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N eine ganze Zahl

Nf Anzahl an Punkten mit konstantem Abstand

ωij Komponenten des infinitesimalen Verzerrungstensors (Ro-

tation)

Ω atomares Volumen

ψ(r) Wellenfunktion

P (l)(x) Legendrepolynom

r Ortsvektor

q projizierter Verschiebungsvektor; alternativ: Wellenvektor

des fouriertransformierten Höhenprofils

qmess bei Filteroptimierung gemessene Verschiebung

qtheo bei Filteroptimierung eingebrachte Verschiebung

Q Verschiebungsvektor

QD charakteristische Koordinaten der Diamantstruktur

Qi charakteristische Koordinaten des i-ten Atoms

QE Parameter der Bildqualität aus Grauwertverteilung (Er-

wartungswert)

QEx Parameter der Bildqualität aus Grauwertverteilung (Ex-

zess)

QHough Parameter der Bildqualität aus Houghtransformation

QLS Parameter der Bildqualität aus Leistungsspektrum

QS Parameter der Bildqualität aus Grauwertverteilung (Schie-

fe)

QV Parameter der Bildqualität aus Grauwertverteilung (Vari-

anz)

QX Parameter der Bildqualität aus Betrag des Kreuzkorrelati-

ons-Koeffizienten

R Versor

Rq Wachstumsfaktor

R2
q quadratische Rauheit

σσσ Spannungstensor

S(f) radial gemittelte Leistungsspektrumdichtefunktion

S(fx, fy) zwei-dimensionale Leistungsspektrumdichtefunktion

S(u, v) Leistungsspektrum

SK(E) Bremsquerschnitt der Kernwechselwirkung

Sx,y Koeffizient



XII Symbolverzeichnis

t Zeit

t0 Anfangszeit

θ Einfallswinkel

θB Braggwinkel

T Temperatur

T̂ übertragene Rückstoßenergie

u Verschiebungsvektor

U rechter Strecktensor

U(r) allgemeines Potential

U c(r) skaliertes Potential

iU ′(r) imaginäres Kristallpotential

v0(θ) winkelabhängige Erosionsgeschwindigkeit der flachen

Oberfläche

V linker Strecktensor

V Volumen

V (r) allgemeines Potential

Vg Kristallpotential

x Ortsvektor in der Referenzkonfiguration

∆x‖ Ortsauflösung parallel zur Kipprichtung

∆x⊥ Ortsauflösung senkrecht zur Kipprichtung

∆xT Informationstiefe

X Ortsvektor in der Momentankonfiguration

Y Zerstäubungsausbeute

Y0(θ) Zerstäubungsausbeute der flachen Oberfläche

ζ Korrelationslänge

Zi lokale Koordination des i-ten Atoms



1 Einleitung

1.1 Motivation

Die Beherrschung lokaler mechanischer Spannungszustände technischer Werkstoffe ist Grund-

voraussetzung dafür, dass diese bestimmten Herstellungs- und Verarbeitungsprozessen unter-

zogen werden können. Besonderes Augenmerk bedürfen hierbei vor allem Eigenspannungen,

welche im Inneren von Materialien auch ohne äußere Krafteinwirkungen und bei uniformer

Temperatur wirken. Da die Ursachen von Eigenspannungen ebenso vielfältig sind wie deren

Einfluss auf die Leistungsfähigkeit und Belastbarkeit von Bauteilen, kommt ihrer quantita-

tiven Ermittlung und gezielten Beeinflussung große Bedeutung zu [1][2].

Nach [1] können Eigenspannungen gemäß ihrer Reichweite in drei Kategorien unterschie-

den werden: Eigenspannungen erster Art (makroskopische Eigenspannungen), Eigenspannun-

gen zweiter Art (Eigenspannungen auf mikroskopischer Längenskala) und Eigenspannungen

dritter Art (Eigenspannungen auf atomarer Längenskala). Ist ein Bauteil verspannt, so beein-

flusst die Überlagerung der intrinsischen Spannungen mit den Betriebsspannungen zunächst

dessen Festigkeitsverhalten. Ob dieser Einfluss positiv oder negativ ist, hängt maßgeblich von

der Natur der jeweiligen Eigenspannungen ab. So können beispielsweise Druckeigenspannun-

gen die Festigkeit eines Bauteils erhöhen, während Zugeigenspannungen diese reduzieren [3].

Betrachtet man Spannungszustände auf nanoskopischer Längenskala, so kann deren Inten-

sität die gleichartiger makroskopischer Strukturen bei weitem übersteigen [4][5][6]. Im Fall

kristalliner Halbleiter können hieraus signifikante Änderungen sowohl der elektronischen,

als auch optischen Eigenschaften resultieren, wodurch verbesserte Produkte im Bereich der

integrierten Halbleiterschaltungen und lichtemittierenden Dioden möglich werden [7].

Der Grad zwischen nutzbaren, hohen Verspannungen, Relaxationseffekten und der uner-

wünschten Bildung von Defekten wie beispielsweise Poren oder Rissen ist sehr schmal [8].

Besonders augenscheinlich ist diese Tatsache unter anderem im Bereich der Silizium-basier-

ten Mikroelektronik, der mikromechanischen Systeme (engl. MEMS) und der Photovoltaik.

Die Relevanz von Eigenspannungen reicht dabei von der Herstellung des Halbleiterbasisma-

terials bis hin zur Gewährleistung der Zuverlässigkeit ganzer Baugruppen im technologischen

Prozess und Einsatz. Abbildung 1.1 veranschaulicht spannungsbezogene, versagenskritische

Effekte für den Fall von Si3N4 bzw. SiC Ausscheidungen in polykristallinem Silizium und
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Kupfer-gefüllter Durchkontaktierungen in integrierten Halbleiterschaltungen (engl. Through

Silicon Vias kurz TSV). In beiden Fällen resultiert die mechanische Verspannung des Kris-

tallgitters aus den unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten des lokal inho-

mogenen Materialsystems, welche infolge unvermeidlicher Temperaturunterschiede während

Prozessierung bzw. Betrieb, zum strukturellen Versagen führen können [9] [10].

(a) (b)

200 µm 15 µm

Abb. 1.1: Beispiele für Eigenspannungen in Silizium-Strukturen: (a) IR-mikroskopische Ab-
bildung von Si3N4 bzw. SiC Ausscheidungen in poly-kristallinem Silizium, (b) Rasterelek-
tronenmikroskopische Aufnahme einer delaminierten, Kupfer-gefüllten Durchkontaktierung
in einem Silizium-Wafer.

Auf Grund der großen Relevanz von Eigenspannungen für die Materialentwicklung und

Bauteilfertigung existiert eine Vielzahl von Messtechniken, mit denen der intrinsische Span-

nungszustand einer Probe qualitativ oder quantitativ bewertet werden kann (siehe Kapitel

2). Mechanische Spannungen an sich sind dabei im Allgemeinen weder auf nano- noch ma-

kroskopischer Längenskala direkt messbar, weshalb sie üblicherweise aus den experimentell

zugänglichen Verzerrungen berechnet werden müssen (siehe Abschnitt 3.1). Die Analyse von

Verzerrungen im Bereich der Silizium-Technologie hat mit Blick auf die stetige Steigerung

der Integrationsgrade und Packungsdichten besonders hohe Ansprüche an Empfindlichkeit,

Auflösung und Reproduzierbarkeit zu erfüllen. Da all diesen Anforderungen mit keinem der

derzeit verfügbaren Verfahren entsprochen werden kann, bedarf es stetiger Verbesserungen

der zur Verfügung stehenden Messmethoden.

Einen neuartigen, aussichtsreichen Ansatz zur hochaufgelösten Analyse von Gitterver-

zerrungen stellt die Anwendung der Elektronenrückstreubeugung (engl. Electron Backscatter

Diffraction kurz EBSD) dar. Um deren Vorteile abseits klassischer Anwendungsfälle wie Ori-

entierungsmikroskopie, Phasenverifikation und Texturanalyse nutzen zu können bedarf es

jedoch einer methodischen Weiterentwicklung. An deren Ende steht dann eine Technik zur

Verfügung, welche die Vorteile hoher Ortsauflösung und Empfindlichkeit mit der Möglichkeit

der automatischen Analyse großer Probenbereiche bei vergleichsweise geringem experimen-
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tellem Aufwand kombiniert. Der derzeit vielversprechenste Ansatz zur Verzerrungsanalyse

mittels Elektronenrückstreubeugung wurde von Wilkinson et al. vorgestellt [11]. Er beruht

auf der vergleichenden Analyse von Beugungsbildern an verzerrten und unverzerrten Pro-

benpositionen, deren spannungsinduzierte Verschiebung mittels Bildkorrelation analysiert,

und zur Berechnung von acht der neun Freiheitsgrade des Verschiebungsgradienten genutzt

werden. Die Anwendung der Methodik auf Probensysteme ohne Modellcharakter steht in

Ermangelung einer geeigneten Zielpräparation und Beschränkungen infolge der notwendigen

Referenzposition jedoch noch aus.

1.2 Zielstellung der Arbeit

Das Ziel der vorliegenden Dissertation war die Erarbeitung einer wissenschaftlichen und tech-

nischen Basis für die EBSD-basierte Verzerrungsanalyse in nanoskaligen Halbleiterstruktu-

ren. Hierfür sollten neben neuartigen Methoden für die Analyse und Bewertung von Beu-

gungsbildern rückgestreuter Elektronen (engl. Electron Backscatter Diffraction Pattern kurz

EBSP) auch geeeignete Verfahren zur Zielpräparation unter Verwendung fokussierter Ionen-

strahlen (engl. Focused Ion Beam kurz FIB) erarbeitet werden. Da über weite Teile der Arbeit

keine Software zur Quantifizierung von Verzerrungen auf Grundlage von EBSP zur Verfü-

gung stand, mußte ein entsprechendes Programm erstellt werden. Besonderes Augenmerk

sollte hierbei auf die Möglichkeit der schnellen, automatischen Analyse großer Datensätze

(> zehntausend Beugungsbilder) gelegt werden. Dies war notwendig, da die Vermessung

von Gesichtsfeldern größer als der Sondendurchmesser des Elektronenstrahls grundsätzlich

nur durch rasterförmige Anordnung einzelner Messpunkte realisiert werden kann. Ausge-

hend vom bereits erreichten Stand der Wissenschaft sollten nachfolgende Verbesserungen

umgesetzt werden:

• Steigerung der Nachweisgrenzen

• Erhöhung der Reproduzierbarkeit

• Entwicklung von Prozeduren zur Vermeidung von Artefakten .

Damit nanoskalige Strukturen überhaupt hinsichtlich ihrer Verzerrung analysiert werden

können, müssen sie der jeweiligen Messtechnik zugänglich gemacht werden. Da die meisten

der ortsaufgelösten Verfahren nur sehr geringe Wechselwirkungsvolumina aufweisen, macht

die Untersuchung verborgener Probenbereiche eine geeignete Zielpräparation notwendig. Die

Anforderungen an die Probenpräparation für die Verzerrungsanalyse mittels EBSD sind da-

bei besonders hoch. Der Grund hierfür kann sowohl in der geringen Wechselwirkungstiefe im

Bereich weniger zehn Nanometer, als auch der großen Sensitivität gegenüber Probenrauheit
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infolge des flachen Einfalls- bzw. Austrittswinkel der Elektronen gesehen werden. Die An-

wendung höherenergetischer, fokussierter Ionenstrahlen auf Halbleiterkristalle ist auf Grund

der ausgeprägten Amorphisierung und Strukturierung der Oberfläche besonders schwierig.

Nichtsdestotrotz stellen sie das derzeit geeignetste Verfahren zur zielgenauen Freilegung na-

noskaliger Strukturen dar. Aus diesem Grund sollte der Einfluss verschiedener Ionenspezi-

es und Bestrahlungsbedingungen auf die Defektstruktur und Morphologie für verschiedene

Ionenspezies und Bestrahlungsbedingungen systematisch untersucht werden. Auf Grundla-

ge der mittels hochauflösender Srukturaufklärung und theoretischen Vorhersagen gewonnen

Datenbasis sollte ferner eine geeignete Präparationsstrategie entwickelt und umgesetzt wer-

den.

Zielstellung der vorliegenden Arbeit war somit die Entwicklung von Verfahren zur kom-

binierten Ionenstrahlpräparation und Verzerrungsanalyse mittels Elektronenrückstreubeu-

gung. Mit Blick auf die zahlreichen Anwendungsfälle und Herausforderungen im Bereich

der Analyse mikro- und nanoskopischer Silizium-Strukturen, erfolgte eine Beschränkung auf

dieses Materialsystem.
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Die Weiterentwicklung von Messtechnik und Auswerteverfahren war stets eine treibende

Kraft auf dem Gebiet der Eigenspannungsforschung. Dennoch sind allen derzeit verfügbaren

Messverfahren bestimmte, inhärente Schwächen gemein, welche einer universellen Anwend-

barkeit des jeweiligen Verfahrens entgegenstehen. Diese vergleichend zu bewerten wird vor

allem durch eine inkonsistente Definition der Ortsauflösung bzw. nicht einheitliche Nomen-

klatur bei der Beschreibung von Spannungen und Verzerrungen erschwert. Um diese Ver-

schiedenheit zu dokumentieren, wurde im nachfolgenden Kapitel auf eine Angleichung der

Nomenklatur bewusst verzichtet.

2.1 Röntgenbeugung

Die Analyse von Gitterverzerrungen mittels Röntgenbeugung (engl. X-Ray Diffraction kurz

XRD) stellt eine weithin etablierte Methodik dar. Als Grund hierfür kann neben der hohen

Genauigkeit auch die im Labormaßstab einfache Instrumentierung sowie die Möglichkeit der

zerstörungsfreien Analyse bisweilen verborgener Strukturen angesehen werden.

Eines der am weitesten verbreiteten Verfahren der röntgenbasierten Verzerrungsmessung

stellt die sogenannte sin2 ψ-Methode dar. Sie basiert auf der Analyse der Netzebenenabstän-

de eines Kristalls anhand verschiedener Braggreflexe bei veränderlichem azimutalem Winkel

φ und Kippwinkel ψ [12]. Existiert, wie im Fall eines biaxialen Spannungszustands, keine An-

hängigkeit vom azimutalen Winkel φ, müssen lediglich Messungen bei variablem Kippwinkel

ψ durchgeführt werden. Da in jedem Fall zunächst nur das Verschiebungsfeld des analysier-

ten Volumens experimentell zugänglich wird, bedarf es für die Berechnung der eingeprägten

Verzerrung der Kenntnis der entsprechenden Gitterparameter der unverzerrten Struktur.

Sind diese mit hinreichender Genauigkeit bekannt, so kann eine Dehnungssensitivität im

Bereich von 10−4 erreicht werden [13]. Auf Grund der typischerweise großen Strahldurch-

messer konventioneller Röntgenstrahlungsquellen im Bereich von 100 µm bis 1000 µm muss

die Verzerrungsanalyse via sin2 ψ-Methode als Mittelung im angeregten Volumen angesehen

werden. Ist der Verzerrungszustand im angeregten Volumen dabei inhomogen, so ergibt sich

eine Verbreiterung der Braggreflexe, welche nur mit Hilfe spezieller Auswerteroutinen das

zweite Moment der Verzerrungsverteilung experimentell zugänglich macht [14].
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Im Gegensatz zu vielen optischen bzw. elektronenoptischen Verfahren resultiert das große

strukturelle Auflösungsvermögen röntgenographischer Methoden nicht notwendiger Weise

aus einer engen Begrenzung des Wechselwirkungsvolumens im Ortsraum. Vielmehr ermög-

licht auch eine sehr hohe Auflösung im reziproken Raum (engl. Reciprocal Space) die zuverläs-

sige Quantifizierung des Verzerrungszustands nanoskaliger Strukturen. Abseits der Analyse

dünner Schichten, bedarf es dabei neben einer hohen Kohärenz der Anregung auch einer

periodischen Anordnung der zu analysierenden Objekte [15] [16]. Ist eine Struktur elastisch

verzerrt, so ergeben sich für die Intensitätsverteilung im reziproken Raum (engl. Reciprocal

Space Map kurz RSM) charakteristische Einhüllende und Feinstrukturen um die jeweili-

gen Braggreflexe, welche dann den beugenden Einzelstrukturen zugewiesen werden können

[17]. Die direkte Quantifizierung des Verzerrungsfeldes anhand der gemessenen Intensitäts-

verteilung ist infolge des Verlustes an Phaseninformation nicht möglich. Vielmehr bedarf es

begleitender Simulationen auf Basis analytischer Modelle [18] oder Finite Element Simulatio-

nen (FEM) [19] mit deren Hilfe die Beugungsintensität für ein gegebenes Verschiebungsfeld

vorhergesagt bzw. an das experimentelle Ergebnis angepasst werden kann. Darüber hinaus

existieren Algorithmen [20] mit deren Hilfe die Phaseninformation für bestimmte Fälle re-

konstruiert werden kann, wodurch zumindest homogene Verzerrungen von geringem Außmaß

direkt analysiert werden können [21]. Die Analyse hochaufgelöster Reciprocal Space Maps

ermöglicht dabei die Quantifizierung von Gitterverzerrungen mit einer Sensitivität <10−4

[22].

