c, =" = (K«Q/@nry) /D)2

(4,28 x 1024 /D, )12

Einsetzen der D,, - Werte nach der Rechnung mit den Parametern nach Dienes und Lagerlof

ergibt die folgenden Werte firc™ = ¢’y = c’j und D'= Dy » ¢

Es wird hier die Diffusion iiber den Leerstellenmechanismus gerechnet, da dies der

geschwindigkeitsbestimmende Prozess ist.

Bestrahlungstemperatur [°C] ¢ D* [m3/s]

200 2,1 «10%3 2.1« 1027
800 7,5« 100 5.7 « 10720
900 2,4 «10-5 1.8+ 10°19
1000 8,9 » 10-6 4.8«10°19
1100 3,9 « 106 1.1+10°18
1200 1,9 « 106 2.2+ 10718
1300 1,0 + 108 4.2.+10-18
1400 591077 7.3+ 10718

Tabelle 7.2 Leerstellenkonzentration und Diffusionskonstante nach Modeil "1"

Der bei 200°C auftretende Wer fir ¢ groRer als 1 und die extrem niedrigen
Diffusionskonstanten zeigen die Grenzen der Anwendbarkeit dieses Modells auf den
betrachteten Werkstoff. Dies ist ein Hinweis darauf, daR die verwendeten Eingangsdaten,
insbesondere die verwendeten Aktivierungsenergien fiir die Defektbildung Efv bei diesen
niedrigen Temperaturen nicht korrekt sind. Es wird daher spéter ein Modell mit niedrigerer
Aktivierungsenergie gerechnet, wie sie auch experimentellen Ergebnissen nach <DIE-75>

entspricht.
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Im Gegensatz zu diesem Modell ist das nichste ohne Rekombination, dafiir aber mit einem
Verlustterm fir Diffusionsverluste an inneren Senken gerechnet. Das heiit fiir die Behandlung
der Diffusionsgleichungen, daB

- keine Diffusionsverluste an &uBeren Oberflchen, d.h. V (D, » Vc,) =0 und
- keine Rekombination, d.h. o » ¢, » ¢; = 0 stattfinden

- und die Verlustterme k?, und Kk? = 0 sind.

Die so vereinfachten Ratengleichungen lauten:

dcy

........ = Ky - Kiy+Dy+cy 7.11)
5t

d ¢

-------- = Kj- K% «Djx¢ (7.12)
5t

Im dynamischen Gleichgewicht folgt hieraus bei gleichen Defektproduktionsraten Ky, = K;
¢’y =Ky /(K% +Dy) und c"=K;/ (K +Dj
wobei die Dy, ,D; die Beweglickkeitsanteile der thermischen Diffusionskonstanten (s. 0.) sind.

Fiir die Diffusionswerte von Leerstellen und Zwischengitteratomen ergibt sich damit bei
Einsetzen der Zahlenwerte die folgende Tabelle: (Die immer konstanten Werte fiir die D"
resultieren dabei aus der Rechnung D'=D*c" , mit der sich die wechselnden D - Werte iiber

und unter dem Bruchstrich immer herauskiirzen.)

TBestr. [°Cl ¢’y ¢’ D", Im#/s] D'} [m¥s]
200 6,1+ 1013 7.7 « 1031 6.2 » 10-16 6.2 « 10-16
800 8,1« 1072 7.7 « 108 6.2 « 10-16 6.2 « 10-16
900 8,1+ 103 1.6 « 105 6.2+ 10-16 6.2« 10-16
1000 1,2 +10°3 6.1+ 103 6.2« 1016 6.2 « 10-16
1100 2,2« 104 3.8 « 102 6.2 « 10-16 6.2 » 10-16
1200 53105 3.4« 101 6.2+ 10-16 6.2« 10-16
1300 1,5+10°5 4.2 +100 6.2+ 10716 6.2« 10-16
1400 5,0+10® 6.5+ 1071 6.2« 10716 6.2+ 1016

Tabelle 7.3 Leerstellenkonzentration und Diffusionskonstante nach Modell "2"
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In noch héherem Mafie als im ersten Modell ist auch dieses bei Betrachtung der c” - Werte
nicht mit diesen Ausgangsparametern anwendbar. Die Berechnung ohne Rekombination fiihrt
infolge der extrem hohen Aktivierungsenergien der Beweglichkeit von Zwischengitteratomen zu
extremen Werten flir deren Konzentration, da der AbfluR an innere Senken nur sehr langsam
erfolgen kann. Dieses Verhalten entspricht den Erwartungen, da die Rekombinationsradien
wesentlich kleiner als die Weglédngen zwischen den Senken sind. Dementsprechend ist der

Beitrag der Senken zum folgenden Modell auch gering.

Das dritte Modell ist aus den vorhergehenden kombiniert, d.h. es enth&it Produktion von
Defekten, ‘deren Rekombination und Diffusionsverluste an Senken, geht aber von drei

vereinfachenden Voraussetzungen aus, ndmlich:

- keine Diffusionsverluste an &uReren Oberfldchen, d.h. V (D, * Vc,) =0

- gleiche Senkenstdrken fiir Leerstellen und Zwischengitteratome (s. 0. , da nur Loops und
Poren als Senken) d.h. k% =k, =1« 1018 1/m? berechnet entsprechend Gl. (7.6)

- gleiche Beweglichkeitsanteile der Diffusionsraten D = Dy
(nach dem Modell von Krishan <KRI-80>)

Die so vereinfachten Ratengleichungen lauten:

5y
........ =Kv-k2V*D*cv-oc*CV*Ci (713)
3t
3 ¢
........ =Ki'k2i*D*°i'°°*Cv*°i (714)
o5t

Hieraus folgt im dynamischen Gleichgewicht und bei - wie bei allen Modellen - gleichen

Produktionsraten fiir Leerstellen und Zwischengitteratome sofort: ¢, =¢j=¢
Mit B = k? « D folgt daraus -o, » 2 -R xc+ K= 0 (7.15)

Von der folgenden Auflésung ist nur die positive Wurzel physikalisch sinnvoll:

¢ =-1/2xB/0 £ 1/2%(B /)2 +4K/a)l/2 (7.16)

Einsetzen der Zahlenwerte ergibt die folgende Tabelle 7.4 :
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Bestrahlungstemperatur [°C] ¢’ D" [m?/s]

200 2,1+103 2.1 %1027
800 7,5« 1075 57«10718
900 2,4 +10°5 1.8 «10°17
1000 9,0 « 106 4.8 10717
1100 3,9 « 106 1.1+10-16
1200 1,9 « 10-6 2.3+ 10716
1300 1,1+ 108 4.3« 10716
1400 6,2 « 1077 7.7+ 10716

Tabelle 7.4 Leerstellenkonzentration und Diffusionskonstante nach Modell "3"

Offensichtlich trifft keines dieser Modelle flir Aluminiumoxid bei den hier untersuchten
Temperaturen in der Form zu, da Werte von c,, gréBer als Eins physikalisch unsinnig sind. Es
mufl daraus geschlossen werden, daf eine Extrapolation von bei hohen Temperaturen
(T>Tg/2) gewonnenen Daten auf die hier betrachteten Temperaturen nicht ohne weiteres
zuldssig ist. Offenbar ist die Aktivierungsenergie der Defektbewegung E™M,, nicht einfach
konstant tiber der Temperatur. Moglicherweise treten im komplizierten Gitter der Keramiken
bei steigender Temperatur verschiedene Bewegungsmechanismen auf. Es wird daher im
folgenden bei dem aufwendigsten wund erfolgversprechendsten Modell dieser
Eingangsparameter, der auch in der Literatur je nach Autor und untersuchtem
Temperaturbereich verschieden angegeben wird, entsprechend variiert.

Rechnung des Modells "3" mit den Parametern flr den schnellsten Defekt nach Dienes

(Parameter bei niedrigen Temperaturen)

Nach <DIE-75> ist auf der Basis experimenteller Ergebnisse eine Aktivierungsenergie fiir die
Bewegung des am schnellsten beweglichen Defekts (d.i. die 02--Leerstelle) von 1.2 bzw. 3.4
eV im Bereich niedriger Temperaturen (400° - 1400° C) vorgeschlagen worden. in der
folgenden Gleichung wird dementsprechend Emv = 1.6 eV statt den bisherigen 2.5 eV gesetzt:

D, = z/6 %a%yx vp xexp (ST, / kg) » exp (-E™, / kg % T) 7.9

Setzt man die mit dem aus den obigen Angaben gemittelten niedrigeren Wert EM,, = 1.6 eV
errechneten Diffusionswerte in Gleichung (7.16) ein (s. dazu auch Kap. 7.1.4), so erhélt man
die folgenden, erstmals realistisch erscheinenden Werte fiir die Diffusion unter Bestrahlung
(Tabelle 7.5):
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Bestrahlungstemperatur [°C] ¢’ D" [m?/s]

200 3,3+10"2 1.3« 10722
800 6,1 «10-7 7.9+10°18
900 3,1 +107 1.8« 10717
1000 1,9 +10°7 3.6« 10°17
1100 1,3 %1077 7.2 «10°17
1200 9,9 +10°8 1.4+ 10716
1300 8,5« 1078 2.7 « 10716
1400 7.8 +10-8 4.9 1016

Tabelle 7.5 Leerstellenkonzentration und Diffusionskonstante nach Modell "3b"
Die folgenden Abbildungen zeigen den Verlauf der c,-Kurven und der D,-Kurven fiir die

Rechnung ohne Bestrahlung ("thermisch") und das modifizierte Modell 3 ("Modell 3b") im
Ubergangsbereich zwischen 700 und 1400°C.

Leerstellenkonzentration / Temperatur

1e-05
16-06 T
=
F‘\M‘ML
1 e-07 C‘
3b 1
1e-08 'Y ]

¢ 1e-09
N _—
2 1e-10 =
E 1e-11 ""/
{;’3 ¢, (z‘b)
o 1e-12
4 /

1e-13 v

/

1e-14

1e-15

1e-16

700 900 1100 1300
Temperatur [°C]

Abb. 7.2 Vergleich der Leerstellenkonzentration lUber der Temperatur
Cy th ist die thermische Leerstellenkonzentration nach Tabelle 7.1

c*v (3b) ist die Leerstellenkonzentration unter Bestrahlung nach Tabelle 7.5
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Diese letztere Kurve zeigt im dargesteliten Bereich den Ubergang von der Dominanz der
thermischen Leerstellen (bei hohen Temperaturen) zur Dominanz der strahlungsbedingten

Leerstellen (bei tiefen Temperaturen).

Temperaturverlauf der Diffusionskonstanten ohne
Bestrahlung und bei Bestrahlung mit He-lonen

1900 1700 ,15p0 . 13001200 4100 1000 9p0 800 700
1800 1800 = 1400 ’AL 1"3_43 ' ' T g
410"
\\.\ 1 10-15
et D* (Modeli 3b)
N 10-17
L 107

i

} 1 i i }
14650 54 58 6.2 6.6 7| 74
T +10®

' AN e p————
8.2 B6 8.0 3.4 9.8 10.2
(1077 K)

D (thermlach)

D {m 2l g} .28

410

Abb. 7.3 Vergleich der Diffusionskonstanten ber der Temperatur
D(thermisch) nach den Werten von Tabelle 7.1
D"(Modell 3b) entsprechend Tabelle 7.5
Der in der oberen Kurve gezeigte Verlauf der Diffusionskonstante unter Bestrahlung
weist sowohl héhere Werte als auch infolge der bei niedrigen Temperaturen wieder
ansteigenden c*v - Kurve einen flacheren Abfall zu tiefen Temperaturen auf.
Dieser flache Verlauf erklart die geringe Temperaturabhéngigkeit der Bestrahlungs-
effekte im Bereich zwischen 200°C und 800°C, die in den Experimenten dieser Arbeit

beobachtet wurde
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7.1.4 Vergleich mit den experimentellen Ergebnissen

Betrachtet man die elektronenmikroskopischen Bilder von Defektansammiungen, so kann man
erkennen, daR die Abstdnde zwischen einzelnen Defekten bei dichten Agglomeraten kleiner als
10 nm sind.