Die zuvor beschriebenen, hochauflösenden Röntgenbeugungsexperimente (engl. High-Re-

solution X-Ray Diffraction kurz HRXRD) sind üblicherweise durch einen großen Einfalls-

und Austrittswinkel realtiv zur Probenoberfläche charakterisiert. Trifft der Analysestrahl

hingegen unter sehr flachem Winkel auf die zu analysierende Probe (engl. Grazing Incidence

Diffraction kurz GID), so bedingt der Effekt der externen Totalreflexion eine signifikant hö-

here Oberflächenempfindlichkeit. Die Methode eignet sich daher vor allem für die Analyse

kleiner, periodischer Objekte nahe der Kristalloberfläche [23][24][25]. Der Beugungsvektor

besitzt dabei nur eine sehr kleine Komponente senkrecht zur Oberfläche, weshalb im All-

gemeinen lediglich horizontale Gitterdeformationen experimentell zugänglich werden [26].

Nichtsdestotrotz ist es zumindest in bestimmten Fällen möglich, die eingeprägte vertika-

le Deformation qualitativ abzuschätzen [27]. Die Analyse der Daten erfolgt weitestgehend

analog zur hochauflösenden Weitwinkelbeugung. Die geringe Intensität der diffusen Streu-

ung nanoskaliger Objekte macht jedoch sehr brillante Röntgenstrahlungsquellen erforderlich,

welche üblicher Weise nur an Synchrotron-Messplätzen verfügbar sind.

Wenngleich technisch schwierig, so ist die Fokussierung von Röntgenstrahlung mit Hilfe

geeigneter Röntgenoptiken doch möglich [28][29]. Die hieraus resultierenden Sondendurch-

messer im Bereich von 0,1 µm bis 1 µm können als besondere Errungenschaft bei der Ent-

wicklung von Synchrotron-Quellen der 3. Generation angesehen werden. Grundsätzlich exis-
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tieren verschiedene Verfahren, welche die Analyse von Gitterverzerungen unter Verwendung

fokussierter Röntgenstrahlen ermöglichen. Eine der prominentesten, die Mikro-Laue-Beu-

gung (engl. Micro-Laue-Diffraction), nutzt hierfür eine breitbandige Röntgenanregung (engl.

White Beam), deren gebeugte, monochromatische Einzelstrahlen auf einem 2D-Detektor auf-

gezeichnet werden. Durch Abgleich der daraus experimentell bestimmten Gitterparameter

mit denen einer unverspannten Referenzstruktur ist es dann möglich, den deviatorischen

Verzerrungstensor mit einer Genauigkeit von bis zu 1× 10−4 zu bestimmen [22]. Die exakte

Geometrie der Versuchsanordnung muss dafür jedoch mit hinreichender Genauigkeit bekannt

sein.

2.2 Elektronenmikroskopie und Elektronenbeugung

2.2.1 Transmissionselektronenmikroskopie

Bedarf es bei der Analyse intrinsischer Spannungen höchster Ortsauflösung, so kann auf spe-

zielle Messverfahren auf Grundlage der Elektronenmikroskopie zurückgegriffen werden. Im

Allgemeinen ermöglichen nur wenige dieser Techniken die direkte Quantifizierung von Verzer-

rungen im Sinne der Kontinuumsmechanik. Vielmehr werden Variationen der Gitterparame-

ter mit geeigneten Verzerrungsmaßen verknüpft. Im Fall der Transmissionselektronenmikro-

skopie (engl. Transmission Electron Microscopy kurz TEM) kann dies sowohl auf Grundlage

hochauflösender Bildgebung (engl. High-Resolution Electron Microscopy kurz HREM) als

auch mit Hilfe von Beugungsexperimenten erfolgen.

Die Analyse von Verzerrungen mittels HREM-Bildern nebst zugehöriger Simulationen

bedarf neben eines guten Signal/Rausch-Verhältnisses infolge sehr dünner Proben (Dicken

<50 nm) vor allem homogener Kontraste über den gesamten Bildbereich. Die Anwendbar-

keit dieses Verfahrens konnte sowohl für epitaktisch gewachsene, verspannte Dünnschichten

[30][31], als auch Verbundhalbleiter gezeigt werden [32][33]. Die erreichbare Genauigkeit liegt

hierbei nach [34] bei 0,1Å. Durch Kombination von HREM und lokaler Elektronenbeugung

(engl. Selected-Area Electron Diffraction kurz SAED) kann diese auf 0,02Å gesteigert werden

[35]. Neben der obigen Methodik kann die Verschiebung eines Kristallgitters auch mit Hilfe

der geometrischen Phase (engl. Geometric Phase Analysis kurz GPA) erfolgen [36][37][38].

Dieser Ansatz kombiniert Informationen des Ortsraums mit denen des Fourierraums durch

„lokale“Fouriertransformation im Bereich ausgezeichneter Netzebenen. Hierfür werden die

Bildinformationen des gesamten Bildes durch Filterung auf die Phaseninformationen zweier,

nicht-kollinearer reziproker Gittervektoren begrenzt und das Verschiebungsfeld in Abhängig-

keit beider Phasenbilder und der zugehörigen Basisvektoren im Ortsraum berechnet. Nach

[38] ermöglicht dieses Verfahren eine Ortsauflösung von bis zu 4 nm im Fall FIB-präparierter

Halbleiterstrukturen. Das analysierbare Gesichtsfeld ist durch die Notwendigkeit von Hoch-
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auflösung auf ca. 150 nm× 150 nm begrenzt [39]. Darüber hinaus empfiehlt sich für die Bild-

aufnahme die Korrektur der sphärischen Abberation, sowie die geometrische Kalibrierung

von Bildverzerrungen des optischen Systems [40].

Eine Weiterentwicklung der zuvor genannten Methodik stellt die Dunkelfeld-Elektronen-

Holographie (engl. Dark-Field Electron Holography kurz Holo Dark) dar [41][42][43]. Sie

kombiniert die Moirétechnik mit der Elektronenholographie (engl. Off-Axis Electron Ho-

lography) und ermöglicht die Analyse von Gitterverzerrungen auf Gesichtsfeldern von ca.

1500 nm× 400 nm [39]. Hierfür wird ein entsprechender Probenbereich unter der Bedingung

konstruktiver Interferenz für eine ausgezeichnete Netzebenenschar kohärent beleuchtet, wo-

bei der Analysebereich sowohl unverspanntes Material als auch verzerrte Bereiche in gleicher

Orientierung und Beugungsbedingung umfasst. Unter Verwendung eines elektrostatischen

Strahlteilers (Biprisma) werden die gebeugten Strahlen beider Probenbereiche interferiert.

Ihre Phasendifferenz hängt dabei nur von der dynamischen, elastischen Streuung bzw. der

geometrischen Phase ab und kann direkt aus den Interferenzstreifen bestimmt werden. Die

Abstände der Interferenzstreifen können unmittelbar durch die Spannung am Strahlteiler

variiert werden und ermöglichen gleichzeitig die Validierung der erreichten Ortsauflösung,

welche nach [41] 4 nm beträgt. Für die Quantifizierung des gesamten Verschiebungsfelds be-

darf es der Vermessung von mindestens zwei Netzebenenscharen bzw. Beugungsbedingungen.

Neben der Analyse auf Basis geeigneter bildgebender Verfahren, kann die Verzerrung eines

Kristalls auch mittels lokaler Elektronenbeugung bestimmt werden. Hierbei können grund-

sätzlich zwei Verfahren unterschieden werden: Elektronenbeugung mit parallelem Strahl

(engl. Nano Beam Diffraction kurz NBD) sowie konvergente Elektronenbeugung (engl. Con-

vergent Beam Electron Diffraction kurz CBED). Im Fall von NBD können Änderungen

der Gitterparameter auf Basis charakteristischer Beugungsreflexe quantifiziert werden. Die

erreichbare Ortsauflösung ist dabei, neben der Auflösung des Mikroskops selbst, maßgeb-

lich durch die verwendete Kondensorblende bestimmt. Im Fall eines Blendendurchmesser

von 50 µm1 wurde in [44] ein Sondendurchmesser von 2,7 nm ermittelt. Für Mikroskope mit

geringerer Auflösung wurde diese zu 12 nm bestimmt [45] (Blendendurchmesser 1 µm)2. Die

erreichbare Dehnungssensitivität beträgt 6,4× 10−4[44]. Die Analyse von Gitterverzerrungen

mittels konvergenter Elektronenbeugung beruht auf der Vermessung spannungsinduzierter

Verschiebungen von Beugungslinien höherer Ordnung (engl. High Order Laue Zones kurz

HOLZ), welche in der zentralen Reflexscheibe detektiert werden. Die erreichbare Empfind-

lichkeit beträgt hierbei nach [46] bis zu 2× 10−4, die erreichbare Ortsauflösung bis zu 1 nm

[47]. Die Verzerrungsanalyse mittels CBED bedarf grundsätzlich begleitender Simulationen

in quasi-kinematischer Näherung, woraus unmittelbar die Forderung nach Analysen an Zo-

nenachsen ohne dynamische Wechselwirkung folgt. Sofern diese Forderung verletzt wird oder

1Cs-korrigiertes FEI Titan bei 300 kV im µProbe--Modus
2FEI Tecnai F20ST bei 200 kV im STEM/nanoprobe-Modus



9

sich in der Projektion der Beugung Bereiche unterschiedlicher Verzerrung überlagern, kommt

es zur sogenannten Linienaufspaltung, welche die Analyse des Verzerrungszustandes enorm

erschwert. Ungeachtet dessen können auch für diesen Fall geeignete Verfahren gefunden wer-

den [48][49][50]. Darüber hinaus finden sich in der Literatur weitere, speziellere Methoden

für die Analyse des Verzerrungszustands mittels Transmissionselektronenmikroskopie [51].

Allen TEM-basierten Methoden ist die Forderung möglichst dünner, kristalliner Proben-

bereiche gemein. Die hierfür notwendige, sehr aufwändige Probenpräparation muss demnach

als Nachteil dieser Techniken gesehen werden. Ferner ist die erforderliche Gerätetechnik

teuer in Anschaffung und Unterhalt. Neben diesen eher wirtschaftlichen Gesichtspunkten

bleibt die Frage, inwiefern mittels TEM analysierte Probenbereich den Verzerrungszustand

des ausgedehnten Festkörpers überhaupt repräsentieren. Hierbei ist neben der statistischen

Absicherung der Ergebnisse vor allem die Spannungsrelaxation infolge der Rückdünnung

maßgeblich [52][53]. Im Fall dickerer, zu analysierender Probenbereiche, wie es bei CBED

oder Holo Dark der Fall ist, kann dabei nach [54][41] von schwächerer Spannungsrelaxati-

on ausgegangen werden als beispielsweise bei Proben für HREM oder NBD. Weiterhin ist

die Relaxation in einphasigen Proben geringer als in Querschnittsproben mit Überstruktur

[33][55].

2.2.2 Elektronenrückstreubeugung

Im Gegensatz zur Verzerrungsanalyse mittels Transmissionselektronenmikroskopie, stellt die

Analyse von Gitterverzerrungen via Elektronenrückstreubeugung keine Standardtechnik dar.

Nichtsdestotrotz birgt sie das Potential einer robusten, hochauflösenden Technik, welche

die automatisierte Analyse größerer Analysebereiche mit sehr guter Ortsauflösung ermög-

licht. Aufgrund der vergleichsweise schlechten Winkelauflösung typischer EBSD-Systeme

kann hierbei keine direkte Analyse durch Vermessung der Gitterkonstanten aus experimen-

tellen Beugungsbildern analog zu NBD oder CBED erfolgen [56][57]. Um diese Einschrän-

kung zu überwinden, entwickelten Maurice et al. die sogenannte 3D-Houghtransformation

[58], welche der hyperbolischen Natur der Kikuchibänder Rechnung trägt und deren exak-

tere Positionsbestimmung ermöglicht. Unter Verwendung dieses Ansatzes konnten die Auto-

ren eine Dehnungssensitivität von 2× 10−4 im Fall geometrisch simulierter Beugungsbilder

belegen. Eine Übertragung der 3D-Houghtransformation auf experimentelle Beugungsbil-

der erfolgte bislang nicht, was u.a. der deutlich erschwerten Konditionierung experimen-

teller Beugungsbilder im Vorfeld der Houghtransformation geschuldet sein mag (Kanten-

filter zur Binarisierung der Kikuchibänder). Neben Ansätzen, welche elastische Verzerrun-

gen mit einer Abschwächung der zugehörigen Beugungsbilder korrelieren [59][60][61], kann

vor allem der Analyse spannungsinduzierter Verschiebungen von Zonenachsen und Bändern

großes Anwendungspotential attestiert werden. Erstmals beschrieben durch Troost et al.
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[62] wurde dieser Ansatz von Wilkinson et al. [11] weiterentwickelt wodurch nunmehr die

Formulierung des gesamten Verschiebungsfelds (siehe Abschnitt 3.2.4) mit einer Reprodu-

zierbarkeit von 2× 10−4 [11] und einer Sensitivität von 10−4 möglich wird [63]. Gewisse

Verbesserungen der Numerik wurden in [63] vorgeschlagen. Die mittels EBSD erreichbare

Ortsauflösung hängt stark vom Material und den jeweiligen experimentellen Bedingungen

(Beschleunigungsspannung, Strahlstrom, Probenkippung, Auswertealgorithmus) ab. Sie liegt

bei Verwendung von Elektronenmikroskopen mit Feldemissionskathode im Bereich weniger

zehn Nanometer [64][65][66][67]. Wenngleich der obige Ansatz auch für die Anwendung im

Bereich Materialentwicklung, Prozesskontrolle und Fehleranalyse geeignet erscheint, so be-

schränken sich die bislang publizierten Materialsysteme im Wesentlichen auf Systeme mit

Modellcharakter. Ein häufig analysiertes Materialsystem sind hierbei speziell strukturierte

SiGe/Si Mesa-Strukturen [62][68][11][63]. Darüber hinaus wurden Spannungsfelder um Här-

teeindrücke und nach Mikrodrucktests untersucht [69][70][71]. Anwendungen an Strukturen

im Bereich Mikroelektronik/Mikrosystemtechnik wurden bislang nicht veröffentlicht. Die Be-

wertung von Verschiebungen in Beugungsbildern setzt eine Referenzposition mit bekanntem

Verzerrungszustand und eine zu analysierende Position gleicher Orientierung voraus. Somit

beschränkt sich das Einsatzgebiet derzeit auf einkristalline Probenbereiche oder epitaktische

Dünnschichtsysteme.

2.3 Optische Spektroskopie

Für die Analyse von Gitterverzerrungen mittels optischer Spektroskopie stehen ebenfalls ver-

schiedene Techniken zur Verfügung. Allgemein werden dabei keine Gitterparameter, sondern

vielmehr der Einfluss von Spannungen auf bestimmte physikalische Eigenschaften vermessen.