Dies ergibt fiir die Wanderung eines Defekts die Distanz von maximal § nm, die dieser
wihrend der Bestrahlungszeit von etwa t = 1000 Sekunden zurlicklegen muB, falls die

beobachteten Defekte auf Wanderungen zurtickgehen.

Aus den Diffusionsdaten nach Modell 3b ergibt sich nach der Formel

x= Dxpl2 (7.17)

flr 800 °C ein gréRtmdglicher mittlerer Weg von etwa 90 nm,
flir 200 °C ein gréRtmdoglicher mittlerer Weg von etwa 0,4 nm.

Das entspricht etwa der GroRenordnung der beobachteten Defektabstdnde. Insbesondere bei
800 °C ist somit eine Defektagglomeration erkl&rbar. Der relativ geringe Unterschied trotz der
groBen Temperaturdifferenz entspricht dem flachen Verlauf der Diffusionskonstante in Abb. 7.3
und der geringen beobachteten Temperaturabhéngigkeit der Bestrahlungseffekte.

Bei niedrigeren Bestrahlungstemperaturen, insbesondere bei 200 °C, ist dieser Vergleich nur
noch begrenzt brauchbar. Es muB geschlossen werden, dall bei derart tiefen Temperaturen
(Tg/10!) die verwendeten Modelle eine nur anndhernd zufriedenstellende theoretische
Beschreibung der Diffusionsvorgénge in den hier betrachteten Materialien bieten.

Die Diffusionskonstanten keramischer Materialien bei Temperaturen unter 1000 °C sind sehr
niedrig. Dies ist eine Folge der sehr hohen Aktivierungsenergien flir die Beweglichkeit von
Defekten. Bei niedrigen Temperaturen mu wvon einer Rechnung mit niedrigeren
Aktivierungsenergien ausgegangen werden; dieser Ansatz bietet die einzige ann&hernd
zufriedenstellende Modellkonstruktion fiir das Verhalten bei 200 °C. Aus dem Vergleich dieser
Modelikonstruktion mit den experimentellen Ergebnissen kann umgekehrt geschlossen werden,

daB die verwendeten Parameter anndhernd richtig sind.

Diese kurze Betrachtung der Diffusionsvorgénge in Aluminiumoxid gibt einen deutlichen Hin-
weis darauf, dald fiir derartige Materialien die herkdmmliche Modellrechnung nicht ausreicht.
Die auRerordentlich komplexen Vorgénge in der im Prinzip aus zwei ineinander liegenden Ein-
zelgittern bestehenden Kiristallstruktur lassen keine zuverldssige Beschreibung mit Hilfe einer
mittleren  Diffusionskonstante im gesamten Temperaturbereich zu. (Vgl. <BUC-86>,
<ZIN-92d>, die betonen, daB die "Feinheiten der Aggregation von Punktdefekten in diesen
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komplizierten Kristallstrukturen" bisher noch nicht berechenbar sind.) Eine mdgliche Erkl&rung
fir das beobachtete Verhalten kénnte im Zusammenwirken von Defekt- und Heliumdiffusion
liegen (s.u.). Hierin liegt auch ein interessanter Ansatzpunkt fiir weitere Untersuchungen.

Fir die anderen hier untersuchten Materialien liegen in der Literatur nicht so viele Daten vor. |
Die vorhanden Daten erlauben aber doch einige Riickschliisse auf das Verhalten im Vergleich
zu Aluminiumoxid.
Fir MgAloO4 geben Coghlan und Clinard <COG-86> die folgenden Aktivierungsenergien fir
die Diffusion an:

4.6 eV fir die Sauerstoffionen und 1.6 ev bis 2.8 eV fiir die Kationen.

Eine Rechnung mit der niedrigsten Aktivierungsenergie entsprechend dem obigen Vorgehen

kommt hier also zu vergleichbaren Diffusionswerten.

In diesem Zusammenhang ist auch die Arbeit von Oishi und Ando <OIS-75> sehr interessant,
die bei Spinell mit niedrigeren Temperaturen (<1200°C) ein Abflachen der Kurve der
Diffusionskonstanten (iber der Temperatur festgestellt haben. Dies rechtfertigt auch die im
obigen Kapitel getroffene Annahme von mit niedrigeren Temperaturen sinkender Aktivierungs-

energien,

Fir o - SiC geben Hong u.a. <HON-79a> dagegen Aktivierungsenergien von 7.2 eV bis 8.2 eV
an. Da diese jedoch auf Tracer-Messungen bei {iber 1900° C beruhen, sind sie - entsprechend
dem Verhalten der oben betrachtetn Werkstoffe - wahrscheinlich fiir den Temperaturbereich
von 200° bis 800° viel zu hoch.

7.1.5 Bildung und Verteilung von Heliumblasen

Die Mechanismen des Verhaltens von in Festkérpern eingelagerten Gasatomen, insbesondere
bei relativ niedrigen Temperaturen, sind - auch aufgrund einer sehr spérlichen Datenbasis -
bisher noch nicht eindeutig gekldrt <SIN-92>,

Publikationen zum Verhalten in Metallen zeigen jedoch, daR es fiir verschiedene
Temperaturbereiche deutlich unterschiedliche Aktivierungsenergien fiir die Heliumwanderung
gibt. Im Bereich niedriger Temperaturen ( kleiner als ein Drittel bis die Hélfte der Schmelz-
punktstemperatur ) ist die Aktivierungsenergie der Bewegung deutlich niedriger als bei héheren
Temperaturen <SIN-92>, Dieses Verhalten entspricht dem oben geschilderten Verhalten des
Modells fiir die Defektbeweglichkeit.
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In diesem Bereich, der auch den hier untersuchten Temperaturbereich einschlieBt, wird die
Heliumwanderung durch Diffusionsmechanismen kontrolliert, andere Mechanismen wie
Dissoziation, thermische L&sung oder Ostwald-Reifung kommen bei den hier betrachteten
niedrigen Temperaturen nicht in Frage.

Die "athermischen" Mdoglichkeiten der Heliumwanderung und des Anwaéhsens von Blasen sind

in den zwei folgenden Abbildungen dargestelit.

Abb. 7.4 Drei mégliche Mechanismen der Heliumdiffusion durch ein Kristallgitter:
(a) interstitielle Waderung, (b) Leerstellenmechanismus, (c) behinderte
interstititielle VWWanderung ( aus <ULL-83>)

P

+

P2<py

| IR

Abb. 7.5 Athermische Entspannung sehr hoher Heliumdriicke in kleinen Blasen durch das

Herausdriicken von Versetzungs-Loops
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Diese athermischen Prozesse, die bei niedrigen Temperaturen und insbesondere bei hoher
Helium-Einbringung in das Strukturmaterial ablaufen kénnen sind also fiir Einzelatome die
spontane Bildung von Frenkelpaaren ("metal self interstitial emission" <TRI-83>), die
Leerstellen zur Aufnahme von Heliumatomen schafft und deren Wanderung beeinfluBt (dieser
ProzeR l4uft hier in Konkurrenz zu der gleichzeitigen Frenkelpaarbildung infolge der Bestrah-
lung; alle derartigen Gitterschidden haben naturgemaR einen ganz wesentlichen Einflufl auf das
Wanderungsverhalten der eingelagerten Gasatome <SIN-83>) und flir existierende und
wachsende Blasen unter hohem Druck das "dislocation loop punching" bei dem der Druck in
einer Blase entspannt wird (Abb. 7.5), indem ein ganzer Gitterbereich zu einem
Zwischengitteratom-Loop weggeschoben wird. ( Derartige Loops dicht bei Blasen sind von
einzelnen Autoren auch in keramischen Materialien beobachtet worden; bei der Art der hier
durchgefiihrten Bestrahlungen sind sie ebenfalls vorhanden, aber nicht zweifelfrei zu
identifizieren, da nicht von bereits vorher existierenden bestrahlungsinduzierten Loops zu
unterscheiden.)

Die Theorie des Verhaltens der so entstandenen Helium-Blasen héngt neben den Einfliissen
der Matrixstruktur und deren Stérungen auch von den bei der Betrachtung verwendeten
Gasgesetzen ab ( ideales Gas, Van der Waals Gas, modifiziertes Van der Waals Gas) deren
Gililtigkeit allerdings unter den herrschenden Bedingungen, vor allem dem extremen Druck, der
bei hohem HeliumfluB und niedrigen Temperaturen herrscht, sehr eingeschrénkt ist.

Eine auch nur abschitzende Berechnung dieser Vorgénge ist infolge dieser bisher noch nicht
greifbaren Parameter und unsicheren Verfahren nicht sinnvoll; umgekehrt zeigt eine
Betrachtung der Blasenabstidnde bei den h&échsten Implantationen, das bei den so erzielten
Heliummengen und -driicken die Diffusionsparameter etwa in der Gréfenordnung derjenigen
flir die oben durchgefiihrte Abschatzung der Defekt-Diffusion liegen miissen.

1.2 Strukturverdnderungen

Die in Kapitel 6 dargesteliten Ergebnisse und Mefwerte und die oben errechneten
theoretischen Daten auf der Basis einfacher Modelle werden in diesem Kapitel den
Ergebnissen anderer Untersuchungen gegeniibergestelit. Dabei wird das Auftreten zwei- und
dreidimensionaler Gitterstérungen und weiterer bestrahlungsinduzierter Strukturverdnderungen
mit der nach den theoretischen Uberlegungen erwarteten Schédigung verglichen. In diesem
Zusammenhang werden auch die mdglichen Einflisse der  verschiedenen
Préparationsmethoden auf die Handhabung einzelner Proben und die mit solchen Proben
mdglichen Untersuchungen und deren Ergebnisse diskutiert.
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Es besteht dabei ein grundsétzlicher Unterschied zwischen keramischen Materialien aus
Kristallen mit ionischer Bindung (hier Al;O3 und MgAlpOy4) und solchen aus Kristallen
kovalenter Bindung (hier SiC) in der Rekombination der durch die Bestrahlung erzeugten
Frenkel-Paare. Dies hat besondere Bedeutung fiir das Auftreten von Amorphisation.

Ein weiterer grundsétzlicher Unterschied ist der zwischen Materialien prinzipiell kubischer und
hexagonaler Kristallstruktur. Die Bedeutung des Schwellens polykristalliner Werkstoffe wird
hiervon sehr beeinfluft.

Gegentiber vergleichbaren Untersuchungen an metallischen Werkstoffen muB - besonders bei
der Betrachtung von Diffusionsvorgédngen und damit zusammenhingenden Erscheinungen -
beachtet werden, daR auch die hochsten im Verlauf dieser Untersuchung erreichten
Temperaturen nur im Bereich von einem Drittel bis zur Hélfte der Schmelzpunktstemperatur
der untersuchten Materialien liegen und gemessene Diffusionsdaten aus diesen

Temperaturbereichen daher - wie bereits dargestellt - nicht bekannt sind.

7.2.1 Versetzungs- und Loopstruktur

Bei allen in dieser Arbeit mit Helium implantierten Proben wurden ab einer jeweils repro-
duzierbar ermittelten Schidigung Gitterstérungen in Form schwarzer Kontraste (sog. Black
Dots) im TEM festgestellt, die schon bei den mittleren Implantationsdosen (1029 und
1021 lonen / m?) in nicht mehr abz#hlbar dichter Besetzung auftreten. (Das entspricht einer
Dichte der Black Dots von mehr als 1022 / m?)

Diese schwarzen Kontraste zeigen bei niherer elektronenmikroskopischer Untersuchung das
Verhalten von Loops; bei einem Werkstoff (Al,O3) konnten sie nach Habitationsebene und
Burgersvektor niher bestimmt werden.

Demnach handelt es sich bei den durch elektronenmikroskopische Kontrastuntersuchungen
identifizierbaren Loops um Frank-Loops mit den Burgersvektoren b = 1/3 [1 -1 0] und b =
1/3 <0 0 1> in den Habitationsebenen {1 -1 0}, {1 1 0} und (0 0 1). lhr Durchmesser wéchst in
Abh&ngigkeit von der Bestrahlungsdosis von weniger als 10 nm bis auf 50 nm (bei 3 « 1020 pis
3 » 1022 [onen / m?); eine Abh&ngigkeit von der Temperatur ist nicht festzustellen.

Die Schwelle fiir das Entstehen dieser Loops liegt bei 1 « 1020 lonen / m2 entsprechend einer

Schédigung von 0.2 dpa.

Demgegeniiber findet Rechtin <REC-79> bei Implantation von bis zu 1,5 « 1020 He-lonen / m?

4 bis 8 nm groRe Loops und nach Ausheilen bei bis zu 900°C Defektagglomerate in einer
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Dichte von bis zu 1023 / m3. Von ihm beobachtete dichte Versetzungsnetzwerke (sic) haben
den Burgersvektor b = 1/3 <1 1 0> und Habitationsebenen {1 1 0}.

Dieselben Loops auf der Grundebene aber dazu auf den {1 -1 0} Ebenen mit den jeweils darauf
senkrechten Burgersvektoren werden auch von Stathapoulos und Pells <STA-83> unter 1 MeV
Elektronen-Bestrahlung und von Lee u. a. <LEE-84> unter Schwerionen-Bestrahlung
beobachtet. Bei 1 » 1020 He-lonen / m? finden Katano u. a. <KAT-88> eine 3-4 « 1022/m3
dichte Besetzung mit 6-7 nm groBen Zwischengitteratomloops, deren Gréfe mit der
Temperatur anwéchst. Auch sie identifizieren {1 -1 0} - Frank-Loops. Die von Zinkle <ZIN-89a>
nach Implantation mit Al- und O-lonen auf 6,9 bzw. 8,3 » 1020 / m? festgestellten Loops der
gleichen Orientierungen haben einen Durchmesser von 10 - 20 nm. Dieselben Beobachtungen
finden sich auch bei <ABE-89> und <ALL-92>.

Die im Laufe dieser Arbeit gewonnenen Ergebnisse zeigen demnach fir Aluminiumoxid eine
gute Ubereinstimmung sowohl in der Art der beobachteten Defekte als auch in deren Zah! und
Gr6Re mit den auf vergleichbare Weise entstandenen Ergebnissen in der Literatur.

Bei der Implantation eines Materials mit Heliumionen laufen gleichzeitig auf demselben Raum
zwei Prozesse ab. Zum einen werden laufend Frenkel-Paare, also Paare von je einer Leerstelle
und einem Zwischengitteratom erzeugt, zum anderen werden gleichzeitig immer neue
Heliumatome in das Material eingelagert.

Eine Erki&rung flir das vorwiegende Auftreten von Zwischengitteratomloops liegt wohl darin,
daR die eingeschossenen lonen bevorzugt von bestrahlungsinduzierten Leerstellen eingefan-
gen werden, die dann nicht mehr fiir die Rekombination zur Verfiigung stehen. Die dadurch frei
zur Verflgung stehenden Zwischengitteratome agglomerieren zu den beobachteten Loops.

In die gleiche Richtung wirkt auch die Tendenz des Heliums bei der Bildung von Blasen

Leerstellen aufzunehmen, um einen Gleichgewichtsdruck zu erreichen.

Bei SiC treten ab einer Bestrahlungsdosis von 2 « 1020 |onen / m? - entsprechend einer
Schédigung von 0.5 dpa, bzw einer Implantation von 1,5 At-% Helium - schwarze Kontraste
von 10 bis 50 nm Durchmesser mit dem Verhalten von Loops auf. Insbesondere bei den mit
3« 1021 Jonen / m? implantierten Proben ist eine deutliche Zunahme der Loops im Bereich der
stérksten Heliumimplantation (und nicht der stérksten Schidigung) zu erkennen. Dies
entspricht dem oben dargesteliten Modell der Entstehung von Zwischengitteratomloops.

Die GrbRe der Loops wéchst mit der Dosis und hier auch mit der Temperatur.

Ab 1 « 1020 He-lonen / m? beobachten Nakata u. a. <NAK-91>, Hojou <HOJ-85>und Bacon

<BAC-81> Agglomerate von Punktdefekten, die sie teilweise als Zwischengitteratomloops
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identifizieren. Durchmesser sind 6 bis 7 nm bei 1 « 1020 He-lonen / m?; ein Anwachsen mit der
Temperatur wurde auch von Nakai registriert.
Dies ist in guter Ubereinstimmung mit den hier gewonnenen Ergebnissen.

Schwellenwerte fiir das Auftreten von Loops
He | lonen
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Abb. 7.6 Vergleich der Schwellenwerte fir die Loopbildung
Auf der Ordinate sind - von innen nach auBen - die Implantationsdosis, die
entsprechende maximal implantiete Heliumdosis und die entsprechende
maximale Schidigung angegeben. ( Die einzelnen Skalen sind natiirlich nur in
Bezug auf die jeweiligen Maximalwerte in Ubereinstimmung, da die Kurven
verschieden verlaufen. Die Skala des implantierten Heliums und die der Schadigung in
dpa sind fur SiC im oberen Bereich ohne Bertlicksichtigung der Verschiebung durch
das Sputtering dargestellt (vgl. Kap. 4). Die Ubereinstimmung der Skalen ist nach den
Werten fiir Aluminiumoxid und Spinell ausgerichtet; maRgeblich fiir die Lage der
Balken ist immer die fonen / m? - Skala. Der fiir SiC eingezeichnete Balken hat wegen

des Aufiretens von Amorphisation als einziger eine -obere Begrenzung.)
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Das Verhalten der Spinell (MgAl;Oy4) - Proben ist sicher am widerspriichlichsten. Einerseits
zeigen die bei 200°C implantierten Proben bereits ab 0,3 dpa bzw. 0.2 At-% He eine dichte
Besetzung von nur 10 bis 15 nm groRen Black Dots, also vergleichbare bzw. eher niedrigere
Schwellenwerte flr die Loopbildung als die beiden anderen untersuchten Materialien.
Andererseits war bei den bei 800°C implantierten Proben regelmaBig keine Schidigung
feststellbar (vgl Kap. 6.1.3).

Im Vergleich dazu stellen Zinkle <ZIN-89> und Nakai <NAK-92> bei Bestrahiung mit
Neutronen bis 9 » 1025 n / m? und Magnesium-lonen auf 1,4 « 1021 lonen / m? fest, da® nur ein
Bruchteil der von ihnen erwarteten Defekte in Form von Loops sichtbar wird. Die von ihnen und
weiteren Autoren identifizieten Loops sind vom Zwischengittertyp mit Burgersvektoren
1/6 <1 11>und 1/4 <11 0>inden {11 1}, {1 0 1} und {1 1 0} Ebenen.

Buckley <BUC-86> erkennt Spinell als wesentlich widerstandsfihiger gegen konventionelle
Gitterstrukturschédigung im Vergleich zu Aluminiumoxid; er findet nach Elektronenbestrahlung
auf bis zu 30 dpa bei 800 - 1300 K keine Loops oder Voids.

Nakai erklért die hervorragende Widerstandskraft gegen Leerstellen-Schwellen unter Neu-
tronenbestrahlung durch die reduzierte Bildung stabiler Zwischengitteratomloops innerhalb der
von den eingeschossenen Neutronen ausgeldsten Kaskaden. Dies kann bei Helium-
Implantation wegen des oben beschriebenen Mechanismus der Leerstellenblockade aber kein
Argument sein. Yamada <YAM-92> findet nach Bestrahlung mit Argonionen auf 3 dpa bei 630°
C bis zu 15 nm breite defektfreie Zonen neben den Korngrenzen. Dieses Verhalten kdnnte sich
" bei 800° noch deutlicher zeigen, steht aber im Widerspruch zu den nach den theoretischen
Berechnungen zu erwartenden Wanderungsdistanzen der Defekte. Bei all diesen
Untersuchungen fehit jedoch der oben beschriebene Effekt der bevorzugten Bindung von
Leerstellen durch Helium, so daB die jeweiligen Ergebnisse nur bedingt mit den hier erhaltenen
vergleichbar sind.

Ganz sicher bilden die Spinelle (MgAloO4 und insbesondere auch ALON, d. i
Aluminiumoxinitrid-Spinell) noch ein Gebiet fiir weitere Untersuchungen mit préziseren
Instrumenten und zusétzlichen Parametervariationen, zumal neben der immer wieder
festgesteliten Widerstandsfdhigkeit gegen Defektbildung auch der Vorteil des kubischen
Kristalls beim Schwellen beobachtet wird.

Die folgende Abbildung zeigt zur Verdeutlichung des oben beschriebenen Mechanismus der
Beglinstigung der Loop-Bildung durch die Heliumimplantation noch einmal beispielhaft die
Implantations- und Schédigungskurven in Aluminiumoxid. Darunter ist deren Quotient
dargestellt, der einen Eindruck des steilen Ansteigens des Verhéltnisses der beiden Effekte ab
einer Tiefe von etwa 0,6 pm gibt.
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Vergleich der Bestrahlungseffekte bei Al,O,
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Abb. 7.7 Verlauf der Implantations- und Schédigungsverteilungen in Aluminiumoxid
Die sich aus diesen Kurven ergebende Verteilung der relativen Implantation,
ausgedriickt in Helium-Atom% pro dpa1
Aussagekraft dieser Kurve

eingeschréankt;

ist darunter eingezeichnet. Die
ist ailerdings durch ihren

relativen MaBstab
in der groRten Tiefe

ist zwar das Verhdltnis maximal, die

tatsachlichen Effekte allerdings sind, wie in den oberen Kurven dargestellt, fast
bei Null.

! Der vergleichbare Wert bei Neutronenbestrahlung in einem Kernspaltungsreaktor liegt
bei 0.0002 bis 0.02% <PEL-88>, <Sas-91>.
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Angaben zur Einlagerung implantierten Heliums in Spinell finden sich bei Allen <ALL-93>.
Demnach besetzen einzelne Heliumatome mit 95%er Wahrscheinlichkeit die Oktaeder-
Zwischenrdume des Spinell-Gitters. Aber auch dieser Mechanismus gibt keine Erkl8rung fiir
das Verhalten bei den im Verlauf dieser Untersuchungen implantierten groBen Heliummengen.

7.2.2 Blasen und Schwellverhalten

Die bei allen untersuchten Materialien festgestellten Hohlrdume lassen sich aufgrund ihrer
Lage im Material, nadmlich im Bereich hé&chster Heliumimplantation, als Heliumblasen
einordnen’. Ab einer von Werkstoff zu Werkstoff unterschiedlichen Schwellendosis kann das
eingebrachte Helium nicht mehr von bestrahlungsbedingten Leerstellen und den im jeweiligen
Kristall bevorzugt besetzten Zwischengitterpositionen eingefangen werden und agglomeriert zu
kleinen, diese dann bei zunehmender Implantation zu gréRBeren Blasen.

Fiir die Diffusion von Helium in Aluminiumoxid und in Siliziumkarbid gibt es in der Literatur
(<PEL-88> , <JUN-92>) Zahlenwerte flr die Aktivierungsenergie der Wanderung. Diese liegen
mit minimal etwa 1,1 eV ( flr Temperaturen iiber 800K ) im gleichen Bereich wie die oben
(Kap. 7.1) zugrundegelegten Wanderungsenergien fir Gitterdefekte. Der zwischen einzelnen
Blasen beobachtete Abstand liegt in den Bereichen, wo gut unterscheidbare kleine Blasen zu
erkennen sind, mit ca. 10 bis 20 nm eher etwas hoher als die zu erwartende maximale
Wanderungsdistanz  von ca. 5nm.  Wahrscheinlich  entsprechen  jedoch  die
Wanderungsvorgénge in dem bei massiver Implantation mit Helium geséttigten Material nicht
mehr vollstédndig den einfachen Modellen.