2.3.1 Ramanspektroskopie

Die Grundlage der Ramanspektroskopie bildet der sogenannte Ramaneffekt [72], welcher eine

inelastische Streuung elektromagnetischer Strahlung an periodisch veränderlichen Struktu-

ren eines Mediums beschreibt. Ist ein Kristall verspannt, so bedeutet dies eine Veränderung

seiner mittleren Atomabstände, was eine Verschiebung der zugehörigen Phonon-Eigenfre-

quenzen zur Folge hat. Grundsätzlich sind nur maximal drei Frequenzverschiebungen mess-

technisch erfassbar, wodurch nicht alle sechs Dehnungs- oder Spannungstensorkomponenten

berechnet werden können. Im Fall von Silizium sind die Frequenzverschiebungen der op-

tischen Phononen zudem entartet. Da diese Entartung erst bei sehr hohen mechanischen

Spannungen aufgehoben wird, sind die messbaren Frequenzverschiebungen wesentlich klei-

ner als die Halbwertsbreite einer Ramanbande. Ein direktes Vermessen der drei Frequenz-

verschiebungen ist dadurch unmöglich. Abhilfe schaffen polarisationsabhängige Messungen
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bei denen jeweils eine der drei Moden so stark angeregt wird, dass die Intensität der bei-

den anderen vernachlässigt werden kann. Darüber hinaus existieren weitere Verfahren, mit

deren Hilfe mehrere mechanische Spannungskomponenten in Einkristallen der Diamantstruk-

tur bestimmt werden können [73][74][75][76][77]. Frequenzverschiebungen in Ramanbanden

sind nicht notwendigerweise Folge von Eigenspannungen. Auch das Vorhandensein schwerer

Isotope oder das Zulegieren von Fremdatomen verursacht eine Veränderung von Phonon-

Eigenfrequenzen. Darüber hinaus können auch Temperaturänderungen infolge der Laserbe-

strahlung, die Drift des optischen Gitters und Effekte durch die Rauheit der Oberfläche der

spannungsinduzierten Ramanfrequenzverschiebung überlagert sein.

Eigenspannungsanalytik mit Hilfe der Ramanspektroskopie kann in vielen Bereichen als

Standardverfahren angesehen werden. Besonders im Bereich der Mikroelektronik und Mikro-

systemtechnik findet das Verfahren weithin Anwendung [78]. Infolge der typischerweise sehr

einfachen Kristallstrukturen existieren bei Metallen keine optischen Phononmoden, wodurch

lediglich niederfrequente Brillouinstreuung an den akustischen Moden zur Analyse genutzt

werden könnte. Hierfür bedarf es jedoch spektral sehr hochauflösender Spektrometer mit

schmalbandigen Filtern. Demnach beschränkt sich der Einsatzbereich der Ramanspektro-

skopie im Wesentlichen auf Keramiken, Polymere und Halbleiter. Im Fall von Mikro-Ra-

manspektroskopie kann durch Fokussierung des Erregerlichts mittels Mikroskopobjektiven

eine Ortsauflösung <1 µm erreicht werden [79]. Diese kann durch Ausnutzung elektroma-

gnetischer Resonanzen an Oberflächen (engl. Surface-Enhanced Raman Spectroscopy kurz

SERS) [80] oder Nahfeld-Techniken noch gesteigert werden. Letztgenannte können in zwei

verschiedene Varianten unterschieden werden: spitzenverstärkte Ramanspektroskopie (engl.

Tip-Enhanced Raman Spectroscopy kurz TERS) oder aber faseroptikbasierte Nahfeld Mi-

kroskopie (engl. Optical Fiber-Based Near-Field Scanning Optical Microscopy kurz NSOM)

[81]. Die Ortsauflösung von NSOM ist hierbei durch die geringe einkoppelbare Intensität

sowie den kleinen Streuquerschnitt infolge der kleinen Aperturen auf ca. 150 nm begrenzt

[82]. Im Gegensatz hierzu ermöglicht TERS die Analyse ausgedehnter Halbleiteroberflächen

mit einer Ortsauflösung von 50 nm [83]. Bedingt durch das sehr schlechte Signal/Rausch-

Verhältnis, welches durch die Überlagerung des Nahfeldsignals mit dem des Fernfeldes ver-

ursacht wird, können jedoch nur spannungsinduzierte Verschiebungen >3 cm−1 nachgewiesen

werden [83]. Somit ermöglicht TERS bislang lediglich die Analyse sehr großer Verzerrungen.

Die Erhöhung des Kontrasts (Verhältnis aus Intensität des Nahfeldes und Intensität des

Fernfeldes) durch Depolarisation des einfallenden Laserlichts mittels Silber beschichteter

Spitzen [84] könnte jedoch in Zukunft neben der Steigerung der Ortsauflösung auch zu einer

Verbesserung der Sensitivität führen. Sowohl NSOM, als auch TERS wurden unlängst er-

folgreich für die ortsaufgelöste Abbildung verzerrter Probenbereiche genutzt [85][86][87]. Die

Reproduzierbarkeit von TERS-Messungen hängt jedoch stark von der Beschaffenheit der
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zu analysierenden Oberfläche, der Geometrie und Kornstruktur der Spitze sowie etwaiger

Oxidation der Spitzenoberfläche ab.

2.3.2 Kathodolumineszenz

Verzerrungsinduzierte Verschiebungen charakteristischer Banden können nicht nur bei der

Ramanspektroskopie sondern auch bei Kathodolumineszenzmessungen (KL) zur Analyse des

Verzerrungszustandes von Isolatoren und Halbleitern genutzt werden [88][89][90][91][92][93].

Die physikalische Grundlage hierfür bildet der Piezospektroskopische Effekt [94]. Die Me-

thodik zur Verknüpfung von Spannungen mit Verschiebungen und Verbreiterungen der ent-

sprechenden Absorptions- oder Fluoreszenzlinien wurde erstmal in [95] beschrieben. Die er-

reichbare Genauigkeit der Spannungsmessung hängt wesentlich von der spektralen Auflösung

des verwendeten Spektrometers sowie dem Signal/Rausch-Verhältnis der Messung ab. Für

ein Spektrometer mit einer Auflösung von 0,15 nm und einer Detektorauflösung von 0,01 nm

konnte in [96] eine Genauigkeit von 100MPa erzielt werden. Die Ortsauflösung ist maßgeb-

lich durch das jeweilige Elektronenmikroskop bestimmt. Sie kann nach [97] bei Verwendung

von Feldemissionsmikroskopen 20 nm betragen. Die Rekombination der durch Elektronen-

beschuss generierten Elektronen-Loch-Paare kann sowohl intrinsisch, als auch extrinsisch,

also durch bestimmte elektronische Zustände an Defekten und Einschlüssen im Kristallgit-

ter erfolgen. Im letztgenannten Fall ist die Signalausbeute sehr gering. Zudem müssen die

Messzeiten relativ kurz gehalten werden, damit eine lokale Temperaturerhöhung durch den

Elektronenstrahl vermieden wird.

2.3.3 Weitere optische Verfahren

Neben den zuvor genannten optischen Messverfahren existieren weitere Techniken, welche für

die Analyse von Eigenspannungen genutzt werden können. Einen neuartigen Ansatz bietet

hierbei die spitzenverstärkte IR Raster-Nahfeld-Mikroskopie (engl. Scattering-Type Scan-

ning Near-Field Optical Microscopy kurz s-SNOM) [98][99]. Analog zu TERS wird hierbei

die verzerrungsinduzierte Frequenzverschiebung im IR-Bereich zur Unterscheidung von Zug--

und Druckspannungen genutzt. In Ermangelung einer theoretischen Verknüpfung der Fre-

quenzverschiebungen mit geeigneten Verzerrungsmaßen ist dieser Ansatz jedoch nur semi-

quantitativ. Ist die laterale Auflösung von untergeordneter Bedeutung, so kann der Einfluss

von Spannungen auf die Bandstruktur von Halbleitern auch mittels Modulationsspektro-

skopie validiert werden. Eine häufig genutzte Variante stellt hierbei die Photo-Reflektrome-

trie (engl. Photoreflectance kurz PR) dar [100][101][102][103][104]. Sie beruht auf der Ana-

lyse der verzerrungsinduzierten Valenzbandaufspaltung, deren Ausmaß (Energiedifferenz)

zur Berechnung der jeweiligen Spannungen genutzt werden kann. Weitgehend unabhängig

von thermischen Effekten ermöglicht PR die Analyse kristalliner, halbleitender Schichten
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<100 nm mit einer Ortsauflösung von bis zu 20 µm[105]. Ferner können Verzerrungen durch

Analyse nichtlinearer optischer Effekte infolge der Änderungen der strukturellen Symmetrie

eines Materials untersucht werden [106][107][108][109]. Die Durchführung vieler der zuvor

beschriebenen Techniken ist mit gewissem experimentellem Aufwand verbunden, was deren

Anwendung im Bereich der Prozesskontrolle und Fehleranalyse erschwert. Nutzt man hin-

gegen die Spannungsdoppelbrechung bestimmter Materialien zur Analyse des vorliegenden

Spannungszustandes, so erhält man einen praktikablen, experimentellen Zugang zu Eigen-

spannungen auf mikroskopischer Längenskala [110][111][9].

2.4 Alternative Messverfahren

Die Fülle an Messtechniken zur Eigenspannungsanalyse kann u.a. durch geeignete Tech-

niken der Neutronenstreuung komplettiert werden. Zudem existieren zahlreiche Methoden

auf Grundlage der Grauwertanalyse, mit deren Hilfe Verschiebungsfelder in Grauwertbil-

dern bestimmt werden können. Angewandt auf rasterkraftmikroskopische Abbildungen (engl.

Atomic Force Microscopy kurz AFM)[112][113][114] ermöglichen diese eine Ortsauflösung

im Nanometerbereich. Da diese Art der Analyse stets den Abgleich eines Bildes mit einer

Referenzkonfiguration nötig macht, müssen ein Versatz der Bildbereiche, Kontraständerun-

gen im Bild und nichtlineare Effekte des abbildenden Systems (z.B. Hysterese) als schwer-

wiegende Störgrößen betrachtet werden. Eine spezielle Form der Korrelationsanalyse stellt

das sogenannte FIB-Bohrlochverfahren dar [115][116][117][118]. Hierbei werden die mechani-

schen Randbedingungen einer verspannten Oberflächenschicht durch lokalen Materialabtrag

mittels fokussierender Ionenstrahltechnik geändert, woraus eine Verschiebung der Schicht im

Randbereich des erodierten Bereichs resultiert. Diese Verschiebung wird anschließend mittels

Grauwertanalyse quantifiziert. Um die gemessene Verschiebung mit der zugrunde liegenden

Eigenspannung der Schicht zu korrelieren, bedarf es dann geeigneter analytischer Lösungen

bzw. Finite Element Modellierungen, deren freie Parameter iterativ an die experimentel-

len Ergebnisse angepasst werden, und somit den Spannungszustand der Schicht zugänglich

machen. Beschränkungen hinsichtlich der Kristallinität der Schicht existieren hierbei nicht.

Die erreichbare Ortsauflösung wird zum einen durch den kleinsten erodierbaren Probenbe-

reich (z.B. Lochdurchmesser oder Grabenbreite) und zum anderen durch die Auflösung des

verwendeten Rasterelektronenmikroskops bestimmt. Werden moderne FIB-Zweistrahlanla-

gen genutzt, so können Strukturen <100 nm erzeugt und mit einer Ortsauflösung <1 nm

abgebildet werden.

Die Änderung der Bandstruktur kann nicht nur mit Hilfe optischer Spektroskopie mit

Verzerrungen korreliert werden. Vielmehr kann auch die Änderung der Austrittsarbeit, ge-

messen mittels Rasterkraftmikroskopie, für die Analyse des Verzerrungszustandes genutzt

werden [119][120][121][112][122][123].
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2.5 Zusammenfassung
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Abb. 2.1: Graphische Veranschaulichung der Sensitivität und Ortsauflösung ausgewählter
Methoden zur Analyse von Eigenspannungen (Abkürzungen siehe Text). Der Zielkorridor
für die Weiterentwicklung geeigneter Techniken ist grau hinterlegt.

Die schlichte Vielzahl der zuvor dargestellten Techniken zur Analyse von Eigenspan-

nungen mag täuschen. Jedes einzelne Verfahren unterliegt bestimmten Limitierungen. Na-

he liegender Weise können beispielsweise Beugungsverfahren nur an kristallinen Strukturen

durchgeführt werden, bzw. bedürfen AFM basierte Techniken sehr ebener, nahezu defekt-

und kontaminationsfreier Oberflächen. Weiterhin sind viele Techniken auf bestimmte Mate-

rialsysteme begrenzt bzw. tragen nur sehr wenige Verfahren dem tensoriellen Charakter von

Verzerrungen und Spannungen Rechnung.

Naturgemäß ist die Entwicklung der einzelnen Techniken zum jetzigen Zeitpunkt nicht

abgeschlossen. Nach wie vor werden große Anstrengungen unternommen, sowohl die Ortsauf-

lösung, als auch die Nachweisgrenze verschiedener Verfahren zu steigern [124]. Mit Blick auf

die Relevanz von Eigenspannung erscheint hierbei eine Dehnungssensitivität im Bereich von

10−5 bei einer Ortsauflösung von einigen wenigen Nanometern wünschenswert (siehe Abb.

2.1). Der derzeitige Entwicklungstand im Bereich der Elektronenrückstreubeugung lässt da-

bei erwarten, dass diese Forderung in absehbarer Zeit erfüllt werden kann.



3 Grundlagen

3.1 Mechanik

Wie in Kapitel 2 gezeigt, kann dem tensoriellen Charakter mechanischer Kenngrößen nicht

durch alle derzeit verfügbaren Messtechniken entsprochen werden. Nicht selten resultieren

hieraus Unwägbarkeiten bei der Bewertung von Spannungszuständen mit Hilfe theoretischer

Modelle und experimenteller Daten. Sofern möglich, sollte die Beschreibung von Spannun-

gen und Verzerrungen stets im Rahmen der Kontinuumsmechanik erfolgen. Die wesentlichen

Zusammenhänge der einzelnen Größen, werden daher im nächsten Abschnitt kurz zusam-

mengefasst.

3.1.1 Verschiebung, Verzerrung und Rotation in

kontinuumsmechanischer Beschreibung

Im Folgenden wird die Verformung eines Körpers K als Übergang von dessen unverformter

Referenzkonfiguration zur Zeit t0 hin zu einer Momentankonfiguration zu einer beliebigen

Zeit t betrachtet. Die zugehörigen Raumbereiche seien durch Ω0 und Ω gegeben, die zur

quantitativen Beschreibung notwendige Vektorbasis e = {e1, e2, e3} durch die orthonormier-

te Basis eines kartesischen Koordinatensystems. Ferner soll mit Hilfe der Bezugskonfiguration

κκκ0 gemäß

X = κκκ0(X, t0) (3.1)

einem jeden Punkt zur Zeit t0 die Lage X zugeordnet werden können. Analog sei mittels

x = κκκ(X, t) (3.2)

die räumliche Lage x eines materiellen Punkts X ∈ K zu einer beliebigen Zeit t in der

Momentankonfiguration definiert. Unter der Voraussetzung der Invertierbarkeit von κκκ0 er-

gibt sich für Gl. 3.2 zunächst formal x = κκκ[κκκ−1
0 (X, t0), t]. Mit κκκ[κκκ−1

0 (X, t0), t] := χχχ(X, t)

folgt schließlich für den funktionellen Zusammenhang zwischen den beiden Ortsvektoren der

Referenz- und Momentankonfiguration nach [125]

x = χχχ(X, t) . (3.3)
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Werden die noch zu definierenden Größen wie Verschiebung, Verzerrung, Spannung usw.

als Funktionen des Ausgangszustandes angesehen, so spricht man von der Lagrangeschen

Betrachtungsweise. Eine solche Betrachtungsweise bietet vor allem dann Vorteile, wenn wie

zunächst vorausgesetzt, der Ausgangszustand bekannt ist und die Bewegung der einzelnen

Teilchen verfolgt werden soll. Diese Situation ist bei der Untersuchung von Festkörpern in

der Regel gegeben. Ist hingegen die Verfolgung der Bahn eines einzelnen Teilchens viel zu

aufwendig oder nicht von Interesse, so ist es unter Umständen zweckmäßiger, die Koordinaten

des Kontrollvolumens als unabhängige Ortsvariablen zu wählen. Man spricht dann von der

Eulerschen Betrachtungsweise, welche häufig in der Strömungsmechanik Anwendung findet.

Wird ein Kontinuum bewegt, so erfahren alle materiellen Punkte eine Verschiebung,

welche durch den Verschiebungsvektor u (Abb. 3.1) beschrieben werden kann:

u(X, t) = x−X . (3.4)

Er ist beiden Konfigurationen in gleicher Weise zugeordnet und kann durch

u(X, t) = u(X, t) = x−X = χχχ(X, t)−X

u(X, t) = u(x, t) = x−X = x−χχχ−1(x, t)
(3.5)

sowohl in der Lagrangeschen, als auch der Eulerschen Betrachtungsweise verwendet werden

[125]. Die Gesamtheit aller Verschiebungsvektoren eines Körpers ergeben das so genannte

e1

e2

e3

Ω0 Ω

u

u+ du

x

x+ dx

dx
dX

X

X + dX

Abb. 3.1: Schematische Darstellung der Deformation eines materiellen Linienelements bei
der Transformation eines Körpers K beschrieben in einem gemeinsamen Koordinatensystem
mit den Basisvektoren e = {e1, e2, e3}.