Die fast vollstandige Uberlagerung der Bereiche der hchsten Schidigungen und hbchsten
Implantationen (vgl. Abb. 6.1 fiir SiC u. w.) erschwert auch die Unterscheidung der Ursachen
und der Behinderungen der Blasenbildung. Da die Scheitelpunkte der Schédigungs- und
Implantationskurven nur etwa 100 nm auseinanderliegen, kann ein Bereich der Unterdriickung
von Blasenbildung wegen eines Uberangebots von Leerstellen nicht identifiziert werden. Um
einen solchen Effekt einzeln darzustellen, bietet sich eine weiterfiihrende Untersuchung der
Strukturverdnderungen nach einer Dual-Beam-Bestrahlung an, bei der gezielt Implantations-

und Schédigungsparameter gegeneinander variiert werden kénnten.

Die Schwellenwerte fiir das Auftreten von Blasenbildung variieren bei den untersuchten
Werkstoffen um eine GréRenordnung:

1 Entsprechende Ausheilexperimente, die diese Einordnung noch untermauern kénnten,
wurden aus Zeit- und Ausriistungsgriinden im Rahmen dieser Arbeit nicht durchgefiihrt,
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Bei Aluminiumoxid treten ab einer Implantation von 10 At-% (bei 800°C) bis 12 At-% (bei
200°C) Helium Blischen von 2 bis 3 nm Durchmesser auf, die bei héherer Implantation
(3*10?-2 lonen / m? im mit Gber 100 At-% meistimplantierten Bereich zu l&nglichen
Agglomeraten zusammenwachsen.

Schwellenwerte fiir das Autftreten von Blasen
5 He . lonen
dpa At% | m? 7% L
el D) 72 /
100 | / / Y
100 F a /‘ /
w02 L ©
10 | / & % %
1% 7 9 “
I ]
1t / - 5
" — >
0.1 | 7 < (’% <
0.1 b
1019
200 800
Implantationstemperatur in "C

Abb. 7.8 Vergleich der Schwellenwerte fiir die Blasenbildung

Auf der Ordinate sind - von innen nach auBen - die Implantationsdosis, die
entsprechende maximal implantierte Heliumdosis und die entsprechende
maximale Schadigung angegeben. ( Die einzelnen Skalen sind natiirlich nur in
Bezug auf die jeweiligen Maximalwerte in Ubereinstimmung, da die Kurven
verschieden verlaufen, Die Skala des implantierten Heliums und die der Schédigung
in dpa sind fiir SiC im oberen Bereich ohne Beriicksichtigung der Verschiebung
durch das Sputtering dargestelit (vgl. Kap. 4). Die Ubereinstimmung der Skalen ist
nach den Werten fiir Aluminiumoxid und Spinell ausgerichtet; mafigeblich fiir die
Lage der Balken ist immer die lonen / m? - Skala. '

Die bei hoheren Temperaturen bestrahlten Proben zeigen dabei wesentlich gréBere Blasen-
bildung. Die kleinen Blasen der maRig implantierten Bereiche zeigen bei der Untersuchung von

Flachproben eine starke Orientierung ("alignment") parallel zur c-Achse des hexagonalen
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Gitters. Diese Art der Anordnung héngt eventuell mit dem Ausgehen der Blasen von in die

oktaedrischen Zwischenrdume des AlyO3-Kristalls eingelagerten Helium-Atomen zusammen.

Eine derartige Ausrichtung von Blasen-Anordnungen parallel zur c-Achse wurde auch von
Shikama <SHI-83>, Lee <LEE-84> und Zinkle <ZIN-91> beschrieben, die Blasen von 2 bis 5
nm Durchmesser in Konzentrationen bis zu 1 « 1024 /m3 schon nach geringeren
Heliumimplantationen (ab 22 dpa, 210 appm He bzw. 60 dpa 1000 appm He ,Versuche mit
Vorimplantation von He und nachfolgendem Beschu8 mit Ne und Ar) beobachten. Wie von Lee
beschrieben zeigen auch hier diese "void arrays" keine Verdnderungen im Elektronen-
Beugungs-Diagramm. ‘

Yamada <YAM-92> findet nach Beschu mit Argon-lonen auf 12 dpa bei 620° C Blasen
entlang den Korngrenzen in etwa 5 nm Abstand (vgl. Wanderungsdistanz!) nur dann, wenn
diese Korngrenzen parallel zur Basalebene verlaufen, was den SchiuB nahelegt, das
implantierte Edelgasionen bevorzugt entlang den c-Achsen wandern. Ein solcher Effekt der
"Denudation” konnte jedoch hier bei Helium-Implantation nicht festgestellt werden.

Abgesehen davon zeigen die im Laufe dieser Arbeit gewonnenen Ergebnisse aber fiir
Aluminiumoxid eine gute Ubereinstimmung in GroRe, Zahl und Verhalten der beobachteten
Hohlrdume bzw. Blasen mit den auf vergleichbare Weise entstandenen Ergebnissen in der
Literatur.

Bei Siliziumkarbid treten Blasen ab einem Schwellenwert von 5 At-% Helium auf. Ihr
Durchmesser steigt von 1,5 bis 3,5 nm bei 200° C auf 2 bis 4 nm bei 800° C an.

Bei den héchsten Implantationen agglomerieren sie zu Gebilden von bis zu 150 nm
Durchmesser bis das bei diesen Dosen bereits amorphe Material eine schwammartige Struktur
bekommt. In den geringer bestrahlten Bereichen von Flachproben ist die Anlagerung der
kleinen Blasen an Korngrenzen zu beobachten.

Nicht beobachtet werden konnte bei SiC eine wie auch immer geartete Anordnung der Blasen
nach der Gitterstruktur. Im Gegensatz dazu beschreibt Hojou <HOJ-88a> lineare
Ausrichtungen entlang der {0 0 1} Achse. Hojou findet 1 bis 2 nm groBe Blasen ab
1021 1onen / m?, ab 1022 |onen / m? auch in amorphem Material, Nakata <NAK-91> bereits ab
1020 |onen / m? bei 800°C in kristallinem SiC.

Huang <HUA-92> erkennt nach Helium-Bestrahlung eine kritische Grée der Blasen von etwa
3 nm, bei deren Uberschreiten ein "unbegrenztes Schwellen" infolge unbegrenzten
Blasenwachstums eintritt. Dies entspricht ganz ausgezeichnet den bei der Untersuchung von
Sandwichproben beobachteten Blasendurchmessern. Das ZusammenflieBen kleinerer Blasen
zu gréBeren schlauchférmigen Gebilden setzt beispielsweise in der auf Abb. 7.7 dargestellten
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Probe im sechsten Rasterbereich mit einem mittleren Durchmesser von 2,7 nm ein. Ein
derartiger "zweiter Schwellenwert" fiir die Heliumvertraglichkeit von SiC bildet eine endgliitige
Grenze fiir die Verwendbarkeit dieses Materials in einer Reaktorumgebung.

Der Innendruck derartiger Blasen in SiC wurde von Hojou unter Benutzung von EELS? zu etwa
108 Pa bestimmt.

Abb. 7.9 Blasenverteilung in SiC nach Implantation von 3 « 1027 lonen / m? bei 200°C

Einstrahlrichtung ist von rechts.

Eine besondere Bedeutung des heliuminduzierten Schwellens von SiC ergibt sich aus
mehreren Arbeiten (<KIN-92>, <SAS-91> und auch <LEE-82>), in denen unter
Neutronenbestrahlung die Entstehung von Helium infolge der 10 (n,o) TLi-Reaktion nahe der

Korngrenzen aus dem als Sinterhiifsmittel verwendeten Bor beschrieben wird.

Den niedrigsten Schwellenwert fiir die Blasenbildung zeigt der Magnesium-Aluminium-Spinell.

Bereits ab 1,6 At-% Helium entsprechend 1 dpa sind in diesem Material relativ kleine

1 BELS ist die Abkiirzung fiir die Elektroneenergieverlustspektroskopie, ein Verfahren zur
quantitativen Bestimmung des Gehalts leichter Elemente in einer transmissions-
elektronenmikroskopischen Materialprobe.
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(1,5-4 nm) Blaschen zu beobachten. In Flachproben ist eine Anlagerung an die Korngrenzen
feststellbar.

Zinkle <ZIN-91> findet nach Bestrahlung auf 26 dpa bei Implantation von 3900 appm Helium
Blasen von 3 nm Durchmesser. Er legt den Schwellenwert auf 20 dpa fest. An den
Korngrenzen findet er nach dieser Bestrahlung "dramatische Schidigung" infolge der
Verlagerungen. Er erkennt in seiner Zwei - bzw, Drei - Strahlstudie keinen Zusammenhang mit
dem EinfluB des Heliums.

Diese Ergebnisse sind nicht direkt mit den hier erhaltenen zu vergleichen, da bei diesen Zwei-
bzw. Dreistrahlimplantationen nicht dieselben Werte filr das Verhéltnis der Heliumimpiantation
zur Schédigung erreicht werden (vgl. Abb. 7.6). Die Schwellenwerte flir die Schidigung liegen
aber in der gleichen Gréfenordnung.

Aus Schwellberechnungen aufgrund der quantitativen Auswertung von Blasenbereichen ergibt
sich aus der vorliegenden Untersuchung bei Aluminiumoxid ein maximales Schwellen von 1%
bei Implantation von 16 At-% Helium bei 200°C. Dies setzt sich bei héheren Dosen offenbar
Uberlinear fort, der Effekt ist jedoch dann nicht mehr in dieser Weise quantitativ zu erfassen,
da bei den meistimplantieten Proben wegen der ungleichmaRigen Diinnung infolge der
Materialschwéchung saubere BezugsgréRen fehlen (vgl. Kap. 2 und 7).

Makroskopische Untersuchungen von neutronenbestrahlten Proben (<DIE-92>, <BLU-88>)
berichten von 2 bis 4% Schwellen bei Fluenzen bis 1026 n / m2. Bei diesen hohen Werten
werden dann in polykristallinen Materialien Mikrorisse als Folge des anisotropen Schwellens
der hexagonalen Kristalle beobachtet. Eine Anisotropie des Schwellens konnte aufgrund der
hier verwendeten mikroskopischen Methodik nicht festgestelit werden; auch beim

heliumbedingten Schwellen ist ein solcher Mechanismus jedoch zu erwarten.

Bei SiC wird unter Neutronenbestrahlung eine starke Temperaturabhéngigkeit des
Schwellverhaltens beobachtet <DIE-92>. bei 200°C findet ein makroskopisches Schwellen um
2% bei 1024 n / m? statt; bei 800°C gibt es offenbar infolge von Ausheilvorgéngen einen
Hochstwert von 1% der auch bei stirkerer Bestrahlung nicht tiberschritten wird.

Unter Helium-lonen-Bestrahlung findet Nakata <NAK-91> ein Schwellen von 0,03% bei
1020 jonen / m?.

Die Berechnungen aus der Blasen-Auswertung hier ergeben ein Schwellen von 1,8% bei
implantation von 20 At-% He im Maximum (3 » 1021 lonen / m? bei 200 bzw 800°C). Auch bei
SiC lieRen sich noch stérker bestrahlte Proben nicht mehr quantitativ auswerten.