Verschiebungsfeld. Neben der Verschiebung ist insbesondere die Verzerrung ein wichtiges

Maß für die Deformation eines materiellen Teilchens. Zu deren Herleitung wird zunächst der
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Übergang eines materiellen Linienelements dx in der Momentankonfiguration betrachtet.

Durch Bildung des totalen Differentials der Bewegung für einen festen Zeitpunkt t erhält

man

dx = d[χχχ(X, t)] =
∂χχχ

∂X
· dX . (3.6)

Hierbei resultiert aus der Ableitung des Ortsvektors x nach dem Ortsvektor X ein Tensor

zweiter Stufe, welcher der Deformation zugeordnet und als Deformationsgradient F̂ = x∇0

bezeichnet wird. Für Gl. 3.6 folgt dann

dx = F̂ · dX = (x∇0) · dX . (3.7)

Für die Verknüpfung des Deformationsgradienten mit dem Verschiebungsfeld ist es nützlich,

den materiellen bzw. räumlichen Verschiebungsgradienten Ĥ0 bzw. Ĥ gemäß

Ĥ0 := u∇0 bzw. Ĥ := u∇ (3.8)

zu definieren. Werden alle Größen in Gl. 3.8 bezüglich einer kartesischen Basis e dargestellt,

so ergibt sich hierfür in indizistischer Form

Ĥ0 = H0
ij eiej =

∂ui
∂Xj

eiej bzw. Ĥ = Hij eiej =
∂ui
∂xj

eiej . (3.9)

In Matrixschreibweise folgt analog

[Ĥ0] =
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〈eiej〉 . (3.10)

Wenngleich der Deformationsgradient keine translatorischen Anteile der Bewegung mehr ent-

hält, so sind in F̂ eventuelle Starrkörperrotationen noch enthalten. Da eine starre Drehung

eines materiellen Teilchens jedoch nicht zu einer Verzerrung führt, ist es für die Berechnung

von Verzerrungen nötig, diese Anteile zu trennen. Ausgehend vom polaren Zerlegungstheo-

rem [125] kann F̂ in das Produkt eines orthogonalen Tensors R und eines positiv definiten

symmetrischen Tensors U bzw. V gemäß

F̂ = R ·U = V ·R mit R−1 = RT (3.11)

zerlegt werden. Hierbei enthalten die beiden Tensoren U und V die Deformation des Teil-

chens, wobei entsprechend dem Aufbau von Gl. 3.11 U und V als rechter bzw. linker Streck-

tensor bezeichnet werden. Diese können so interpretiert werden, dass das materielle Teilchen
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zuerst gedreht und anschließend in der momentanen Position gestreckt wird oder umgekehrt,

zuerst in der Ausgangslage gestreckt und danach starr in die Momentanlage gedreht wird.

Für die Festlegung eines geeigneten Verzerrungsmaßes ist es zweckmäßig, von den Trans-

formationen der Quadrate der Linienelemente und nicht von den Linienelementen selbst

auszugehen [126]:

(dx)2 = dx · dx =
(

F̂ · dX
)

·
(

F̂ · dX
)

= dX ·
(

F̂ T · F̂
)

· dX

(dX)2 = dX · dX =
(

F̂−1 · dx
)

·
(

F̂−1 · dx
)

= dx ·
(

F̂−T · F̂−1
)

· dx .
(3.12)

Hierbei definieren
C := F̂ T · F̂

B := F̂ · F̂ T
(3.13)

den rechten bzw. linken Cauchy-Greeenschen Verzerrungstensor, welche im Fall einer reinen

Starrkörperbewegung in den Einheitstensor übergehen. Da jedoch für einige kontinuums-

mechanische Konzepte Verzerrungsmaße bevorzugt werden, die für Starrkörperbewegungen

nicht den Wert Eins, sondern Null annehmen, betrachtet man üblicherweise die Differenz

der Quadrate der Linienelemente. Hierbei gelangt man zu

(dx)2 − (dX)2 = 2dX ·G · dX , (3.14)

wobei der Ausdruck

G :=
1

2
(C − I) =

1

2

(

U 2 − I
)

(3.15)

den rechten Green-Lagrangeschen Verzerrungstensor bezeichnet. Analog lässt sich durch

Gl :=
1

2
(B − I) =

1

2

(

V 2 − I
)

(3.16)

der linke Green-Lagrangesche Verzerrungstensor definieren.

Die bislang eingeführten Verzerrungstensoren gelten für beliebig große Verzerrungen. Für

viele praktische Anwendungsfälle ist es jedoch ausreichend, sich auf kleine Verzerrungen

zu beschränken, wodurch sich die bisherigen Verzerrungsmaße vereinfachen lassen. Durch

Einsetzen von F̂ = I + Ĥ0 in Gl. 3.13 erhält man

C = I + Ĥ0 + ĤT
0 + ĤT

0 · Ĥ0 = I + u∇0 +∇0u+ (∇0u) · (u∇0)

B = I + Ĥ0 + ĤT
0 + Ĥ0 · Ĥ

T
0 = I + u∇0 +∇0u+ (u∇0) · (∇0u) .

(3.17)
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Weiteres Einsetzen von Gl. 3.17 in Gl. 3.15 bzw. Gl. 3.16 ergibt den rechten und linken

Greenschen Verzerrungstensor zu

Ĝ =
1

2

(

Ĥ0 + ĤT
0 + ĤT

0 · Ĥ0

)

=
1

2
[I + u∇0 +∇0u+ (∇0u) · (u∇0)]

Ĝl =
1

2

(

Ĥ0 + ĤT
0 + Ĥ0 · Ĥ

T
0

)

=
1

2
[I + u∇0 +∇0u+ (u∇0) · (∇0u)] .

(3.18)

Hierbei ist zu erkennen, dass die Tensoren C, B, Ĝ und Ĝl infolge der Produkte (∇0u)·(u∇0)

bzw. (u∇0) ·(∇0u) jeweils nicht-lineare Funktionen des materiellen Verschiebungsgradienten

sind. Mit Bezug auf eine orthonormierte Basis e ergibt sich aus dem rechten Greenschen Ver-

zerrungstensor die Verschiebungs-Verzerrungsgleichung in kartesischer Koordinatenschreib-

weise zu

Ĝij =
1

2

(

∂ui
∂Xj

+
∂uj
∂Xi

)

+
1

2

∂uk
∂Xi

∂uk
∂Xj

. (3.19)

Hieraus ist ersichtlich, dass die Hauptdiagonal- bzw. Nebendiagonalelemente des Green-

schen Verzerrungstensors auch von den Quadraten der Verschiebungsableitungen bzw. von

bilinearen Termen abhängen. Beschränkt man sich hingegen auf kleine Verformungen, so

sind die Verschiebungsableitungen klein gegen Eins, also ∂ui/∂Xj ≪ 1, und damit Terme n-

ter Ordnung gegenüber (n− 1)ter Ordnung vernachlässigbar. Somit folgt nach [125] für den

infinitesimalen Verzerrungstensor allgemein

lin[Ĝ] = lin[Ĝl] = εεε =
1

2
(u∇0 +∇0u) (3.20)

bzw. bezüglich einer kartesischen Basis

εεε =
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〈eiej〉 =











∂u1

∂X1

1
2

(

∂u1

∂X2

+ ∂u2

∂X1

)

1
2

(

∂u1

∂X3

+ ∂u3

∂X1

)

1
2

(

∂u1

∂X2

+ ∂u2

∂X1

)

∂u2

∂X2

1
2

(

∂u2

∂X3

+ ∂u3

∂X2

)

1
2

(

∂u1

∂X3

+ ∂u3

∂X1

)

1
2

(

∂u2

∂X3

+ ∂u3

∂X2

)

∂u3
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(3.21)

3.1.2 Spannungen

In einem unverformten Körper entspricht die Anordnung der Moleküle seinem thermischen

Gleichgewicht. Wirken auf den Körper äußere Lasten, so ändert sich die Anordnung der

Moleküle, und der Körper wird aus seinem ursprünglichen Gleichgewichtszustand gebracht.

Im Ergebnis enstehen im Körper Kräfte, deren Einfluss sich in Abständen zwischenmoleku-

larer Größenordnung bemerkbar macht. Betrachtet man zunächst die auf einen bestimmten

Körper wirkende resultierende Kraft F , so ist diese gleich der Summe aller Kräfte, die auf

jedes Element des betrachteten Teilvolumens wirken. Da die Kräfte der verschiedenen Teile,
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welche innerhalb des Teilvolumens aufeinander wirken, keine von Null verschiedene Resul-

tierende bilden können, kann die gesuchte Gesamtresultierende nur als Summe der Kräfte

betrachtet werden, die auf das gegebene Teilvolumen von seiner Umgebung aus wirken [127].

Diese Kräfte wirken dabei auf das betrachtete Teilvolumen über dessen Oberfläche, wodurch

jede der drei Komponenten Fi der Resultierenden eines beliebigen Volumens unter Verwen-

dung des Gaussschen Integralsatzes [127] in ein Integral über dessen Oberfläche überführt

werden kann. Formal ist hieran die Bedingung geknüpft, dass sich die entsprechende skalare

Funktion als Divergenz eines Vektors darstellen lässt. Im vorliegenden Fall muss Fi daher

als Divergenz eines Tensors zweiter Stufe darstellbar sein:

Fi =
∂σik
∂xk

. (3.22)

Dann kann die, auf ein Volumen wirkende Kraft als Integral über eine, das Volumen um-

spannende, geschlossene Fläche gemäß

∫

Fi dV =

∫

∂σik
∂xk

dV =

∮

σik dfk (3.23)

formuliert werden, wobei dfi den Komponenten des Flächenelements entsprechen, einem

Vektor, der stets in Richtung der äußeren Normalen der Fläche liegt. Der Tensor σσσ wird als

Spannungstensor bezeichnet. Wie aus Gl. 3.23 ersichtlich, ist σik dfk die i-te Komponente

der auf das Flächenelement df wirkenden Kraft.

3.1.3 Materialgesetz

Alle bislang angestellten Betrachtungen gelten unabhängig vom Materialverhalten für je-

des Kontinuum. Da jedoch nicht alle unbekannten Funktionen auf Grundlage der bisher

aufgestellten Gleichungen ermittelt werden können, bedarf es weiterer Beziehungen, welche

die Spannungsgrößen mit den Verformungsgrößen ins Verhältnis setzen. Diese Beziehungen,

welche im Sprachgebrauch der Kontinuumsmechanik als Stoffgesetze oder konstitutive Glei-

chungen bezeichnet werden, beschreiben allgemein das Verhalten individueller Materialien.

Im Fall der Festkörpermechanik sind diese in erster Linie mechanische Stoffgleichungen, wel-

che die Spannungen mit kinematischen Variablen verknüpfen.

Ohne Beschränkung der Allgemeinheit wird im Weiteren nur auf linear-elastisches Ma-

terialverhalten eingegangen, im Falle dessen der Zusammenhang zwischen Spannung und

Dehnung durch das Hookesche Gesetz gemäß

σij = Eijkl εkl (3.24)
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beschrieben werden kann. Hierbei bilden die 34 = 81 Elastizitätskonstanten Eijkl einen po-

laren Tensor vierter Stufe, wobei sich aus der Symmetrie des Verzerrungstensors bzw. Span-

nungstensors die Symmetrieeigenschaften

Eijkl = Ejikl = Eijlk = Ejilk (3.25)

und damit eine Symmetriereduktion auf nur 21 unabhängige Komponenten ergibt. Infolge

der elastischen Symmetrie der verschiedenen Kristallsysteme ergeben sich weitere Beziehun-

gen zwischen den Komponenten des Elastizitätstensors und somit eine weitere Reduktion der

Zahl der unabhängigen Konstanten. Da die Eigensymmetrie aller Tensoren gerader Stufe ein

Inversionszentrum enthält, ist die Zahl der auf Grund kristallographischer Symmetrie unter-

scheidbaren Tensoren höchstens gleich der Anzahl an Lauegruppen [128]. Die Überführung

der Tensorschreibweise in eine Matrixschreibweise unter Verwendung der Indextransforma-

tion

Eijkl = Emn (i, j, k, l = 1, 2, 3;m,n = 1, ..., 6) (3.26)

liefert

σm = Emn εn . (3.27)

Im Fall kubischer Symmetrie (Lauegruppen m3,4/m3) lässt sich dann das Hookesche Gesetz

in Vektor-Matrix-Schreibweise gemäß























σ11

σ22

σ33

σ23

σ13

σ12























=























E1111 E1122 E1122 0 0 0

E1111 E1122 0 0 0

E1111 0 0 0

E1212 0 0

E1212 0

E1212























·























ε11

ε22

ε33

2ε23

2ε13

2ε12























(3.28)

darstellen. Analoge Betrachtungen können für die Darstellung unter Verwendung der Nach-

giebigkeit N angestellt werden. Hierfür sei jedoch auf die Literatur verwiesen [129].

3.2 Beugung rückgestreuter Elektronen

Die exakte Beschreibung des Einflusses elastischer und inelastischer Wechselwirkung eines

Elektronenstrahls mit den Elektronen und Atomen eines Festkörpers kann als eine der grund-

legendsten Fragestellung der Beugungstheorie angesehen werden. Infolgedessen existiert eine

Vielzahl physikalischer Modelle und Theorien, mit deren Hilfe bestimmte Aspekte der Elek-

tronenstreuung und Elektronenbeugung interpretiert oder vorhergesagt werden können. Mit
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Blick auf deren Bedeutung für das Verständnis der Elektronenrückstreubeugung sollen die

wichtigsten Formalismen im Folgenden kurz skizziert werden.

3.2.1 Geometrische Interpretation der

Elektronenrückstreubeugung

Wenngleich eine exakte Beschreibung von Beugungsbildern rückgestreuter Elektronen Be-

trachtungen auf Grundlage der dynamischen Beugungstheorie erforderlich macht, so ist de-

ren geometrische Interpretation doch auch unter Verwendung vereinfachter Modelle möglich.

Aus diesem Grund soll in diesem Abschnitt zunächst eine vereinfachte Deutung der zugrun-

de liegenden Effekte vorgestellt werden, bevor diese in Abschnitt 3.2.2 um entsprechende

quantenmechanische Konzepte erweitert werden.

Trifft ein Elektronenstrahl auf einen ausgedehnten Festkörper, so wird dieser zunächst

inkohärent gestreut, wodurch Elektronen erzeugt werden, welche ihrerseits in einem weiten

Bereich durch den Festköper diffundieren. Deren Ursprungsort kann hierbei als kleines Vo-

lumen inmitten des Kristalls angesehen werden, innerhalb dessen stets Elektronen zu finden

sind, welche die Lauebedingung [130]

k − k0 = g (3.29)

(g-reziproker Gittervektor, k0-Wellenvektor der einfallenden Welle, k-Wellenvektor der ge-

beugten Welle) für jede Schar von Netzebenen erfüllen. Gleichung 3.29 beschreibt die Im-

pulsänderung bei einer Streuung im Kristall und kann unter Berücksichtigung von |k−k0| =

2 sin θB/λE und |g| = 1/dhkl in die bekannte Braggbedingung [130]

n λE = 2 dhkl sin θB (3.30)

(n-Ordnung der Beugung, λE-Wellenlänge des Elektrons, dhkl-Netzebenenabstand, θB-Bragg-

winkel) überführt werden. Für die Ortskurve der gebeugten Elektronen ergeben sich hier-

bei symmetrische Konusse (bekannt als Kosselkonusse) mit großem Öffnungswinkel von

180◦−2 θB, deren Achsen senkrecht auf den jeweiligen Netzebenen stehen (Abb. 3.2). Schnei-

den diese Konusse einen Detektorschirm, welcher senkrecht zur Ausbreitungsrichtung posi-

tioniert ist, so ergeben sich darauf Hyperbeln, welche üblicherweise als Kikuchi - oder Kossel-

linien bezeichnet werden. Das vollständige Beugungsbild des Kristallgitters ergibt sich dann

durch konstruktive Interferenz verschiedener Netzebenenscharen.
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Abb. 3.2: Entstehung von Kikuchilinien durch konstruktive Interferenz diffus gestreuter
Elektronen.