Ein Ausheilen des Schwellens vergleichbar dem von Dienes beschriebenen ist hier nicht zu

beobachten und ist bei Heliumimplantation auch nicht zu erwarten, da das hier festgestellte
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Schwellen ja auf zusatzlich in das Material eingelagertes Gas zuriickgeht.Abgesehen davon

passen die Schwellergebnisse aller Materialien gut in das sich in der Literatur ergebende Bild.

Unter Neutronenbestrahlung zeigt Spinell nur ein sehr geringes <COG-86> bzw. als
einkristallines Material gar kein <BLU-88> Schwellen. Coghlan findet eine Séttigung des
Schwellens bei 2 « 1022 n / m? bei nur 0,05 Vol% Schwellen. Dienst und Blumhofer berichten
von bis zu 1 Vol% Schwellen bei polykristallinem Material bei 2 « 1026 n / m? und sie fiihren
das auf ein Abwandern der Zwischengitteratome zu Korngrenzen zuriick.

Die hier durchgefiihrte Heliumimplantation erbringt bei 11% implantietem Helium ein
Schwellen von 2,2%; das ist von allen hier untersuchten Werkstoffen der h&chste Wert.
Dennoch ist das Schwellen bei der kubischen Kristallstruktur des Spinells weniger kritisch zu
beurteilen, da hier die Einzelkristalle isotrop schwellen und damit nicht zur Ursache von

Korngrenzenrissen werden. (vgl. auch <PAR-85>)

7.2.3 Weitere Verédnderungen

Der grofite Unterschied zwischen den mikrostrukturellen Verénderungen der hier untersuchten
Keramiken liegt im Auftreten von Amorphisierung.

Nur bei SiC kann ab einer Implantation von 1 « 1022 He-ionen / m? (d. h. ab 30 At-% He bzw.
10 dpa) die Amorphisierung des betroffenen Materials festgestellt werden. (Dieser
Schwellenwert ist eventuell etwas zu hoch angesetzt, da die fiir die Amorphisierung typischen
Beugungsdiagramme in sehr schmalen betroffenen Zonen in Ermangelung einer wirklich
kleinen Blende nicht identifiziert werden konnten.) Die anderen Werkstoffe weisen auch nach
intensivster Bestrahlung und in schwerstbeschddigtem Zustand keine Spur von Amorphisierung
auf,

Die Korrelation mit dem Bindungszustand ist offensichtlich: SiC ist ein kovalenter Kristall, die
Oxide sind ionische Kristalle,

Abe u. a. <ABE-89> sehen die Ursache filir das Fehlen von Amorphisierung in ionischen
Kristallen in der dominierenden Rekombination der entstehenden Frenkelpaare1, im Gegensatz
dazu entsteht in SiC und auch in anderen kovalent gebundenen Kristallen (HOP-Graphit
<MAT-91>) beim Uberlappen von Kaskaden eine hohe Konzentration von Punktdefekten, die
zu amorphen Phasen filhrt. Dies wird unterstiitzt durch die Untersuchung von Bacon

1 Offenbar ist dieser Effekt auch noch stirker als der oben beschriebene Mechanismus der Behinderung
der Rekombination durch Heliumatome, denn keine bisher durchgefiihrte Untersuchung, auch unter
Heliumbeschuf}, hat Amorphisierung in ionischen Kristallen gefunden.
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<BAC-81>, der unter Elektronenbeschufl keine Amorphisierung findet und feststellt, daf dafiir
eine hohe Rate mehrfacher Verschiebungen notwendig ist. Unterhalb von 300 K entsteht dann
allerdings auch bei e*-Beschu ab 2 » 1027 &= / m? Amorphisierung <MAT-91>; offenbar muf3
eine Schwelle in einem GleichgewichtsprozeR zwischen Defekterzeugung und Ausheilen
liberschritten sein. Bei sehr niedrigen Temperaturen geschieht das dann durch die Behinderung
des Ausheilens.

Die Amorphisierung auch bei relativ hohen Temperaturen, wie hier bei 800°C héngt ursichlich
mit der Anwesenheit einer hohen Zahl von Heliumatomen und der dadurch behinderten
Rekombination zusammen. Wie in den hier untersuchten Proben findet auch Nakata
<NAK-91> die amorphe Zone hinter dem Gipfel‘ der berechneten Schédigungskurve, aber im
Gipfel der Kurve der Heliumimplantation.

Die Schwellenwerte variieren zwischen den einzelnen Experimenten. Hojou <HOJ-85> findet
schon ab 3 « 1020 He-lonen / m? Amorphisierung und bei 1000 K schon ab 3 « 1021 He-lonen /
m? wieder eine Rekrista!lisation1, wahrend Snead, Zinkle u. a. <SNE-92> in Korrelation ihrer
Experimente mit der mit dem EDEP-Code berechneten Schédigung einen Schwellenwert von
15 dpa feststellen.

Dies entspricht dem hier festgestellten Wert von etwa 10 dpa; dieser ist wohl in Folge des oben

beschriebenen HeliumeinfluRes auf die Defektbildung etwas niedriger.

Eine andere interessante Beobachtung des Temperaturverhaltens von SiC findet sich bei
<Bac-81>. Auch bei seinen Heliumimplantationen bei 700°C, nicht jedoch bei 20°C, tritt ein
Abbléttern der Oberfliche auf, das seinen Ursprung in der Tiefenlage der eingeschossenen
lonen findet, also von deren Gasblasenbildung ausgeldst wird. Dieses Verhalten zeigt sich
auch hier bei SiC am stérksten, bei den Oxydkeramiken ist es ansatzweise zu beobachten, hat
aber nicht so groRe Bedeutung. Dieser Unterschied kann auch mit der Schwachung der am
stdrksten implantierten Zone durch die Amorphisierung zusammenhéngen, die dann unter dem
Druck der Gasbildung zur Ablésung der ganzen Vorderschicht fithrt.

1 Die Beobachtungen von Hojou konnen nicht ohne weiteres mit dem Verhalten von massivem
keramischen Material korreliert werden, da sie beim Beschufl von bereits auf im Elektronen-
mikroskop durchstrahlbare Dicke gediinnten Pléttchen erfolgen. Eine Rekristallisation ist in keinem
anderen Experiment festgestellt worden. Dieselben Vorbehalte gelten fiir den sehr niedrigen
Schwellenwert der Amorphisierung,

- 160 -




8 Bewertung

Bei dem Vergleich der hier gewonnenen Ergebnisse mit den in Kapitel 1 aufgefiihrten Anforde-
rungen an Bauteile eines Fusionsreaktors muB stets das prinzipiell unterschiedliche Verhéltnis
von Heliumbelastung zu Schédigung berticksichtigt werden. Wahrend dieses bei der Bestrah-
lung mit 14 MeV Neutronen im Fusionsreaktor zwischen etwa 0,0001 und 0,002 liegt, ist es hier
bei der Implantation von Heliumionen im Bereich des Schidigungsmaximums ungefahr 2. Das
bedeutet, daR Vergleiche auf der Basis der Heliumimplantation vorsichtig betrachtet werden
sollten, da dieselbe Implantation im Reaktor von der tausend- bis zehntausendfachen Verlage-
rungsschiadigung begleitet wird.

Sieht man von dieser Beeintrachtigung der Vergleichbarkeit ab, so zeigt die Auswertung der
Ergebnisse, wie in den untenstehenden Tabellen aufgefihrt, daB die Verwendung von SiC als
Schutz der ersten Wand vom Gesichtspunkt der strukturellen Schédigung infolge des
Schwellens durch Gasblasenbildung bei NET / ITER problemlos und selbst beim
hochbelasteten kommerziellen Fusionsreaktor "CFR" gerade noch mdglich ist.
voraussichtlichen Belastung mit maximal 3 At-% Helium steht ein Beginn des mikroskopisch
wahrnehmbaren Schwellens bei 5 At-% Helium gegeniiber. Dabei ist jedoch nicht das

gleichzeitige Entstehen weiterer Transmutationsprodukte, wie z. B. Wasserstoff, und deren

Einer

Wirkung berticksichtigt. Eine durch die Forderung nach Dimensionsstabilitét gegebene Grenze

von 1% Volumenschwellen wird erst bei einem Heliumgehalt von 15 At-% (in SiC) erreicht.

Reaktor SiC
NET /ITER DEMO CFR
Belastung Belastung Belastung | Auftreten von | Auftreten von | 1% Volumen-
1. Wand 1. Wand 1. Wand BD! Blasen schwellen
10 dpa 200 dpa 300 dpa 0,5 dpa
0,1 % He 2% He 3% He 1,5 % He 5 % He 15 % He
Tab. 8.1 Gegenlberstellung der maximalen Belastung der 1. Wand verschiedener Fusions-

reaktoren (vgl. Kap. 1) und der Schwellenwerte flir das Aufireten mikrostruktureller
Verdnderungen bei SiC. Es sind keine Schwellenwerte in dpa fiir das Auftreten von
Blasen und das Volumenschwellen genannt, da soiche Werte bei dem hohen

Helium / dpa - Verhéltnis irreflihrend wéren.

Sehr viel schwieriger ist die Beurteilung der Black - Dot - Schadigung als Grenzwert fiir die
Verwendung, da die Schadigung infolge der Anzahl der Verlagerungen pro Atom (dpa) in die-

' "Black Dots" d.h. schwarze Kontraste, also Loops und dhnliche Defektagglomerate,
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sem Simulationsexperiment wegen des hohen Helium / dpa - Verhéltnisses im Schédigungs-
maximum nicht richtig wiedergegeben wird (vgl. Kap. 7.2.1 zum Einflu der Gaseinlagerung
auf die Schédigung). Da jedoch bei SiC bereits bei 10 bis 20 dpa und hoher Heliumimplanta-
tion Amorphisation auftritt, die die Stoffeigenschaften grundlegend veréndert, sind die in der
Tabelle 8.1 genannten 300 dpa an der Ersten Wand des CFR mit Sicherheit eine fir diesen
Werkstoff zu hohe Belastung. Zur Beurteilung der Belastung bei geringerer Heliumimplantation
kann der Bereich der Vorderkanten hochimplantieter Proben zu Rate gezogen werden.
Vergleicht man die Abbildungen 7.7 und 4.12 / 4.14 , so ist zu erkennen, daB bei mit 3 - 1022
lonen / m? implantieten Proben in diesem Bereich 10 dpa {berschritten werden. Die
Querschnittsbilder dieser Proben zeigen hier aber noch keine Amorphisation.
Dementsprechend liegt die Belastung im NET / ITER noch im Bereich des Zul&ssigen.

Beachtet werden muR auch die unterschiedliche Defektrate, die hier etwa 6 - 103, bei den
Reaktoren zwischen 10® und 10-7 betrdgt. Die langsamere Defekterzeugung begtinstigt
Ausheilprozesse. Diese werden auch von der mit 1200°C - 2000°C (beim "Liner" der Ersten

Wand) gegeniiber den hier erreichten 800°C htheren Temperatur unterstiitzt.

Reaktor AlyO4 MgAIl 04
NET /ITER DEMO CFR
Belastung Belastung Belastung | Auftreten | Auftreten v. | Aufireten | Auftreten v.
RF - Fenster | RF - Fenster| RF- Fenster | von BD Blasen von BD Blasen
0,1 dpa 2 dpa 3 dpa 0,2 dpa | 0,3 dpa
0,001 % He | 002%He | 003%He |02%He| 10%He [02%He| 4%He

Tab. 8.2 Gegeniiberstellung der maximalen Belastungen der Radiofrequenzfenster verschie-
dener Fusionsreaktoren (vgl. Kap. 1) und der Schwellenwerte fiir das Auftreten
mikrostruktureller Verénderungen der Oxidkeramiken. Es sind keine Schwellen in
dpa fiir das Auftreten von Blasen genannt, da solche Werte bei dem hohen Helium /

dpa - Verhéitnis irreflihrend wéren,

Fir die Verwendung der Oxidkeramiken als Radiofrequenzfenster bilden entsprechend der
wesentlich geringeren Belastung die mikrostrukturellen Verdnderungen keine Grenze fiir die
Einsatzmdglichkeit. Hier sind elektrische und thermophysikalische Parameter von weit héherer
Bedeutung, deren Verdnderungen jedoch nicht mit den hier verwendeten Bestrahlungs- und
Untersuchungstechniken beurteilt werden kénnen.

Die Einsatztemperatur von 300°C liegt im hier untersuchten Temperaturbereich.

- 162 -




9 Zusammenfassung

Grundlegend fiir die Verwendbarkeit eines Werkstoffs in einem Fusionsreaktor ist das Ver-
standnis fiir die Vorgdnge im Material unter Bestrahlung. Ausgangspunkt dieser Untersuchung
war die Frage nach den mikrostrukturellen Verdnderungen von drei keramischen Werkstoffen
unter Bedingungen, die wesentliche Vorgénge unter Belastung in einem Reaktor nachbilden.

Mit Simulationsexperimenten bei Temperaturen zwischen 200°C und 800°C gelang es durch
Implantation von 3 - 1079 bis 3. 1022 He*-lonen / m? die Bestrahlungsverhéltnisse im Bereich
der Ersten Wand und im Bereich der Radiofrequenzfenster eines Fusionsreaktors anndhernd

nachzubilden und dann derart bestrahlte Proben zu untersuchen.

Dazu mufBten zuerst experimentelle Voraussetzungen geschaffen und Verfahren gefunden
werden, mit deren Hilfe dann aussagekréftige Ergebnisse erreicht werden konnten.

Die verschiedenen Materialien wurden im Lichtmikroskop untersucht und nach ihren Korn-
gréBen charakterisiert. Fir die Priparation der keramischen Werkstoffe zum Zweck der
elektronenmikroskopischen Untersuchung wurde eine lonendiinnanlage konstruiert und gebaut.
Zur Untersuchung der Implantation wurde eine neuartige Form der Probenpriparation nach
dem Sandwichprinzip entwickelt, die in der Folge sehr aussagekriftige Ergebnisse lieferte. Es
wurden im Verlauf der Untersuchungen sowohl aus Flachproben als auch und insbesondere

aus Sandwichproben quantitative Daten gewonnen.

Das Eindring- und Schadigungsverhaltens der verwendeten lonen wurde mit Hilfe von Monte -
Carlo - Rechnungen ermittelt. Die aus der Simulationsrechnung erhaltenen Daten zur lonenver-
teilung und Schadigungsverteilung im Material wurden anhand theoretisch und praktisch er-
mittelter Sputterabtragsdaten korrigiert. Dabei wurde festgestelit, daR bei dem Material mit der
starksten Sputterwirkung ( SiC ) im Bereich der hier verwendeten lonendosen bereits aus der
Sicht des Sputterings nahezu die Grenze der maximal mdglichen Implantation bei 200 keV

erreicht ist.

Die elektronenmikroskopische Analyse des Schédigungsbilds insbesondere der Sandwich-
proben zeigt die entstehenden Strukturschiden:

Loops treten ab Schidigungsdosen von 0,2 dpa bis 0,5 dpa auf. Der Mechanismus des Ein-
fangs von Leerstellen durch die gleichzeitig implantierten Heliumatome und der dadurch be-
glinstigten Bildung von Zwischengitteratomloops erklart den erkennbaren Einflu des He / dpa
- Verhaltnisses auf die Loopbildung. Der Bereich niedriger He / dpa - Werte an der Vorderkante
von Sandwichproben ermdéglicht die von der Heliumimplantation weitgehend unbeeinflute

Untersuchung der Defektagglomeration.
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Amorphisation tritt nur bei SiC auf, Sie ist sowohl von der Schidigung als auch vom He / dpa -
Verhéltnis abh&ngig; der Schwellenwert liegt bei hoher Heliumimplantation bei 10 bis 20 dpa.
Blasen entstehen ab 4% ( Spinell ), 5% ( SiC ) bzw. 10% ( AloOg3 ) implantierten Heliums im
Bereich hoher He / dpa - Werte und agglomerieren bei h6herem Heliumgehalt zu gréBeren
Hohlgebilden.

Das Schwellverhalten der untersuchten keramischen Materialien wurde anhand der Blasen-
verteilung in der Schadenszone von Sandwichproben beobachtet. Die Berechnungen zeigen

eine leicht (berproportionale Zunahme des Schwellens mit dem implantierten Heliumgehalt.

Der EinfluB der Temperatur auf die beobachtbaren Ergebnisse ist zwischen 200°C und 800°C
sehr gering; dies entspricht den durchgefiihrten Modellrechnungen, die in diesem Bereich

nahezu athermisches Verhalten der Diffusionseigenschaften postulieren.

Insgesamt hat sich im Lauf der Untersuchungen erwiesen, daB bei diesen ionengediinnten ke-
ramischen Materialien die Auswertung von Sandwichproben weitaus sicherere Darstefiungen
von Beziehungen zwischen der Schidigung eines Materials durch die Implantation von Helium-
ionen und den dabei auftretenden Materialschiden ermdglicht, als dies bei den herkbmmlichen
Flachproben der Fall ist. Flachproben sind dagegen unerldBlich zur Quantifizierung und

Charakterisierung der einzelnen Defekte.

Die durchgeflhrten Untersuchungen zur Verdnderung der Mikrostruktur und zum Schwellver-
halten keramischer Materialien unter Heliumimplantation haben gezeigt, daB dadurch eine
Grenze der Verwendbarkeit in Fusionsreaktoren gegeben ist. Wahrend in der Funktion als Fen-
stermaterial diese strukturellen Kriterien auch bei hochbelasteten Reaktoren noch keine Rolle
spielen, ist eine Verwendung als Schutz der ersten Wand nur fiir die ndchste Reaktorgenera-
tion wie NET / ITER denkbar. Bei der vorgesehenen Beanspruchung in kiinftigen kommerziel-
len Reaktoren wird hier die Grenze der Belastbarkeit im Laufe der vorgesehenen Betriebsdauer
Uberschritten. Ein Ausweg liegt in der mehrmaligen Auswechsiung von Komponenten.

Fir den Einsatz keramischer Werkstoffe in der Fusionstechnik bietet sich die Familie der
Spinelle (auBer MgAl,O4 insbesondere auch ALON) fiir weitere Untersuchungen besonders
an; vieles am Verhalten dieser Materialien unter Bestrahlung ist noch ungeklant; die
vorhandenen Ergebnisse lassen jedoch eine besonders hohe Resistenz gegeniber
Strahlenschédigungen erwarten. Eine Verbesserung der Untersuchungsmethoden ergibe sich
aus dem umfangreichen Einsatz von Zweistrahlbestrahlungen zur weiteren Variation des
Helium / dpa - Verhéltnisses. Auf diese Weise ist eine genauere Beurteilung des Defektagglo-
merationsmechanismus durch den Einfang von Leerstellen méglich.
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Anhang A IonendUnnungsanla_ge

In diesem Anhang wird das Prinzip, die Konstruktion, der Aufbau und die Erprobung einer fiir

die Priparation keramischer Proben besonders geeigneten lonendlinnungsanlage beschrieben.

A.a_Mechanischer Aufbau

Eine lonendlinnungsanlage besteht aus einem motorgetriebenen Targethalter, einer oder meist
zwei sich gegeniiberstehenden lonenquellen, einem Hochvakuumpumpstand und -behéiter,
einer Argongasversorgung mit Nadelventilen, einer Hochspannungsversorgung, Motor- und
Lichtstromversorgung, Wasserkithlung und den dazugehorigen MeRgerdten zur Strom-,

Spannungs- und Vakuumiiberwachung.
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Abb. A1 lonen-Dinnungs Vorrichtung mit rotierendem Probenhalter ( <FRA-78a>)

( Die Probe wird von zwei Seiten unter flachem Winkel beschossen. )

Targethalter und Quellen sind im Vakuumbehélter ( zylindrischer Stahl- oder Glasflansch oder
Glasglocke ) so angeordnet, daB die lonenstrahien von beiden Seiten unter flachem Winkel (
typischerweise 10 - 20° ) auf die zu diinnende Probe auftreffen, Dabei dreht sich bei den
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meisten Konstruktionen das Target in der Haiterebene, um einen gleichméaBigeren Abtrag zu
gewdhrleisten.

im Laufe der Entwicklung der lonendlinnung seit 1953 sind viele verschiedene konstruktive
Ldsungen fir einen derartigen Aufbau vorgestellt worden ( <FRA-78a> ); die obenstehende

Skizze zeigt eine typische Maschine.

A. b _Funktionsweise verschiedener lonenquellen

Es gibt eine Reihe physikalischer Prinzipien, mit deren Hilfe einem Gasatom oder -molekdl zur
lonisation ausreichende Energie mitgeteilt werden kann. Das Gas kann thermisch, durch eine
Hochspannungsentladung, durch Hochfrequenz oder durch ElektronenstoB entweder mit
Elektronen von einer Heizwendel oder durch Sekunddremission von einer kalten Kathode
ionisiert werden. Daraus sind je nach Zweck und Anwendung lonenquellen der verschiedensten
Typen entstanden. Auf Grund ihrer kompakten Bauweise und ihrer Wartungsfreundlichkeit
haben sich bei der Prdparation elektronenmikroskopischer Proben, wo die Breite des
Energiespektrums von untergeordneter Bedeutung ist, die Kaltkathodenqu~!ien durchgesetzt.

Bei den heute hergestellten lonen-Diinnungs und -Atzgeraten finden sich im wesentlichen

lonenguellen zweier Typen:

a) Glimmentladungsquelle:
Die folgende Skizze zeigt eine solche sehr kompakte Quelle, bei der der Abstand zwischen

Kathode und Anode kiirzer als die freie Wegldnge der zur lonisation verwendeten Elektronen

*
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N Gas inlet pipe (Ar)
b /
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Abb. A.2 Glimmentladungsquelle ( <FRA-78a>)

Hatching shows metal parts
cross hatching Insulators

T TAY

Vava
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ist. Die meisten Elektronen werden in der Ndhe der Kathodenbohrung durch den Beschuf3 von
lonen und Neutralteilchen freigesetzt. Sie werden dann zur Anode beschleunigt. Insbesondere
die Elektronen, die durch die wesentlich gréRere Anodenbohrung in das sehr schwache Feld
dahinter gelangen, kénnen mehrere ionisierende SttRe erleiden, bevor sie zur Anode

zurlickkehren.

Argonionen haben bei den in dieser Quelle herrschenden Bedingungen eine mittlere freie
Weglénge von etwa 0.2 mm. Sie erleiden daher auf dem Weg zur Kathode mit hoher
Wabhrscheinlichkeit StéRe, die ihre Geschwindigkeit herabsetzen. Das néchste Diagramm zeigt
die relative Energieverteilung im lonenstrom dieser Quelle. Der Gipfel bei hoher Energie

resultiert aus lonen, die die Anode ohne StoB erreichen.