3.2.2 Dynamische Theorie der Elektronenbeugung

Im Allgemeinen ist die Beobachtung separierter, scharfer Kikuchilinien nur für Netzebenen

höherer Ordnung in Transmissions-Kikuchimustern möglich [131]. Typische Beugungsbilder

rückgestreuter Elektronen im Rasterelektronenmikroskop sind hingegen durch kontrastreiche

Kikuchibänder gekennzeichnet. Das zugehörige, im Verhältnis zum einfallenden Elektronen-

strahl, breite Energiespektrum der Elektronen kann im Rahmen der kinetischen Theorie

nicht beschrieben werden. Vielmehr bedarf es weiterführender Modelle auf Grundlage der

dynamischen Beugungstheorie, mit deren Hilfe das Problem kombinierter elastischer und

inelastischer Mehrfachstreuung beschrieben werden kann.

Ausgangspunkt der folgenden Betrachtungen sei die Schrödingergleichung, welche zur

Beschreibung eines einfallenden Elektronenstrahls der Form exp(iK0 ·r) wie folgt formuliert

werden kann [132]:

−
h2

8 π2mE

∇2 ψ(r)− |e|V (r)ψ(r) =
h2K2

0

2mE

ψ(r) (3.31)

(mE-Masse des Elektrons, V (r)-Potential, e-Elementarladung). Sie ist für den Spezialfall

eines räumlich periodischen Potentials V (r) zu lösen, welches infolge seiner Translations-

Invarianz als Fourierreihe entwickelt werden kann. Die Raumfrequenzen sind hierbei die

Vektoren des reziproken Gitters [133]. Unter Verwendung eines skalierten Potentials U c folgt

U c(r) =
∑

g

U c
g exp (2π i g · r) (3.32)

(U c
g = 2mE |e|Vg/h

2- komplexer Strukturfaktor unter Verwendung der Fourierkoeffizienten

des Kristallpotentials Vg) [134]. Infolge verschiedener inelastischer Streuvorgänge scheiden
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stets einige Elektronen aus dem kohärenten Elektronenstrom aus. Der Einfluss der inelasti-

schen Wechselwirkung kann jedoch unter Verwendung eines Gesamtpotentials

U(r) = U c(r) + iU ′(r) (3.33)

formal berücksichtigt werden [134]. Hierbei werden die inelastischen Verluste mit Hilfe des

zusätzlichen imaginären Kristallpotentials iU ′(r) beschrieben. Wie aus der Literatur bekannt

[134], kann die Wellenfunktion im Kristall nach Blochwellen mit Wellenvektoren k(j) entwi-

ckelt werden:

ψ(r) =
∑

j

cj exp
(

2π ik(j) · r
)

∑

g

C(j)
g exp (2π i g · r) . (3.34)

Setzt man Gl. 3.32 und Gl. 3.34 mit dem verallgemeinerten Potential (Gl. 3.33) in die

Schrödingergleichung ein, so erhält man mittels Koeffzientenvergleich die dynamischen Glei-

chungen von Bethe [135]:

[

K2
0 − (k(j) + g)2

]

C(j)
g +

∑

h

Ug−hC
(j)
h = 0 (3.35)

(K0-Wellenvektor der einfallenden Elektronenwelle im Kristall), welche die Komponenten

der Blochwellen, die betrachteten reziproken Gittervektoren und das Kristallpotential mit-

einander verbinden. Hierfür kann Gl. 3.35 in ein Eigenwertproblem überführt werden, dessen

Eigenvektoren die Koeffizienten C
(j)
g beinhalten. Die Randbedingungen an der Oberfläche

definieren die Koeffizienten cj. Außer der Periodizität des Kristallpotentials wurden kei-

ne weitergehenden Annahmen zur Umformung der Schrödingergleichung gemacht, so dass

Gleichung Gl. 3.35 für diesen Fall allgemein gültig ist. Eine anschauliche Interpretation des

θ < θB

θB

θ > θB

Blochwelle 1

Blochwelle 2

Abb. 3.3: Anschauliche Interpretation des Blochwellen-Modells im Zweistrahlfall.

Blochwellen-Modells kann anhand des sogenannten Zweistrahlfalls erfolgen, wie er in Abb.

3.3 gezeigt ist. Fällt ein Elektronenstrahl in der Nähe der Braggreflexion auf einen Satz

Gitterebenen, so resultiert das Wellenfeld aus der Überlagerung zweier Blochwellen. Ist der
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Einfallswinkel hierbei größer oder kleiner als der Braggwinkel, so wird im Wesentlichen nur

eine einzige der beiden möglichen Blochwellen stark angeregt. Im Falle kleinerer Einfallswin-

kel besitzt die hauptsächlich angeregte Blochwelle Maxima in der Nähe der Atompositionen.

Ist der Einfallswinkel größer als der Braggwinkel, so dominiert eine Blochwelle, die Minima

an den Atompositionen besitzt. Da die quasielastische Rückstreuung ihren Ursprung an den

Atompositionen besitzt, ergibt sich demnach für Winkel kleiner als der Braggwinkel eine

erhöhte Rückstreuung. Durch die Beugung kommen in diesem Fall mehr Elektronen in die

Nähe der Atomkerne und können rückgestreut werden.

3.2.3 Dynamische Simulation von Beugungsbildern

rückgestreuter Elektronen

In der Literatur existieren verschiedene Modelle, mit deren Hilfe die Intensitäten in Beu-

gungsbildern rückgestreuter Elektronen, vorrangig Electron-Channeling-Mustern (engl. Elec-

tron Channeling Patterns kurz ECP) simuliert werden können [136][137][138]. Wenngleich

sich die dominierenden physikalischen Mechanismen für die Entstehung von ECPs (Beugung

des einfallenden Strahls) und EBSPs (Beugung des ausfallenden Strahls) grundlegend unter-

scheiden, so können doch viele der, für die Simulation von ECPs entwickelten, Formalismen

auf die Berechnung von EBSPs übertragen werden. Die Berechtigung hierfür ist durch das

Reziprozitätsprinzip gegeben [139].

Einen Meilenstein der numerischen Simulation von EBSPs markiert die Methode von

Winkelmann [140][141][142]. Sie stellt im Kern eine konsequente Anwendung des Blochwellen-

Ansatzes dar und kann anschaulich in drei wesentliche Stufen unterteilt werden: i) elastische

und inelastische Streuung des, mit einer bestimmten Winkeldivergenz auf eine Kristallober-

fläche einfallenden, Elektronenstrahls unter Berücksichtigung von Channelling-Effekten, ii)

quasi-elastische Rückstreuung der Elektronen an den Atomkernen und iii) Beugung der aus-

fallenden Elektronenwelle an den Netzebenen des Kristalls, wobei deren Amplitude durch

den inelastischen Wechselwirkungsquerschnitt gegeben ist. Eine maßgebliche Vereinfachung

stellt hierbei die fehlende Kohärenz zwischen der einfallenden und gebeugten Elektronen-

welle dar, infolgedessen beide Ereignisse getrennt voneinander behandelt werden können. Da

auch Elektronen mit größerem Energieverlust zum Beugungsbild beitragen, stellt die quasi-

elastische Rückstreuung mit punktförmigem Ursprung ebenfalls nur eine Näherung dar.

Eine Steigerung der Übereinstimmung experimenteller und simulierter Beugungsbilder

kann durch Berücksichtigung der energetischen Bandbreite der rückgestreuten Elektronen

sowie der winkelabhängigen inelastischen Streuung erreicht werden [143][144]. Die auf diese

Weise berechneten Beugungsbilder spiegeln in hervorragender Weise die Intensitätsverläufe

experimenteller Kikuchibänder wider (Abb. 3.4) und ermöglichen somit systematische Un-

tersuchungen zum Einfluss der Kristallstruktur auf das jeweilige Beugungsbild.
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(a) (b)

Abb. 3.4: Vergleich eines simulierten (a) und experimentellen Beugungsbilds (b) einer Si-
lizium-Struktur. Die Aufnahme des experimentellen EBSPs erfolgte bei einer Primärenergie
von 20 keV und unter verringertem Aufnahmewinkel des Detektors.

3.2.4 Analyse von Gitterverzerrung mittels Elektronenrückstreu-

beugung

Die Verknüpfung kontinuumsmechanischer Kenngrößen mit Strukturmerkmalen, welche aus

Beugungsbildern rückgestreuter Elektronen bestimmt werden, kann grundsätzlich auf ver-

schiedene Art und Weise erfolgen (siehe Abschnitt 2.2.2). Die derzeit gebräuchlichste Me-

thodik basiert auf der Analyse spannungsinduzierter Verschiebungen von Zonenachsen und

Kikuchibändern, welche relativ zu einer definierten Referenzposition gemessen und mit dem

Verschiebungsgradienten Ĥ (siehe Abschnitt 3.1) in Relation gesetzt werden [11]. Da die-

ser Ansatz den Kern der im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Methodenentwicklung

darstellt, sollen dessen Grundzüge kurz skizziert werden.

Betrachtet man zunächst den Mittelpunkt einer beliebigen Zonenachse und das zugehö-

rige Pixel der Projektion auf dem Detektorschirm, so ist dessen Position durch den Vektor r

gegeben. Als Folge einer beliebigen Verzerrung bzw. Rotation verändert sich dessen Position

von r zu r′, wobei die zugehörige Verschiebung unter Verwendung des Verschiebungsgradi-

enten gemäß

r = ∇ur′ (3.36)

dargestellt werden kann. Die zugrunde liegende Veränderung des Kristallgitters kann eben-

falls mit Hilfe einer Verschiebung beschrieben werden, welche durch

Q = r′ − r = ∇ur (3.37)
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Abb. 3.5: Schematische Darstellung der Verschiebung einer Zonenachse infolge einer Git-
terverzerrung. Die Positionsänderung des zugehörigen Pixels auf dem Detektorschirm kann
als Verschiebungsvektor q gemessen werden.

gegeben ist und als Projektion q senkrecht zu der Zonenachse auf dem Schirm abgebildet

wird (Abb. 3.5). Hieraus folgt

q = Q− r = Q− (Q · r) r . (3.38)

Der zweite Term in Gl. 3.38 kann hierbei nicht direkt als Verschiebung auf dem Detektor-

schirm registriert werden. Es ist jedoch möglich, durch Messung von q an verschiedenen

Positionen r diesen als Parameter zu eliminieren. Für das zugehörige Gleichungssystem er-

gibt sich

r1 r3

[

∂u1
∂x1

−
∂u3
∂x3

]

+ r2 r3
∂u1
∂x2

+ r23
∂u1
∂x3

− r21
∂u3
∂x1

− r1 r2
∂u3
∂x2

= r3 q1 − r1 q3

r2 r3

[

∂u2
∂x2

−
∂u3
∂x3

]

+ r1 r3
∂u2
∂x1

+ r23
∂u2
∂x3

− r1 r2
∂u3
∂x1

− r22
∂u3
∂x2

= r3 q2 − r2 q3 .

(3.39)

Durch Messung von vier Pixelverschiebungen und den zugehörigen r können auf diese Weise

die Werte von ∂u1/∂x2, ∂u2/∂x1, ∂u1/∂x3, ∂u3/∂x1, ∂u2/∂x3 und ∂u3/∂x2 sowie

[∂u1/∂x1 − ∂u3/∂x3] und [∂u2/∂x2 − ∂u3/∂x3] berechnet werden. Unbestimmt bleiben hin-

gegen ∂u1/∂x1, ∂u2/∂x2 und ∂u3/∂x3, da diese lediglich einer hydrostatischen Streckung

oder Stauchung des Kristallgitters entsprechen, welche zu keiner Änderung der interplana-

ren Winkel und damit zu keiner Verschiebungen im aufgenommenen Beugungsbild führen.

Somit kann auch durch Messung zusätzlicher q bzw. r der verbleibende Freiheitsgrad von Ĥ
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nicht bestimmt werden. Ungeachtet dessen ist die Analyse des Verzerrungszustands unter Be-

rücksichtigung weiterer Pixelverschiebungen sinnvoll, da hierdurch eine bessere statistische

Absicherung gewährleistet werden kann. Das zugehörige, überbestimmte Gleichungssystem

kann dann nicht mehr exakt, sondern mit Hilfe numerischer Verfahren nur noch näherungs-

weise gelöst werden [145]. Nach [11] erfolgt die Bestimmung der Pixelverschiebungen auf

Basis einer Kreuzkorrelation für verschiedene, um charakteristische Bildpunkte zentrierte

Bildausschnitte, wobei die Berechnung der zugehörigen Ortsvektoren r die exakte Kenntnis

der geometrischen Gegebenheiten und somit eine Kalibrierung des Detektorsystems notwen-

dig macht.

Auch wenn mit Hilfe der zuvor vorgestellten Methodik per se keine volumenändernden

Anteile der Verformung bestimmt werden können, so ist es doch möglich, die unbestimmten

Komponenten des Deformationsgradienten zu berechnen. Hierfür wird angenommen, dass

keine Kraft senkrecht zur Oberfläche wirkt, infolgedessen durch

σ33 = 0 = C33kl ekl (3.40)

eine weitere Gleichung zur Verfügung steht, welche die Separation der verbliebenen Unbe-

kannten gestattet. Die Rechtfertigung für die Annahme dieses ebenen Spannungszustands ist

hierbei durch die extreme Oberflächensensitivität der Technik gegeben. Da die elastischen

Konstanten in Gl. 3.40 im Koordinatensystem der Probe definiert sind, muss das entspre-

chende Gleichungssystem ebenfalls in diesem Achsensystem formuliert und gelöst werden.

3.3 Wechselwirkung von Ionen

mit kondensierter Materie

Die Modellierung der Wechselwirkung zwischen Ionen und einer Festkörperoberfläche kann

auf Grundlage verschiedener Theorien erfolgen. Abseits quantenmechanischer ab initio Be-

rechnungen, welche in Anbetracht des enormen Rechenaufwandes bislang nur Systemen mit

einer vergleichsweise geringen Anzahl an Atomen vorbehalten sind, ermöglichen vor allem se-

mi-empirische Modelle eine praktikable Beschreibung der Partikelwechselwirkung auf einer,

für diese relevanten Längenskala [146][147]. Im Hinblick auf die, für die kombinierte Ionen-

strahlpräparation/EBSD-Analyse relevanten, Prozesse beschränken sich die nachfolgenden

Betrachtungen auf die Erosion, Schädigung und Strukturierung von Oberflächen. Für alles

Weitere sei auf die Literatur verwiesen [148][149][150].
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3.3.1 Oberflächenerosion

Penetriert ein Ion einen Festkörper, so erfährt es eine Reihe von Kollisionen mit dessen Ato-

men und Elektronen. Die hierbei pro zurückgelegter Wegstrecke übertragene Energie ist im

Wesentlichen eine Zufallsgröße, welche maßgeblich von der Energie, Masse und Ordnungszahl

der beiden Stoßpartner abhängt. Grundsätzlich können zwei Mechanismen des Energieüber-

trags unterschieden werden: i) Kollisionen der Atomkerne, bei denen Energie als translatori-

sche Bewegung des Gesamtsystems übertragen wird und ii) elektronische Kollisionen, welche

zu einer Anregung oder Freisetzung von Elektronen führen. Kollisionen der Kerne können

dabei zu großen Energieverlusten und Ablenkwinkeln entlang der Ionentrajektorie führen,

wodurch sich häufig große Verschiebungen der Festkörperatome und zahlreiche Defekte er-

geben. Kollisionen der Elektronen haben hingegen vergleichsweise geringe Auswirkungen auf

den Festkörper. Welcher der beiden Mechanismen überwiegt, hängt stark von der Energie

und der Ordnungszahl der Partikel ab. Während die Verlangsamung durch Wechselwirkung

der Kerne für geringe Energien dominiert, so ist es bei steigender Energie und abnehmender

Ordnungszahl die der Elektronen [151].

Im praktisch relevanten Energiebereich von 1 keV bis 1000 keV kann von einem Übertrag

der Energie an den umliegenden Festkörper auf Grund von Stößen der Atomkerne ausge-

gangen werden. Ist dieser von hinreichender Größe, so kommt es zu einem Herauslösen von

Atomen aus dem Festkörper. Die zur Bildung eines Frenkel-Paares1 notwendigerweise über-

tragene Energie muss dabei mindestens der, für das Herauslösen notwendigen, Energie EV

entsprechen. Anderenfalls findet lediglich eine vibronische Anregung der umliegenden Atome

statt.

Erfolgt die Emission eines Teilchens ausschließlich auf Grund eines direkten Übertrags

des Primärteilchens auf Festkörperatome, so wird dies als Primary Knock-On bezeichnet.