08

Intensity
o
FO<
T T

o
]
T

fo) 1 1 1 1 1
0.2 O-4 06 08 [Ne)
Voltage V/V,

Abb. A.3 Energie-Intensititsspektrum einer Glimmentladungsquelle ( <FRA-78a> )
(V1 V¢ entspricht der lonenenergie relativ zur Energie bei Betriebsspannung )

Der Nachteil dieser Konstruktion liegt in der Notwendigkeit, wegen der kurzen Elektro-
nenlaufbahnen einen im Vergleich zum Vakuumbehélterdruck sehr hohen Quelleninnendruck
aufrechterhalten zu missen, um eine ausreichende Zahl von ionisierenden StéRen zu
erreichen. Da es im Lauf des Betriebs zu einer zunehmenden Aufweitung der Katho-
denbohrung durch Sputterprozesse kommt, muB zur Beibehaltung des Druckes und damit der
Leistung die Gaszufuhr immer weiter vermehrt werden. Dieser Ausweg findet dann sein Ende,
wenn die Vakuumpumpen nicht mehr in der Lage sind, den Differenzdruck zwischen Quelle

und Behéilter aufrechtzuerhalten.

b) Sattelfeldquelle:
Um eine lonenquelle im Bereich des Vakuumbehélterdrucks von etwa 104 mbar betreiben zu

kénnen, miissen die Elektronenbahnen entsprechend verldngert werden, so daB die gleiche
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Zahl von ionisierenden StéRen zustande kommt. Dies kann mit Hilfe einer ringférmigen Anode
erreicht werden, durch die hindurch die Elektronen auf langen dreidimensional schwingenden
Bahnen laufen. Die lonenquelle kann dann, wie auf der folgenden Prinzipskizze dargestelit,
symmetrisch gestaltet werden, indem die Gasionen durch eine vordere und eine hintere
Kathodenbohrung austreten. Der hintere Strahl kann hier zur Beurteilung des
Betriebsverhaltens der Quelle als Monitor verwendet werden. Damit félit auch die

Notwendigkeit eines Shutters zu MeRzwecken zwischen Quelle und Probe weg.

Ton Beom T Terget | T
Cathode =

Plasma __

Shield Anode

Abb. A.4 Schematische Darstellung einer Sattelfeldquelle ( <FRA-78a>)

(Ut ist die Betriebsspannung, Ig1 o sind die lonen-Strahistrome )

Der geringe Innendruck der Quelle bringt zwei Vorteile. Einmal entfallen die aus der
Druckdifferenz zwischen Quelle und Behdélter entstehenden Probleme mit nachlassender
Leistung bei verschlissenen Kathoden, zum anderen ist die mittlere freie Wegldnge der
Gasatome bei dem geringen Druck gréRer als die Abmessungen der Quelle, was zur Folge hat,
daB die Wahrscheinlichkeit der Erzeugung langsamer lonen durch Sto3prozesse auf dem Weg
zur Kathode gering ist und fast alle lonen die Quelle mit sehr einheitlicher Energie verlassen.
Die Abbildung A.5 =zeigt das daraus resultierende schmale Energiespektrum dieses
Quellentyps. Die Quelle wurde dabei mit Argon bei 8 KV und einem lonenstrom von 100 pA
betrieben,

Nachteilig fir manche Anwendungen sind die im Vergleich zur Glimmentladungsquelle etwas
gréBeren duleren Abmessungen dieser Konstruktion.
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Abb. A.5 Energie-Intensitatsspektrum einer Sattelfeldquelle ( Argon ), ( <FRA-78a>)

A. c_Konstruktion einer lonendiinnungsanlage mit zwei Sattelfeldquellen

Die Hilfestellung anderer {nstitute und die damit verbundene Mdglichkeit lonendiin-
nungsanlagen der verschiedensten Konstruktionen zu benutzen und mit den Benutzern liber
deren Vorteile und Unzuldnglichkeiten zu diskutieren, hat die Entscheidung flir das Prinzip der
Sattelfeldquelle stark beeinflut. Die Konstruktion wurde von vornherein darauf ausgelegt, die
erprobten lonenquellen eines englischen Herstellers ( lon Tech ) einbauen zu kénnen, so daR
der Aufbau der Anlage aus vorhandenen bzw. selbstgefertigten Teilen und gekauften
Fertigteilen mdglich war. Am Ende wurden zwei der lon Tech-Konstruktion sehr dhnliche

Quellen verwendet.

Der Aufbau wurde so einfach wie mdglich gehalten. Innerhalb des vorhandenen Vaku-
umrezipienten war ausreichender Bauraum, um die Anlage aus in ihrer Funktion sauber
getrennten Einzelteilen zusammenzusetzen. Auf einer Grundplatte sind links und rechts die
einander entgegengerichteten lonenquellen fest in Messingblocken eingebaut. Diese haben
Bohrungen und Anschlu8stutzen fiir die Kiihiwasserleitung. In der Mitte der Grundplatte ist ein
schwenkbarer Arm mit dem Motor und dem Targethalter so angebracht, daR ein Auftreffen der

lonenstrahlen auf beide Seiten der zu diinnenden Probe unter Winkeln von 15° bis etwa 45°
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einstellbar ist. Der Targethalter kann zum Wechseln der Proben und zur Demontage der
Quellen nach Lésen einer Schraube abgenommen werden. Die Probe wird zwischen zwei
runden Platten mit stark konischer Mittelbohrung durch Anziehen dreier Réndelmuttern
eingeklemmt. Bei drehendem Probenhalter wird der Strahl sowohl der linken wie auch der
rechten Quelle alle 120° durch die Verbindungsstifte bzw. die Réndelmuttern unterbrochen.
Das hat eine Abschattung der Probe fiir etwa zehn Prozent der Drehung und eine
entsprechende Verldngerung der Diinnungszeit zur Folge. Dieser Nachteil wurde in Kauf
genommen um den Bauaufwand fir einen prinzipiell moglichen aber wesentlich
komplizierteren radialen Antrieb Gber Zahnridder zu vermeiden. AuBerdem ermdglicht dieser
Aufbau ein einfaches Auswechseln des Probenhalters etwa gegen ein Sputtertarget fiir
Beschichtungszwecke oder einen Halter flir rasterelektronenmikroskopische Proben.

Der verwendete Motor ist ein 1V-Gleichstrom-Getriebemotor aus der Solarzellenspielzeug-
technik, Der Targethalter dreht sich mit etwa 3 U/min. Schrig hinter der Drehanordnung ist
eine kleine Glihbirne angebracht, die die Beobachtung des Diinnungsvorgangs und das
Erkennen von Ldchern erleichtert. Da die ganze Vorrichtung unter einer Glasglocke steht, ist
die Beobachtung einfach und die Verwendung eines Teleskops/Mikroskops nicht unbedingt
notwendig. Der Rezipiententeller hat fir die Dinnungsanlage drei Durchfiihrungen:
Hochspannung, Motor-, Licht- und MeBstrom und Gas- und Wasserleitungen. Die
Stromzuflihrungen sind lackisolierte Kupferleitungen; die Hochspannungsleitung ist zusétzlich
mit Aluminiumoxidrélichen gegen Beriihrung bzw. KurzschluB gesichert. Gas- und
Wasserzufilhrungen sind innerhalb des Rezipienten aus Silikongummischlauch. Die beiden
Quellen sind parallel an eine Hochspannungsleitung angeschiossen; die Kiihiwasserfiihrung
geht durch beide Quellen in Reihe, um die gleichmiBige Kiihlung sicherzusteilen und
Verstopfungen in einer einzelnen Leitung am Stilistand der gesamten Kiihlung erkennen zu
konnen.

Hochspannungsquelle'ist ein strom- und spannungsgeregeltes 6KV/5mA-Netzgerét der Firma
Heinzinger ( HNC 6000-5pos ). Die Argongasversorgung erfolgt (iber Gasflasche,
Druckminderer zu den Nadelventilen, von dort zur Gasdurchfiihrung in den Rezipienten. Alle
Leitungen sind als Edelstahlrohre ausgefiiht., Die Wasserkithlung besteht aus einem
geschlossenen Kreislauf mit einer Tauchpumpe in einem offenen Kilhlwasserbehalter. Zur
Kontrolle des Diinnungsvorgangs dienen Volt- und Amperemeter der Hochspannungsquelle
sowie Amperemeter in der Erdleitung der Monitore 1 und 2. Der Vakuumpumpstand besteht
aus einer Drehschieber-Vorvakuumpumpe und einer Turbomolekularpumpe mit einer Leistung
von 500 I/s ( Pfeiffer TPU 510 ); bei Betrieb beider Quellen wird noch ein Vakuum von etwa
104 mbar aufrechterhalten. Das VakuummeRBgerdt ( Balzers PKG 020 ) hat einen
Schaltausgang beim Ubergang von Vor- zu Feinvakuummessung; mit Hilfe dieser

Informationsquelle wurde eine automatische Abschaltung fir den Fall von Vakuumverlust
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gebaut um ein unbeaufsichtigtes Betreiben der Anlage zu erméglichen; auBerdem wurde zur

optimalen Ausniitzung auch der Nachtzeiten auch noch eine Zeitschaltung eingebaut.

Abbk. 2.6 Vorderansicht des Vakuumbehilters. Die Glasglocke auf dem Rezipienten-
teller ist innen mit einefn Kunststoffstreifen gegen Beschadigung beim
Abnehmen geschlitzt. Im Vordergrund sind die Regelventile der Gaszufuhr
und die Monitor-Amperemeter zu erkennen. Im Betrieb ist die Glasglocke
noch von einem Metallgitterzylinder umgeben, der im Fall einer Implosion
als Splitterschutz dienen soll. (Das Bild zeigt noch die erste Ausfiihrung der
Zuleitungen mit Druckluftschlduchen.)
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Zur Verdeutlichung des prinzipiellen Aufbaus und der Zusammenhénge der verschiedenen
Versorgungsleitungen in den Vakuumbehélter dient das folgende Leitungsschema. Der
Vakuumbehdlter ist durch das dickgezeichnete Quadrat dargestellt. ( Der Rezipiententeller liegt
an Masse. )

. [Kuhlwasser

Gasver—
sorgung

(Monitor 1)

lﬁonitor 2)

Abb. A.7 Leitungsschema der Anlage

A. d Aufbau der lonenquelle

Das folgende Bild zeigt einen Schnitt durch die Sattelfeld-lonenquelle, Die Betriebsspannung
liegt Uber eine im Bild nicht gezeigte isolierte Schraube an der in keramischen Isolatoren
montierten Mittelanode. Im Zusammenhang mit den Ergebnissen der Erprobung ( Kap. 4.1 ) ist
der unterschiedliche Abstand von Frontkathode ( in der Zeichnung oben ) und Monitorkathode
sowie die unterschiedlichen Bohrungsdurchmesser interessant. Daraus ist der Unterschied

zwischen Monitor- und Targetstrom zu erklédren.
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Abb. A.8 Schnittbild der Sattelfeldquelle ( MaRstab 2:1 ). Gas- und Hochspannungs-
anschliisse sind auRerhalb der Schnittebene; Strahlrichtung nach oben; an

der unteren isolierten Schraube wird der Monitorstrom abgenommen.

A. e Funktionsparameter und Betriebsverhalten der verwendeten Quellen

Die hier verwendeten lonenquellen kénnen im Bereich von 3 - 6 KV Beschleunigungsspannung
betrieben werden. Die untere Grenze wird durch den Ubergangspunkt vom Normalmodus in
den 'wide mode' bestimmt. Versucht man bei weniger als 3 KV einen lonenstrom von 2 pA zu
erreichen, so muR der Gasdruck in der Quelle dermaRen erhoht werden, daR die Quelle in eine
ungerichtete Glimmentiadung mit kurzschluBdhnlichem StromfluR (ibergeht. Dieser Zustand ist
aus VerschleiBgriinden unbedingt zu vermeiden. Bei kleineren lonenstrémen ist ein Betrieb
auch noch bei 2 KV mdglich; in die folgende Untersuchung wurden jedoch keine Spannungen
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unter 3 KV eingeschlossen, da bei geringeren lonenstrémen die Dinnungsraten entsprechend
sinken und diese Betriebszustinde demgem&R wenig praxisgerecht sind. Die obere Grenze der
Betriebsspannung wird vom verwendeten Netzgerit diktiert; oberhalb 5 - 6 KV wéchst auch die
Gefahr der Implantation von Argonionen ( vgl. <SAT-89> <FRA-78a> ).

Es ist sehr vorteithaft und ab einer Leistung von etwa 10 W pro Quelle absolut notwendig, die
Quellen mit Wasser zu kiihlen, da bei steigender Temperatur der dem auf das Target
einfallenden lonenstrom proportionale Monitorstrom sinkt, was auf eine nachlassende
Diinnungsrate schlieRen 14Rt, und der VerschleiB sowie die Gefahr eines Ausfalls durch

Kurzschluf an den keramischen Isolatoren steigt ( vgl. <FIT-81> ).
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Abb. A.9 Kathodentemperatur Uber der Abb. A.10 Kathoden- und Anodentem-
Zeit: (a) bei konstant 8 W, (b) bei peratur bei 12 W Leistung und schlechter
Leistungssteigerung von 5 bis 12 W, Waérmeableitung ( <FIT-81>)

(c) bei konstant 12 W mit Wasserkiihlung

Um die beiden lonenquellen der Vorrichtung im Betrieb mit gleicher Leistung fahren zu kénnen,
ist es wichtig, das Verhiltnis zwischen dem Quellenstrom, dem Monitorstrom und dem
tatsachlich am Target ankommenden lonenstrom zu kennen. Dazu wurden einige einfache
Versuche durchgefiihrt, bei denen zwei statt des Targets mitten zwischen den Quellen
aufgehangte Kupferbleche mit zwei weiteren Amperemetern verbunden waren. Die auf den
nachsten Seiten folgenden Graphiken zeigen den Zusammenhang zwischen Betriebsspannung
und -strom und den Monitor- und Targetstrémen sowie das Anfahrverhalten fiir eine Quelle mit
12 und eine Quelle mit etwa 45 Betriebsstunden zu Beginn der Versuche und entsprechend

abgenutzten Kathoden und Monitorpldtichen.
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Der Targetstrom ist dabei immer um mehr als eine GréBenordnung kleiner als der Moni-
torstrom. Das liegt einerseits an der kleineren Offnung der Frontkathode ( vgl Kap. 3.2 ), héngt
aber auch mit dem gréBeren Neutralteilchenanteil im Strahl zusammen. ( Franks <FRA-78>
schldgt eine Rekombination der lonen auf dem ( ldngeren! ) Weg zur Frontkathode mit
Sekundérelektronen von den Seiten der Blende als Mechanismus der Bildung von
Neutralteilchen vor.) Die folgende Darstellung aus <FRA-78> zeigt diesen Anteil in
Abhéngigkeit von der Betriebsspannung flr eine vergleichbare Sattelfeldquelle. Der
dquivalente Neutralteilchenstrom wurde (ber die Erzeugung von Sekundéarelektronen am

Target bestimmt. Der Neutralteilchenanteil sinkt mit wachsender Betriebsspannung.

MA} ION CURRENT PAequivalent' NEUTRALS 'pAed IONS +NEUTRALS
" 100} - L .
[ ————"30ma

8O} : 2 g
A /4"1

80 S 9
| ———TOmA

BmA ’
& | i
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Abb. A.11 lonen- und Neutralteilchenanteil im Strahl bei verschiedenen

Quellenstrémen und -spannungen ( <FRA-78>)

Grundsétzlich ist bei allen drei der folgenden Vergleiche zu erkennen, daid die neuere Quelle
bei gleichem Leistungseingang hohere Ausgangsstréme sowohl am Monitor wie auch am
Target bringt. Das hingt wahrscheinlich damit zusammen, daR die Anode der &lteren Quelle
bereits eine Uberholung nach der anfinglich besonders starken Abniitzung durch

Sputtereffekte hinter sich hat.
Die erste Graphik zeigt den Verlauf von Monitor- und Targetstrom fiir die beiden Quellen bei

Betriebsspannungen von 3 - 6 KV und konstant 2 mA Stromaufnahme. Wihrend der

Targetstrom in etwa linear ansteigt, erreicht der Monitorstrom bei 5,5 KV ein Maximum.
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Spannungs/Strom—Verhalten Quelle 2

_____ { + Monitorstrom ¢ Targetstrom * 10 J"

0 ¥ T + { ¥ -
(4 3,6 4 4.5 5 6,6 8

Betriebsspannung der Ionenquelle  [KV]

Abb. A.12 lonenstrdme Uber der Betriebsspannung der Quelle 2 bei 2mA Quellenstrom

Ionenstromverhalten Quelle 2

Betriebsstrom der lonenquelle  [mA]

Abb. A.13 lonenstréme (ber dem Quellenstrom der Quelle 2 bei 5 KV
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Beim néchsten Versuch wurde bei konstanter Betriebsspannung von 5 KV der Quellenstrom
zwischen 0,5 und 3 mA variiert. Wahrend hierbei der Monitorstrom proportional ansteigt, zeigt
der Targetstrom ein Maximum zwischen 2 und 2,5 mA, Eine Erhéhung der Stromaufnahme
Uber 2 mA bringt demnach, wie auch Abb. 4.3 zeigt, nur noch einen Zuwachs an

Neutralteilchen im Strahl; am Monitor kommen dagegen immer noch mehr lonen an.

Strom /Zeit—Vergleich Quelle 2

0 20 40 80 BY 100 120
Betriebsdauer der lonenquelle  [min]

Abb. A.14 lonenstrome Ulber der Zeit bei konstant 5 KV, 2 mA, Quelie 2
Der dritte Vergleich zeigt den Verlauf von Monitor- und Targetstrom beim Anfahren der

Apparatur. Es ist ein Einschwingvorgang wohl aufgrund der ansteigenden Temperatur zu

erkennen, der nach spétestens einer Stunde abgeschlossen ist.
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Anhang B Berechnung der Sgutterrate

Nach Sigmund <SIG-69> ist die Sputterrate

S(E) =T wo w NT * SI'I (E) (B1)
Dabei sind

I'=0,042/ (N7« Ug « A?) (Materialfaktor) (B.2)

o =09 (Massenfaktor)

N = 10,9 » 1022 cm™3 (Targetdichte von AlpO3)

Ug=3eV (durchschnittliche Bindungsenergie)

E = 200 KeV (lonenenergie)
und

Sp(E) = [1/ (1-m)] +C » 31-M , E1-2mM (8.3)
mit

m=0,5 (Potentialfaktor)

8=4 «Mq « Mo/ (Mq + Mo)? (elastischer StoB, maximale {ibertragbare Energie)

(B.4)

C=Yewxmudym*a12®* M /MM (2424 +Zy €2/ 312)2m (B.5)
mit

Am = My = 0,327 (dimensionslose Konstante)

ajp=ag/ (2423 +2,2/31/2 (Thomas-Fermi-Radius nach <BOH-41>, <ZIE-85>)
(B.6)

ag =0,59 A (Bohr-Radius)
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Z,=10 (Target-Ordnungszahl)
(= 1/2 « (14+6) fiir SIC bzw. 1/5 « (2 » 13+3 « 8) fiir AloO4
bzw. 1/7 « (12+2 « 13+4 « 8) fiir MgAI»>O4 )
e=1,602« 1019 ¢ (Elementarladung)

Einsetzen der Zahlenwerte ergibt:
aus (B.6): aqp=0,236 A=236+10"11m,
aus (B.5) : C=nxAy xaqg«0,445+2Z4 «Zp«e? = 5011038 ymz (1),

aus (B.4) : 8=0,55 (mit My =4, Mg = 20 flir SiC bzw. My = 20,4 flir Alx03
bzw. My = 20,3 flir MgAloOy4 )

aus (B.3): S, =2+C«8% = 7,42+ 10"38 ym2,
und schlieBlich aus (B.1) und (B.2):

die Sputterrate fiir AloO3 und 200 KeV He*-lonen:

Sal203 =0,58.

Dies entspricht in etwa den gemessenen Werten (s. u.). Vergleichbare Literaturwerte mit der

selben lonenenergie liegen nicht vor,

Die Sputterraten von SiC und MgAl,O4 werden entsprechend berechnet;, da (s. o.) die
Ordnungszahlen gleich und die Massenzahlen fast gleich sind, liegt der einzige Unterschied in
der Bindungsenergie; die Targetdichte kiirzt sich zwischen (B.1) und (B.2) raus. Da jedoch
keine Literaturwerte fir die Oberflichenbindungsenergien von SiC bzw. MgAloOy4 zu finden
sind, wurden deren Sputterraten nicht berechnet.

1 Da der Autor dieser Verdffentlichung seine Gleichungen im elektrostatischen
(Gauss'schen) MaBisystem notiert hat, das in der Quantenmechanik nach wie vor
gebraucht wird, muf} {iberall €2 durch e? / (4 % 7t gp) mit gg = 8.8 x 10-12 As/Vm ersetzt
werden. ( siche <POH-64> )
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Anhang C Abtragsraten der Ionendﬁnnung

Die Abtragsrate der lonendiinnung ist leider in groBem MaB vom Zustand und der Be-
triebsdauer der verwendeten lonenquelle abhéngig (vgl. auch Kap.2, Anhang A). Sowoh! mit
zunehmender Zeit seit der jeweils letzten Wartung als auch mit zunehmender
Gesamtbetriebsdauer nimmt die Abtragsrate - gemessen in ym / Stunde Diinnzeit - ab. Dabei
sind Schwankungen der Abtragsleistung bis zu 300% beobachtet worden. Es ist daher sehr
empfehlenswert, die Abragsrate regelméaRig zu lberpriifen.

Eine weitere mogliche Fehlerursache ist die Abschattung der schrdg einfallenden lonen der
Diinnung durch das Kupfernetzchen. Es ergeben sich dadurch in einer theoretisch bis auf die
geschédigte Zone gedilnnten Probe Partien mit geringerem Abtrag bis hin zu beinahe Null
dicht neben den Netzchenstegen.

Die Kontrollen der Abtragsrate wurden anfangs mit besonders glatt polierten Flachproben
vorgenommen; der Schatten des Rands des Probenhalters bildet hierbei eine auswertbare
Kante fiir die Interferenzmikroskopie. Spéter wurde vor die Proben noch ein Kupfernetzchen
derselben Maschenweite wie auf der Vorderseite der bestrahiten Proben ( 100 Maschen / Zoll )
eingelegt. In dieser realistischeren Untersuchung wird die Abschattung auch der
meistgedinnten Fldche durch die Stege des Kupfernetzchens berlicksichtigt. Die ungediinnte
Flache direkt unter den Stegen dient als Normal fir die Interferenzmikroskopie. Die folgende
Abbildung C.1 zeigt eine solche Kontrollprobe. Die Auswertung der Interferenzstreifen ergibt
hier einen Abtrag von maximal etwa 1,2 ym.

Eine Schidigung der Proben durch die lonendiinnung, also zusétzliche Strahlenschéden in
Form von Einzeldefekten oder Amorphisation konnte nicht beobachtet werden. Unbestrahite
Kontrollproben zeigten keine systematischen Bestrahlungseffekte.

Anfangs aufgetretene Artefakte infolge aufgesputterten Kupfers (vgl. Kap. 2) aus den Halte-
netzchen konnten durch sorgféltige ProzeBfiihrung vermieden werden.

Exemplarische Ergebnisse von Abtragsversuchen sind in Tabelle C.1 zusammengefafit:

Die Abtragskontrolien wurden anfangs mit verschiedenen Keramiken, spéter nur noch mit SiC
durchgefiihrt; der Abtrag von AloOg wurde hochgerechnet. Alle Zieldiinnungen und Kontrollen
wurden mit derselben lonenquelle (Nr. 1) durchgefiihrt.
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Abb. C.1 Interferenzmikroskopische Aufnahme einer SiC-Probe nach

30 min Dinnung mit Kupfernetzchen

Material Dinnzeit Quellenzustand Abtrag Abtrag/h
SiC 1h vor Wartung 0,6um 0,6um
SiC 30' vor Wartung 0,4um 0,8um
SiC 30 nach Wartung 1,2um 2,4um
AlpO4 2h vor Wartung 1,0um 0,5um
AlrO4 1h vor Wartung 0,4um 0,4um

Tabelle C.1 Abtragsraten der lonendiinnung
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