Sofern die verbliebene Energie des verdrängten Atoms dabei groß genug ist, kann auch die-

ses den Stoßprozess fortsetzen und weitere Frenkel-Defekte höherer Ordnung generieren. Die

resultierende Überlagerung einzelner Stoßprozesse in einem räumlich begrenzten Gebiet wird

üblicherweise als Stoßkaskade bezeichnet. Schneidet eine solche Stoßkaskade die freie Oberflä-

che, so kommt es zu einer Zerstäubung (engl. Sputtern) des Festkörpers. Zur physikalischen

Beschreibung der Stoßkaskade und der resultierenden Defektbildung wird häufig die mittle-

re Anzahl der durch ein Primary Knock-On der Energie E in Bewegung versetzten Atome

ν(En, E0) genutzt, welche für γ En ≫ E0 (γ-Energietransferfaktor) durch

ν(En, E0) ≈ Γ
En

E0

(3.41)

1Leerstelle bzw. Zwischengitteratom, welches durch Diffusion eines Ions oder Atoms vom regulären Git-
terplatz zu einer unbesetzten Position im Kristallgitter entsteht
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genähert werden kann (E0-Initialenergie des Primärions oder des Rückstoßes, En-Anteil der

Initialenergie, welcher durch elastische Stöße übertragen wurde, Γ-Parameter der atomaren

Wechselwirkung). Die mittlere Zahl der rückstoßenden Atome F (En, E0)dE0 im Energiein-

tervall [E0, dE0] ergibt sich nach [148] aus der Rückstoßdichte

F (En, E0) ≈ Γ
En

E2
0

. (3.42)

Darüber hinaus ist es nach [152] und [153] unter Berücksichtigung der Elektronenwechselwir-

kung möglich, die mittlere Zahl an Frenkel-Paaren und die damit einhergehende Schädigung

des Festkörpers abzuschätzen. Hierfür gilt

ν(T̂ , EV) ∼=











0 für T̂ < EV

1 für EV ≤ T̂ < 2EV

0,8T/2EV für T̂ ≥ 2EV

(3.43)

(T̂ -übertragene Rückstoßenergie). Zur Quantifizierung der pro Primärteilchen im Mittel aus

der Festkörperoberfläche herausgelösten Atome dient die Zerstäubungsausbeute Y (engl.

Sputteryield). Diese hängt wesentlich vom Energieübertrag innerhalb der Stoßkaskade ab,

welcher grundsätzlich in drei verschiedene Regime unterteilt werden kann: i) Near-Thres-

hold, ii) lineare Stoßkaskade und iii) nichtlineare Stoßkaskade (engl. Spike). Hierbei ist das

Near-Threshold-Regime infolge geringer Energien des Primärteilchens durch wenige, isolier-

te Rückstöße gekennzeichnet, wie es insbesondere beim niederenergetischen Sputtern unter

Verwendung leichter Ionen (z.B. H+, D+ und He+ mit E < 10 keV) der Fall ist [148]. Demge-

genüber steht die Stoßkaskade, welche im Fall begrenzter in Bewegung befindlicher Atome als

linear bezeichnet wird und mittels geeigneter Transportgleichungen analytisch beschrieben

werden kann [153]. Für große, nichtlineare Stoßkaskaden, welche bei Beschuss mit Cluster-

Ionen vorliegen, bedarf es hingegen alternativer Konzepte für deren Beschreibung [148]. In-

folge des großen Gültigkeitsbereiches des Modells der linearen Stoßkaskade, soll dieses im

Weiteren kurz vorgestellt werden.

Unter der Annahme einer isotropen Verteilung der Flussdichte der Rückstöße, sowie ei-

ner von der Oberfläche des Festkörpers unbeeinflussten Stoßkaskade, kann die resultierende

Ausbeute an zerstäubten Atomen mittels

Y (E, θ) = ΛFV(E, θ, 0) (3.44)

genähert werden (θ-Einfallswinkel der Ionen; FV(E, θ, 0)-in die Oberfläche eingebrachte Ener-

gie, Λ-Materialkonstante). Die Dichte der eingebrachten Energie
∫

FV(E, θ, x) dx skaliert

hierbei mit der, in der Stoßkaskade verfügbaren Energie En (siehe Gl. 3.41). Somit stellt

FV eine ortsaufgelöste Variante der Rückstoßdichte F (E,Ei) dar (siehe Gl. 3.42), wobei
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Ei die Energie der rückstoßenden Atome bezeichnet. Für die Berechnung von Λ bedarf es

zusätzlicher Informationen hinsichtlich der Potentialbarriere an der Oberfläche, sowie des

Bremsquerschnitts. Unter Verwendung einer planaren Potentialbarriere U ergibt sich nach

[153] hierfür

Λ =
Γm

8 (1− 2m)

1

N Cm U1−2m
(3.45)

(N -atomare Dichte der Probe, Cm-Konstante). Die durch ein einfallendes Ion eingebrachte

Energie kann dann durch

FV(E, θ, 0) = αN SK(E) (3.46)

ausgedrückt werden (SK(E)-Bremsquerschnitt der Kernwechselwirkung)[153]. Hierbei be-

zeichnet α eine dimensionslose Konstante, welche vom Einfallswinkel, sowie dem Massenver-

hältnis M2/M1 abhängt und durch Anpassung an experimentelle Daten berechnet werden

kann. Kombiniert man Gl. 3.44, Gl. 3.45 und Gl. 3.46, so gelangt man auf Basis von m = 0

und C0(λ0) für den senkrechten Einfall des Primärions zum totalen Sputteryield

Y (E, θ) = 0,042
αSK(E)

U
, (3.47)

dessen gute Übereinstimmung mit experimentellen Werten durch genauere Berechnung von

λm und Cm noch gesteigert werden kann [154] [155]. Betrachtet man das Auftreffen des

Primärions unter einem bestimmten Winkel, so gelangt man für moderate Winkel zu

Y (E, θ)

Y (E, 0)
= (cos θ)−b (3.48)

(b-Funktion von M2/M1). Für M2/M1 > 5 ergibt sich hierbei b ≈ 1 bzw. b ≈ 5/3 für

M2/M1 < 3, wobei die maximale Sputter-Ausbeute für Winkel zwischen 60◦ und 80◦ gefun-

den werden kann [154].

3.3.2 Oberflächenstrukturierung

Die Bestrahlung von Festkörpern mit fokussierten Ionenstrahlen hat nicht notwendigerweise

homogene und glatte Oberflächen zur Folge. Vielmehr ergeben sich in Abhängigkeit von Pri-

märenergie, Einfallswinkel, Temperatur und Zusammensetzung des beschossenen Festkörpers

topographische Veränderungen der Oberfläche, welche einerseits durch zufällige Rauheiten,

andererseits durch ausgeprägte, periodische Strukturen gekennzeichnet sein können. Ent-

stehen wellen- oder stäbchenartige Strukturen (engl. Ripples bzw. Dots), so können deren

Periodizität und Orientierung mithilfe von Kontinuumstheorien beschrieben werden. Eine

der ersten und gleichsam bedeutendsten wurde hierbei von Bradley und Harper formuliert

[156][157]. Sie kombiniert die Krümmungsabhängigkeit der Zerstäubunsausbeute mit der
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Oberflächenglättung durch thermisch aktivierte Oberflächendiffusion und ermöglicht damit

die Beschreibung des zeitlich veränderlichen Oberflächenprofils h(x, y, t) gemäß

∂h

∂t
∼= −v0(θ) + v′0(θ)

∂h

∂x
+ Sx

∂2h

∂x2
+ Sy

∂2h

∂y2
−B∇2 ∇2 h (3.49)

(v0(θ)-winkelabhängige Erosionsgeschwindigkeit der flachen Oberfläche). Der Koeffizient der

thermisch induzierten Oberflächendiffusion ergibt sich hierbei zu

B =
DOF γ̂ Ω

2N

kB T
exp [−∆E/kB T ] (3.50)

(DOF-Oberflächendiffusionskonstante, γ̂-freie Oberflächenenergie pro Flächeneinheit, Ω-ato-

mares Volumen, ∆E-Aktivierungsenergie der Oberflächendiffusion, kB-Boltzmannkonstante,

T -Temperatur), wohingegen für die material- und winkelabhängigen Koeffizienten Sx,y

Sx,y =
J a

N
Y0(θ) Γx,y(θ) (3.51)

(J-Flux; a-Reichweite des Energieeintrags; Y0(θ)-Zerstäubungsausbeute der flachen Ober-

fläche; Γx,y-räumliche Variation der Zerstäubungsausbeute nach [156]) gilt. Gemäß [158]

entsprechenden die ersten beiden Terme der rechten Seite in Gl. 3.49 einer lateralen Ver-

schiebung der Strukturen auf der Oberfläche. Da sie keinen Einfluss auf die Charakteristik

der Struktur selbst haben, werden sie häufig vernachlässigt. Der Koeffizient Sy ist für alle

Winkel negativ, wohingegen Sx nur für bestimmte Inklinationen negative Werte annimmt

[159]. Grund hierfür sind von der Topographie abhängige Energieüberträge [156]. Aufgrund

der Linearität von Gl. 3.49 können die gekoppelten Anteile aus Materialabtrag und Rekom-

bination mittels Fouriertransformation umgeschrieben werden [159]. Definiert man hq als die

Fouriertransformierte des Höhenprofils und q als den entsprechenden Wellenvektor, so folgt

dhq
dt

= −
(

Sx q
2
x + Sy q

2
y

)

hq − B
(

q2x + q2y
)2
hq . (3.52)

Die Lösung von Gl. 3.52 ist von der Form

h(qx, qy, t) = hq(0) exp [Rq t] (3.53)

(hq(0)-Startamplitude), wobei

Rq = −
(

Sx q
2
x + Sy q

2
y

)

−B
(

q2x + q2y
)2

(3.54)

einen Wachstumsfaktor darstellt. Ist dieser positiv, so nimmt die Rauheit zu, wohingegen

die Oberfläche für negative Werte geglättet wird. Der Faktor Rq hat ein Maximum bei
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q̃ = (SMax/2B)1/2, wobei SMax den jeweilig größeren Wert von −Sx bzw. −Sy bezeichnet.

Da die Amplitude für diesen Wert schneller als für alle anderen ansteigt, ergibt sich für die

Oberfläche eine Periodizität der Wellenlänge q̃. Die Ausrichtung des Wellenvektors hängt

dabei vom Verhältnis der Koeffizienten Sx,y ab. Ist −Sx > −Sy, so folgt eine Ausrichtung

entlang der x-Achse, während für eine Ausprägung entlang der y-Achse −Sy > −Sx gilt

[159]. Aus der Abhängigkeit beider Koeffizienten vom Einfallswinkel ergibt sich unmittelbar

die Bestätigung eines wesentlichen experimentellen Befunds: die Rotation des Wellenvektors

für unterschiedliche Einfallswinkel. Für die charakteristische Wellenlänge folgt nach [159]

λ =
2π

q̃
= 2π

(

2B

SMax

)1/2

. (3.55)

Die thermisch induzierte Oberflächendiffusion kann nur für hohe Temperaturen als domi-

nierender Mechanismus angesehen werden. Um dieser Unzulänglichkeit Rechnung zu tragen,

wird in [158] eine Substitution des in Gl. 3.49 vorhandenen Diffusionsterms durch Wechsel-

wirkungsterme vierter Ordnung vorgeschlagen, welche einer Glättung der Oberfläche ohne

realem Materialtransport entsprechen. Die zuvor angestellten Überlegungen lassen sich da-

bei in analoger Weise übertragen. Alternativ kann die Relaxation der Oberfläche mithilfe

viskosen Fließens berücksichtigt werden [160] [161][162].

Ungeachtet des großen Vorhersagepotentials der Bradley-Harper-Theorie können einige

experimentelle Befunde, wie beispielsweise die Ausprägung von Wellenkämmen entlang von

Richtungen, welche nicht durch den Ionenstrahl oder dessen Senkrechte vorgegeben sind,

nicht modelliert werden. Ebenso wenig kann ein unendlicher, exponentieller Zuwachs der

Amplitude experimentell bestätigt werden. Diesem Umstand kann jedoch durch Anwendung

nichtlinerarer Kontinuumsmodelle, wie bespielsweise der Kuramoto-Sivashinsky-Gleichung

[163] [164] [165] oder Kardar-Parisi-Zhang-Gleichung [166][167], Rechnung getragen werden.
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4.1 EBSD

4.1.1 Instrumentierung

Für die Aufnahme von Beugungsbildern rückgestreuter Elektronen zur Analyse von Git-

terverzerrungen kam im Rahmen der vorliegenden Arbeit ein Channel 5 System der Firma

OXFORD INSTRUMENTS zum Einsatz. Das genutzte Kamerasystem Nordlys S, montiert

in einer ZEISS Crossbeam R© 1540 EsB, ermöglichte dabei die Aufnahme von Beugungs-

bildern mit einer Auflösung von bis zu 1344Pixel × 1024Pixel bei einer Informationstiefe

von 12 bit. Die maximal erreichbare Akquisitionsrate bei reduzierter Bildauflösung beträgt

106Hz. Die wichtigsten Bestandteile des Detektorsystems sind in Abb. 4.1 veranschaulicht.

Der Detektorschirm besteht aus einer, mit Aluminium beschichteten und auf einem Glas-

Detektorschirm

Aufnahme Forescatter-Dioden

Bleiglasfenster

Motorantrieb

CCD-Kamera

Flansch

Abb. 4.1: Schematische Darstellung des verwendeten EBSD-Detektors. Infolge geometri-
scher Restriktionen erfolgte dessen Montage an der Probenkammer der ZEISS Crossbeam R©

mit Hilfe eines zusätzlichen, winkelverstellbaren Flanschs.

träger befindlichen Phosphorschicht, deren Emissionscharakteristik speziell auf die spektrale

Empfindlichkeit des zur Bildaufzeichnung verwendeten CCD-Chips abgestimmt wurde. Um

die im Hochvakuum befindlichen Komponenten von der Peripherie zu trennen, befinden sich
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sowohl der CCD-Chip, als auch die zur Abbildung notwendige Optik hinter einer Bleiglas-

scheibe außerhalb der evakuierten Detektorfront. Für die exakte Positionierung des Detektors

entlang der optischen Achse verfügt das Kamerasystem über einen Motorantrieb (Positio-

niergenauigkeit ca. 100 µm), mit dessen Hilfe der vom Detektorschirm erfasste Raumwinkel,

und damit die erreichbare Winkelauflösung, definiert variiert werden kann. Durch geome-

trische Beschränkungen bei der genutzten Zweistrahlanlage, infolge derer die Proben nicht

weiter als 63◦ gekippt werden können, wurden die Proben unter Verwendung vorgekippter

Halter analysiert. Der Winkel zwischen Probenoberfläche und einfallendem Elektronenstrahl

betrug hierbei 20◦.

4.1.2 Kalibrierung

Sowohl die Bestimmung von Kristallorientierungen, als auch die Analyse von Gitterverzer-

rungen erfordern exakte Kenntnisse hinsichtlich der geometrischen Beziehungen zwischen

der Quelle der gebeugten Elektronen und der Position des Detektorschirms. Diese können

zumeist nur mit Hilfe von Kalibrierungen unter Verwendung von Proben mit bekannter Kris-

tallstruktur bestimmt werden [168][169][170][171][172][173]. Im Rahmen der vorliegenden Ar-

beit wurden Kalibrierungen mittels speziell angefertigter Probenhalter und Kalibrierproben

durchgeführt (siehe Abb. 4.2). Die angewandte Kalibrierroutine umfasste dabei folgende

Schritte: i) Aufkleben der Kalibrierprobe entlang der Zentrieranschläge des Probenträgers,

ii) Ausrichten des Probenträgers senkrecht zur Kammerwand des Elektronenmikroskops mit

Hilfe eines selbst zentrierenden Winkels, iii) exakte Positionierung der strukturierten Kali-

brierprobe anhand der elektronenmikroskopischen Abbildung, iv) Aufnahme eines Beugungs-

bildes im Zentrum des Scanbereichs, v) Indizierung der Kristallstruktur unter Verwendung

manuell detektierter Kikuchibänder und vi) Berechnung der Projektionsparameter mit Hilfe

der EBSD-Software. Diese Routine wurde für unterschiedliche Arbeitsabstände und Detek-

torpositionen gesondert durchgeführt. Die für die Kenntnis der Experimentgeometrie hin-

reichenden Parameter waren dabei das Zentrum des Beugungsbildes (engl. Pattern Center)

mit den Koordinaten (PCx,PCy), sowie der Detektorabstand (engl. Detector Distance) DD,

jeweils ausgedrückt in Einheiten der entsprechenden Bildgröße1 (engl. Pattern Units).

4.2 Hochaufgelöste Strukturaufklärung

Für die mikrostrukturelle Bewertung von Gitterdefekten wurde neben Rasterelektronen-

mikroskopie vor allem hochaufgelöste Transmissionselektronenmikroskopie eingesetzt. Die

1Die Dimensionen des Beugungsbildes werden auf 1 normiert, wodurch die Position des Zentrums des
Beugungsbildes nicht in Pixeln, sondern unabhängig vom Binning in Werten zwischen 0 bis 1 angegeben
werden kann.
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(a) (b) (c)

10 µm

110 121̄ 011̄

111̄

211̄ 112̄

1

2 3

Abb. 4.2: Geometrische Kalibrierung des EBSD-Systems: (a) Einbringung der Kalibrier-
probe (1) auf einem speziellen Probenhalter (2), welcher mittels passendem Anschlag (3)
senkrecht zur Kammerwand des REM ausgerichtet wurde. Rasterelektronenmikroskopische
Aufnahme der strukturierten Si-Kalibrierprobe (b) und indiziertes Beugungsbild mit zuge-
höriger Position dessen Zentrums (orange) (c).

hierfür notwendigen, elektronentransparenten Lamellen wurden mittels Fokussierender Io-

nenstrahltechnik in einer FEI QuantaTM3D Dual BeamTMbzw. ZEISS Crossbeam R© NVisi-

on 40 Zweistrahlanalage präpariert. Hierbei wurden sowohl ex-situ lift-out als auch mittels

KLEINDIEK Lift-out Shuttle transferierte Proben analysiert. Die hochauflösende Bildge-

bung erfolgte unter Verwendung eines FEI TecnaiTMF20.

Für die Analyse ionenstrahlinduzierter Gitterdefekte wurden spezielle Balkenstrukturen

(2,5mm× 100 µm× 525 µm) aus einkristallinem Silizium untersucht, welche mittels Faden-

säge aus 5mm × 5mm großen Stücken eines 525 µm dicken (100)-Silizium-Wafers (p-Typ)

herauspräpariert und via Zweikomponentenkleber auf einem Kupferhalbring (� 3mm) fixiert

wurden. Diese Sägestege wurden anschließend in einem speziellen, miniaturisierten Schraub-

stock montiert und in die Analysekammer der entsprechenden Ionenstrahlanlage eingebracht,

wo sie unter definiertem Winkel mit einer Primärionen-Dosisdichte von Φ ∝ 1018 cm−2 der

jeweiligen Ionenspezies bestrahlt wurden (siehe Abb. 4.3). Im nächsten Schritt wurden die

Proben samt Probenhalter in eine RF-Magnetron-Sputteranlage transferiert und eine 100 nm

dicke Schicht nanokristallinen Platins aufgebracht. Im Anschluss wurden die zu analysieren-

den Bereiche mittels fokussiertem 30 keV bzw. 5 keV Ga+-Ionenstrahl rückgedünnt. Zur Ver-

besserung der Oberflächenqualität und zusätzlichen Reduzierung der Lamellendicken wurden

diese abschließend in einer FISCHIONE 1040 NanoMill R© unter einem Winkel von ±10◦ re-

lativ zur Probenoberfläche mittels 900 eV Ar+-Ionenstrahl poliert.

Die vergleichende Bewertung des Verzerrungszustandes ausgewählter Proben erfolgte un-

ter Verwendung von Ramanspektrometern vom Typ HORIBA Scientific LabRAM HR bzw.

SPECTROSCOPY AND IMAGING TriVista 557. Darüber hinaus kam ein Röntgendiffrak-

tometer D8 Discover der Firma BRUKER AXS zum Einsatz.
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(a) (b) (c) (d)

Abb. 4.3: Probenherstellung für die Analyse von Amorphisierungsdicken mittels HREM: (a)
Bestrahlung spezieller Si-Sägestegproben mit der jeweiligen Ionenspezies, (b) Beschichtung
mit einer 100 nm dicken Schicht nanokristallinen Platins, (c) Präparation einer elektronen-
transparenten Probenstelle mittels fokussiertem 30 keV bzw. 5 keV Ga+-Ionenstrahl und (d)
Verbesserung der Oberflächenqualität durch Politur via 900 eV Ar+-Ionenstrahl.

4.3 Oberflächenanalytik

Neben der Defektbildung im Probenvolumen, wurde auch die oberflächennahe Elementver-

teilung mit Hilfe hochaufgelöster Röntgen-Photoelektronenspektroskopie (engl. X-Ray Pho-

toelectron Spectroscopy kurz XPS) untersucht. Hierfür kam ein KRATOS AXIS Ultra DLD

zum Einsatz.

Die gezielte Planarpräparation in verspannten Halbleiter-Dünnschichtsystemen erfolg-

te unter Verwendung eines Flugzeitmassenspektrometers TOF.SIMS 5-100 der Firma ION-

TOF. Die zum Materialabtrag genutzte Doppel-Quellen-Ionensäule gestattet den Einsatz un-

terschiedlicher Ionenspezies (Ar+, Cs+ und O+
2 ), deren Energien zwischen 500 eV und 2 keV

variiert wurden. Die zur simultanen Elementanalyse genutzte Bi-Cluster-Primärionenquelle

wurde bei einer Beschleunigungsspannung von 25 keV betrieben.

Die hochaufgelöste morphologische Bewertung der beim Kathodenstrahlzerstäuben ent-

standenen Oberflächen erfolgte mit Hilfe eines JPK NanoWizard R©2 Rasterkraftmikroskops

sowie einem Profilometer vom Typ AMBIOS TECHNOLOGY XP-2. Die mittels Profilome-

trie gemessenen Daten wurden zudem unter Verwendung der Weißlichtinterferometereinheit

eines POLYTEC MSA-400-TPM-2-20-D Micro System Analyzers verifiziert. Die jeweiligen

Probenrauheiten wurden in Übereinstimmung mit [174][175][176] durch Angabe der quadra-

tischen Rauheit

R2
q = lim

L→∞

1

L

∫ +L/2

−L/2

[hk(x)]
2 dx (4.1)

(hk(x)-korrigiertes Oberflächenprofil, L-Länge des Linienprofils) quantifiziert. Da auf diese

Weise jedoch keine Aussagen zu Homogenität, Periodizität oder Strukturbildung getrof-

fen werden können, bedurfte es zusätzlicher Parameter, mit deren Hilfe die laterale Ver-

teilung der Oberflächentopologie analysiert werden kann. Eine Möglichkeit besteht dabei
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im Gebrauch der zwei-dimensionalen Leistungsspektrumdichtefunktion (engl. Two Dimensio-

nal Power Spectral Density Function kurz 2D-PSD) [177][178], welche nachfolgend als PSD

bezeichnet werden soll. Diese ergibt sich nach [179] aus der zwei-dimensionalen, diskreten

Fouriertransformation (2D-FFT) zu:

S(fx, fy) = lim
A→∞

1

A

∣

∣

∣

∣

∫ ∫

A

exp [2π i (fx x+ fy y)]h(x, y) dx dy

∣

∣

∣

∣

2

(4.2)

(fx, fy-Frequenzen entlang der x- bzw. y-Richtung). Im Fall isotroper Rauheit kann diese

durch radiale Mittelung aller Frequenzen mit konstantem Abstand f 2 = f 2
x + f 2

y gemäß

S(f) =
1

Nf

∑

S(fx, fy)|f2=f2
x
+f2

y
(4.3)

(Nf -Anzahl der Punkte mit dem konst. Abstand f) vereinfacht werden [180]. Sofern infol-

ge des Ionenbeschusses Strukturbildung entlang ausgezeichneter Richtungen stattfindet, ist

die Annahme isotroper Topologie nicht erfüllt. Gleichwohl werden auch in diesem Fall die

zugehörigen Frequenzen wesentlich stärker zur PSD beitragen als der Rest, wodurch die Ver-

einfachung berechtigt bleibt. Als charakteristisches Maß für die Wellenlänge der Strukturen

wird entweder die Position λPSD des ersten Maximums oder die Korrelationslänge ζ genutzt,

wobei letztere aus der Halbwertsbreite des ersten Maximums der PSD abgeleitet werden

kann [180]. Der Vollständigkeit halber sei an dieser Stelle erwähnt, dass die quadratische

Rauheit (Gl. 4.1) auch durch Integration der PSD entlang des gesamten Spektralbereiches

berechnet werden kann [179].



5 Verzerrungsanalyse und

Zielpräparation in Silizium-Strukturen

Damit die Elektronenrückstreubeugung zur Verzerrungsmessung auch im Rahmen der Halb-

leiter-Metrologie eingesetzt werden kann, bedarf es sowohl robuster Auswerteroutinen als

auch universell anwendbarer Messstrategien. Um diese bereitzustellen, wurden zum einen

bestehende Methoden angepasst und zum anderen neue Verfahren entwickelt. Die Ergebnis-

se dieser methodischen Weiterentwicklung werden nachfolgend vorgestellt.

5.1 Analyse von Beugungsbildern

Die für die Verzerrungsanalyse mittels Elektronenrückstreubeugung entwickelten Verfahren

umfassen sowohl Routinen für die Segmentierung, Filterung und Grauwertanalyse, als auch

neuartige Konzepte zur Vermeidung von Artefakten. Um diese auch für die automatische

Analyse großer Datensätze nutzbar zu machen, wurden alle Prozeduren in einer Auswer-

tesoftware mit graphischer Benutzeroberfläche- STRATO (engl. Strain Analysis Tool)-

zusammengefasst (siehe Anhang).

5.1.1 Segmentierung

Die, für den Bildvergleich notwendigen, Bildausschnitte der Dimension 2N ×2N (N=6,7,8,9)

können prinzipiell an beliebigen Positionen des Beugungsbildes extrahiert werden. Es ist

jedoch darauf zu achten, dass der abgedeckte Bildbereich möglichst viele kontraststarke Bil-

delemente (Zonenachsen oder Kikuchibänder) enthält. In jedem Fall dürfen die zugehörigen

Ortsvektoren, welche durch die Mittelpunkte der Bildausschnitte bestimmt sind, keine Ab-

hängigkeit im Sinne der Vektoralgebra aufweisen. Um dies zu gewährleisten, wurde eine opti-

mierte Segmentierung der Beugungsbilder durch definierte Rotation um die Mittelpunkte der

einzelnen Bildausschnitte entwickelt (siehe Abb. 5.1). Diese kann sowohl auf rasterförmige,

als auch konzentrische Segmentierungen angewandt werden. In Anbetracht der gnomoni-

schen Projektion und dem daraus resultierenden Intensitätsverlauf im Beugungsbild ist die

letztgenannte Variante jedoch grundsätzlich zu bevorzugen.
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(a) (b) (c) α

β

r

Abb. 5.1: Varianten zur Selektion von Bildausschnitten aus Beugungsbildern für eine Aus-
schnittgröße von 256× 256 Pixel2: (a) händisch im Bereich von Zonenachsen und charakte-
ristischen Kikuchibändern, (b) rasterförmig und (c) radialsymmetrisch und äquidistant. Der
Winkel β = 360◦/N hängt hierbei von der Anzahl der zu analysierenden Bildausschnitte
ab, wohingegen α eine zunächst frei wählbare Rotation aller Bildausschnitte gegenüber dem
Anfangspunkt darstellt.

Neben der Korrelationsanalyse im reziproken Raum sollte die Messung der Verschiebung

von Kikuchibändern auch auf Basis houghtransformierter Beugungsbilder möglich sein. Aus

diesem Grund wurden Algorithmen für die normierte Houghtransformation [181] sowohl

von Grauwertbildern, als auch binarisierten Beugungsbildern erarbeitet und implementiert.

Für deren Berechnung wurde die Größe der aufgenommenen Beugungsbilder zunächst von

1344Pixel× 1024Pixel auf 1024Pixel× 1024Pixel reduziert, und das resultierende Bild mit-

tels Gauss-Hochpass gefiltert. Anschließend wurden die einzelnen Bildpunkte per Schwell-

wertoperation binarisiert und das auf diese Weise gewonnene Bild transformiert. Im Fall der

Houghtransformation von Grauwertbildern wurde das entsprechende Akkumulatorarray1 di-

rekt berechnet, wobei die jeweiligen Bildpunkte gemäß ihres Grauwerts gewichtet wurden.

Die Extraktion der für die Verschiebungsanalyse genutzten Bildbereiche erfolgte in beiden

Fällen im Bereich lokaler Maxima im Akkumulatorarray (siehe Abb. 5.2).

(a) (b) (c)

1

1

1

2

2

2

3

3

3

4

4

4

Abb. 5.2: Extraktion von Bildausschnitten direkt aus dem Beugungsbild rückgestreuter
Elektronen (a) oder aus dessen Houghtransformierten (b)-(c). Die Selektion der, für die
Korrelationsanalyse genutzten, Bildbereiche erfolgt im Bereich lokaler Maxima houghtrans-
formierter Grauwertbilder (b) oder binarisierter Beugungsbilder (c).

1oftmals auch als Houghraum bezeichnet
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5.1.2 Kreuzkorrelation

Für die Berechnung der Pixelverschiebungen wurde ein Algorithmus auf Basis von [182] er-

arbeitet, welcher eine theoretische Genauigkeit von 0,01Pixel bei gleichzeitig hoher Effizienz

ermöglicht. Grundlage der angewandten Methode ist eine zweidimensionale Fouriertrans-

formation bzw. Kreuzkorrelation mit initialer Abschätzung des Korrelationsmaximums und

dessen anschließender sub-Pixel genauen Lokalisierung. Hierfür wird zunächst eine um Fak-

tor zwei hochskalierte FFT berechnet und mittels inverser FFT das initiale Maximum der

Korrelation und damit die Verschiebung der beiden zugehörigen Bildausschnitte ermittelt.

Anschließend wird in einer 1,5Pixel × 1,5Pixel umfassenden Nachbarschaft (in Einheiten

der ursprünglichen Pixelgröße) eine Hochskalierung um einen Faktor κ vorgenommen und

neuerlich eine Kreuzkorrelation durchgeführt. Die Skalieren um κ wird dabei durch das Pro-

dukt dreier Matrizen der Dimension (1, 5κ;N),(N ;M) und (N ; 1, 5κ) realisiert. Sub-Pixel

Genauigkeit wird anschließend durch Berechnung des Maximums im hochskalierten Unter-

bereich (in Einheiten der hochskalierten Pixelgröße) erreicht und die Gesamtverschiebung

mit einer Genauigkeit von 1/κ eines Pixels als Summe der initialen Verschiebung und der

sub-Pixel Verschiebung berechnet.

(a) (b) (c)

(d) (e)

Abb. 5.3: Berechnung der Bildverschiebung mittels Kreuzkorrelation: Die Randbereiche des
zu analysierenden Bildausschnitts (a)-(b) werden zunächst mit Hilfe einer Fensterfunktion
progressiv auf null gebracht (c), die Fouriertransformierte berechnet (d) und das Maximum
der Kreuzkorrelation mit dem Bildausschnitt des Referenzbildes bestimmt (e).

Abbildung 5.3 veranschaulicht exemplarisch die wesentlichen Schritte der Korrelations-

analyse zweier, um die [111]-Zonenachse eines Silizium-Beugungsbilds zentrierter Bildaus-

schnitte. Nachdem die jeweiligen Bildausschnitte selektiert wurden, werden diese zunächst

um ihren Gleichanteil korrigiert und anschließend fouriertransformiert. Infolge des diskreten

Datensatzes bleibt eine wesentliche Forderung der diskreten Fouriertransformation hierbei

zunächst unerfüllt: die Periodizität der Signalfunktion entlang jeder Koordinatenrichtung.

Hieraus resultieren für Übergänge an den Bildrändern steile Diskontinuitäten von hoher

Bandbreite, deren zugehörige Signalenergie im Fourierspektrum über viele Frequenzen ent-

lang der Koordinatenachsen verteilt ist. Diese breitbandige Energieverteilung kann dazu

führen, dass andere signalrelevante Komponenten völlig überdeckt werden. Durch Multi-
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plikation der Bildfunktion mit einer geeigneten Fensterfunktion kann dieser Effekt jedoch

vermindert werden. Aus diesem Grund werden alle Bildausschnitte im Vorfeld der Fourier-

transformation mit einer entsprechenden Funktion (z.B. Hanning-Fenster, Gauss-Fenster,

sin2-Fenster) gewichtet, wodurch die Signalintensitäten zum Rand hin kontinuierlich auf

Null abfallen und eine künstliche Periodisierung des Signals innerhalb der Fensterlänge er-

reicht wird. Abschließend wird die Lage und Höhe des Korrelationsmaximums zwischen dem

aktuellen Beugungsbild und dem Referenzbild berechnet.

Die im Rahmen der zuvor vorgestellten Methodik erreichbare Dehnungssensitivität ist im

Wesentlichen durch die minimal detektierbare Verschiebung charakteristischer Bildpunkte

gegeben. Der Nachweis der erreichbaren Sensitivität erfolgte mit Hilfe dynamisch simulierter

Beugungsbilder einer tetragonal verzerrten Silizium-Struktur. Hierfür wurde die zugrunde-

liegende Silizium-Elementarzelle definiert variert und die zugehörige gnomonische Projektion

in Übereinstimmung mit den experimentellen Gegebenheiten berechnet. Die in Abhängigkeit

von der Verzerrung auftretende Verschiebung wurde anhand eines, um die [111]-Zonenachse

zentrierten und 256Pixel×256Pixel umfassenden Bildausschnitts bestimmt. Die kleinste, im

Rahmen des Auflösungsvermögens des verwendeten Kreuzkorrelationsalgorithmus nachweis-

bare, Verschiebung betrug dabei 0,01Pixel für den Fall einer Verzerrung von ǫ33 = 5× 10−5.

Insgesamt ergab sich für das Verhältnis von aufgebrachter Verzerrung zu gemessener Ver-

schiebungen ein streng linearer Zusammenhang (siehe Abb. 5.4 mit logarithmischer x-Achse

zur besseren Sichtbarkeit).

5.1.3 Qualität von Beugungsbildern

Die präzise Detektion kleinster Verschiebungen in Beugungsbildern rückgestreuter Elektro-

nen macht hochaufgelöste, kontrastreiche Pattern zwingend erforderlich. Während bei der

Texturanalyse auch vergleichsweise schwache Beugungsbilder eine zuverlässige Orientierungs-

bestimmung ermöglichen, so bedarf die Verzerrungsanalyse bestmöglicher Pattern mit einer

größtmöglichen Anzahl an Pixeln. Hieraus ergibt sich unmittelbar die Folgerung nach ge-

eigneten Parametern, mit deren Hilfe die Verschlechterung der Bildqualität durch Defekte,

Kontaminationen oder strukturelle Unterschiede angemessen quantifiziert werden kann. Die

nachfolgend aufgeführten Qualitätskenngrößen wurden im Rahmen der vorliegenden Arbeit

zur Quantifizierung der Bildqualität erarbeitet:

Intensität im Houghraum Die Quantifizierung der Bildqualität mittels Houghtransfor-

mation ist fester Bestandteil nahezu jeder kommerziellen EBSD-Software. Sie stellt im Kern

eine Summation über alle Einträge des Akkumulatorarrays dar, wobei die gemessene Inten-

sität aller Einträge als proportional zur Intensität der ursprünglichen Kikuchibänder ange-
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Abb. 5.4: Nachweis der minimal detektierbaren Verschiebung einer [111]-Zonenachse für den
Fall dynamisch simulierter Silizium-Beugungsbilder (a). Die zugrundeliegende Elementarzelle
wurde hierbei definiert tetragonal verzerrt und die resultierende Verschiebung gemessen. Die
kleinste detektierbare Verschiebung von 0,01Pixel (orangener Pfeil in (b)) wurde für eine
Verzerrung von ǫ33 = 5× 10−5 bestimmt. Darüber hinaus ergibt sich ein linearer Zusam-
menhang zwischen aufgebrachter Verzerrung und gemessener Verschiebung (logarithmische
x-Achse zur besseren Sichtbarkeit über alle Größenordnungen).

nommen wird. Der zugehörige Parameter wurde für die beiden zuvor genannten Varianten

der Houghtransformation gemäß

QHough =
1

n

n
∑

i=0

Ai (5.1)

(Ai- Wert an der i-ten Position, n-Anzahl der Punkte) bestimmt.

Uniformität des Leistungsspektrums Nimmt der Rauschanteil in einem Beugungsbild

zu, so ergibt sich für das zugehörige Leistungsspektrum S(u, v) eine höhere Uniformität

[169]. Im Grenzfall entspricht sie dem Spektrum eines weißen Rauschens. Eine praktikable

Quantifizierung der Uniformität kann mit Hilfe der Trägheit

I =

n/2−1
∑

u=−n/2

n/2−1
∑

v=−n/2

S(u, v) (u2 + v2) (5.2)

erfolgen. Üblicherweise wird diese auf die Gesamtenergie des Spektrums gemäß

I ′ = I





n/2−1
∑

u=−n/2

n/2−1
∑

v=−n/2

S(u, v)





−1

(5.3)
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normiert und mit einem gleichförmigen Spektrum ins Verhältnis gesetzt. Es gilt

I ′Max =
1

n2

n/2−1
∑

u=−n/2

n/2−1
∑

v=−n/2

(u2 + v2) . (5.4)

Der daraus ableitbare Qualitätsparameter ergibt sich zu

QLS = 1−
I ′

I ′Max

. (5.5)

Momente der Grauwertverteilung Neben der Änderung der Uniformität des Leistungs-

spektrums resultiert aus einem erhöhten Rauschanteil auch eine Verbreiterung oder Symme-

trieveränderung des zugehörigen Histogramms. Die Änderung der Grauwertverteilung kann

dabei mit Hilfe der k-ten Momente der Zufallsvariablen [183]- Erwartungswert, Varianz,

Schiefe und Exzess- beschrieben werden. Das erste zentrale Moment (Erwartungswert) er-

gibt sich dabei zu

QE = iE =
1

∑255
i=0 hi

255
∑

i=0

i hi (5.6)

(i-Grauwert, hi- Häufigkeit des Grauwerts). Für das zweite zentrale Moment (Varianz) gilt:

QV = σ2 =
1

∑255
i=0 hi

255
∑

i=0

(i− iE)
2 hi . (5.7)

Analog lassen sich das dritte und vierte Moment (Schiefe bzw. Exzess) gemäß

QS =
1

σ3

255
∑

i=0

(i− iE)
3 hi (5.8)

bzw.

QEx =
1

σ4

255
∑

i=0

(i− iE)
4 hi (5.9)

definieren.

Normierter Kreuzkorrelations-Koeffizient Während die Lage des Korrelations-Ma-

ximums ein Maß für die Verschiebung zweier Bilder darstellt, so kann dessen Betrag als

ein Indikator für deren Übereinstimmung angesehen werden. In [184] wurde deshalb der

Gebrauch der normierten Höhe des Kreuzkorrelations-Koeffizienten vorgeschlagen. Hierbei

wird die Höhe eines jeden Maximums auf die Höhe der Autokorrelation des Referenzbildes

normiert. Ein entsprechender Parameter QX wurde in die Auswerteroutinen implementiert.
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5.1.4 Filterung

Wie eingangs erwähnt, hat die Qualität der aufgenommenen Beugungsbilder entscheidenden

Einfluss auf die Anwendbarkeit der Methodik. Neben der Optimierung von Probenpräpa-

ration und Analysebedingungen kann der Forderung nach kontrastreichen Beugungsbildern

in gewissen Grenzen auch durch nachträgliche Filterung entsprochen werden. Infolge ihrer

Faltungseigenschaft ermöglicht die Fouriertransformation die effiziente Anwendung von Fil-

teroperationen mit großer räumlicher Ausdehnung. Hierfür sind zunächst das Bild g und eine

Filterfunktion h mithilfe der diskreten Fouriertransformation (kurz DFT) unabhängig in den

Spektralraum zu transformieren und die resultierenden Spektren G und H punktweise zu

multiplizieren. Das Ergebnis G′ wird anschließend mit der inversen DFT in den Ortsraum

zurücktransformiert und ergibt damit das gefilterte Bild g′.

(a) (b)

(c)

qx

qy

Abb. 5.5: Prozedur zur Optimierung der Kreuzkorrelation durch automatische Anpassung
von Filtern: Der jeweilige Bildausschnitt wird mittels Fouriertransformation im sub-Pixel
Bereich verschoben, wobei auslaufende Bildinformationen (grüne Kanten) durch Bildinfor-
mationen des gegenüberliegenden Bereichs ersetzt werden (blaue Kanten) (a). Die gewählten
Filter (Gauss-Tiefpass (b), Gauss-Hochpass (c)) werden anschließend variiert, bis die Diffe-
renz zwischen aufgebrachter und gemessener Verschiebung minimal ist.

Die Wirkung digitaler Bildfilter auf das Ergebnis der Kreuzkorrelation ist signifikant.

Aus diesem Grund wurden im Rahmen der Arbeit ein Verfahren erarbeitet, anhand dessen

die Filtereinstellungen optimiert und die Ergebnisse der Verzerrungsanalyse reproduzier-

bar gestaltet werden können. Hierbei werden zunächst die, für die Korrelation extrahierten,

Bildausschnitte des Referenzbildes durch Multiplikation seiner Fouriertransformierten mit

einem Phasenfaktor definiert in beiden Raumrichtungen verschoben. Die Berechtigung hier-

für liefert die Verschiebungseigenschaft der Fouriertranformation [185]. Die Verschiebung im

Spektralbereich ist dabei einer Verschiebung im Ortsraum äquivalent, wobei die aus dem end-

lichen Bildbereich entfallenden Bildpunkte an den jeweils gegenüberliegenden Bildbereichen

durch Bildinformationen des Originalbilds aufgefüllt werden (Abb. 5.5). Die Verschiebung



46 Verzerrungsanalyse und Zielpräparation in Silizium-Strukturen

des auf diese Weise erhaltenen Bildes wird anschließend mittels Kreuzkorrelation berech-

net. Sofern Abweichungen zwischen aufgebrachter und gemessener Verschiebung existieren,

können diese durch schrittweise Filterung der Bilder verringert und der resultierende Diffe-

renzvektor ||qtheo − qmess|| minimiert werden. Diese Vorgehensweise, durchgeführt auf dem

Referenzbild, ermöglicht die sub-Pixel genaue Optimierung beliebig vieler Filter (Hochpass,

Tiefpass und Bandpass) für jeden segmentierten Bildausschnitt.

5.1.5 Artefakte und Störgrößen

Verschmutzung des Detektorschirms Auf Grund der typischerweise geringen Pixelver-

schiebungen kommt der Berücksichtigung oder Vermeidung von Störgrößen eine besondere

Bedeutung zu. Insbesondere die Verschmutzung des Detektorschirms hat großen Einfluss

auf die Kreuzkorrelation und damit das Ergebnis der Verzerrungsanalyse. Sofern der Schirm

nicht gereinigt werden kann, müssen die darauf befindlichen Kontaminationen demnach in

geeigneter Weise berücksichtigt werden. Anderenfalls verbleiben in den zu vergleichenden

Bildausschnitten ortsfeste Muster, welche auch durch eine Untergrundkorrektur nicht kom-

pensiert werden können. Aus diesem Grund wurde eine Methode erarbeitet, welche die Selek-

(a) (b)

(c) (d)

Abb. 5.6: Prozedur zur Detektion ortsfester Bildartefakte (a) am Beispiel zweier Schmutz-
partikel: (b) Gauss-Tiefpass des Kamerauntergrunds und (c) Schwellwertoperation und Bina-
risierung. Die kontaminierten Bereiche liegen dann in maschinenlesbarer Form vor, wodurch
die Selektion entsprechender Bildbereiche unterdrückt werden kann (d).
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tion von Bildausschnitten im Bereich von Kontaminationen verhindert. Hierfür wird zunächst

ein Kamerauntergrund aufgenommen und mittels Gauss-Tiefpass gefiltert. Da Kontamina-

tionen eine Abschattung auf der Kamera bedeuten, erscheinen die entsprechenden Bereiche

schwarz, wohingegen das übrige Bild eine Normalverteilung der Grauwerte aufweist. Durch

eine Schwellwertoperation können anschließend kontaminierte Bereiche selektiert und das

Bild binarisiert werden (siehe Abb. 5.6). Das auf diese Weise gewonnene Verschmutzungs-

bild stellt somit eine maschinenlesbare Matrix dar, deren Elemente die Kontamination eines

jeden Pixels beschreiben und als Kriterium für die Positionierung der Bildsegmente genutzt

werden können. In der Praxis bedeutet dies, dass keine Bildausschnitte selektiert werden

können, innerhalb derer ortsfeste Bildartefakte vorhanden sind.

Strahlversatz Grundsätzlich kann die Aufnahme von Beugungsbildern rückgestreuter

Elektronen mit Hilfe zweier unterschiedlicher Akquisitions-Regime erfolgen: Rasterung des

Elektronenstrahls (engl. Beamscan) oder Verfahren des Probentischs bei stationärem Strahl

(engl. Stagescan). Wird die Abfolge von Beugungsbildern durch Ablenkung des Strahls er-

zeugt, so ergibt sich eine stetige Variation des Ursprungsorts der Beugung relativ zum De-

tektorschirm. Die resultierende Verschiebung des Beugungsbilds ist dabei ein geometrisches

Charakteristikum der jeweiligen Messanordnung und kann mithilfe von Kalibriermessungen

berücksichtigt werden. Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden hierfür Linienscans auf

Si-Kristallen sowohl in x- als auch y-Richtung durchgeführt und die zugehörige Bildverschie-

bung pro Längeneinheit ( Pixel/µm) mittels linearer Regression bestimmt. Wenngleich der

lineare Zusammenhang zwischen Bildverschiebung und Scanlänge grundsätzlich für alle be-

trachteten Segmentgrößen bestätigt werden konnte, so ist für den Fall kleiner Bildausschnit-

te und großer Strahlauslenkung doch eine zunächst leichte und später abrupte Abweichung

zu verzeichnen. Deren Ursache liegt in der Tatsache begründet, dass anfangs vorhandene

Bildmuster aus dem ortsfesten Bildausschnitt “wandern“, infolgedessen während der Korre-

lationsanalyse ungleiche Bildinformationen vergleichen werden und keine korrekten Verschie-

bungen mehr bestimmt werden können (siehe Abb. 5.7b für den Fall einer Kantenlänge von

64Pixel). Die für größere Bildausschnitte in x-und y-Richtung berechnete Pixelgröße kann

zur entsprechenden Korrektur des Zentrums des Beugungsbildes genutzt werden, wobei für

Scans senkrecht zur Kippachse auch eine Korrektur des Detektorabstands erfolgen muss.

Oberflächennahe Polymerisation Wird eine Probenoberfläche mit Elektronen

bestrahlt, so kann die hierdurch eingetragene Energie zur Quervernetzung adsorbierter Koh-

lenwasserstoffe führen. Quellen dieser Verbindungen sind beispielsweise Vakuumfette inner-

halb des Rezipienten, ausgasende Dichtungen oder aber präparationsbedingte Adsorbate auf

der Probe. Grundsätzlich können die ursächlichen Bestrahlungsbedingungen nach [186] in

drei Regime unterschieden werden: i) gleichmäßige Bestrahlung großer Gesichtsfelder, ii) Be-
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Abb. 5.7: Verschiebung des Beugungsbilds durch Rasterung des Elektronenstrahls: (a) sche-
matische Darstellung und (b) Darstellung der gemessenen Bildverschiebung entlang eines
Linienscans. Die Verschiebung des Zentrums des Beugungsbildes wurde hierbei anhand von
Bildsegmenten unterschiedlicher Kantenlänge bestimmt.

strahlung kleiner Gesichtsfelder mit gleichmäßiger Stromdichte und iii) Bestrahlung mit einer

Elektronensonde. Im Fall der Elektronenrückstreubeugung entsprechen diese Regime Kartie-

rungen mit im Verhältnis zum Strahldurchmesser i) großen Schrittweiten (einige 10 µm), ii)

mittleren Schrittweiten (wenige 100 nm) und iii) Spot-Analysen. Ist für eine Analyse höchs-

te Ortsauflösung gefordert, so ergibt sich zwangsläufig eine Schrittweite im Bereich weniger

zehn Nanometer. In diesem Fall können die einzelnen Punktmessungen innerhalb eines Scans

die Bildqualität der Nachfolgenden unmittelbar beeinflussen. Abbildung 5.8 veranschaulicht

diesen Effekt für 10 × 10 Punkte umfassende Scans einer einkristallinen Silizium-Struktur

bei einer Schrittweite von 10 nm bzw. 100 nm. Beträgt der Abstand benachbarter Messpunk-

te 10 nm, so ergibt sich eine kontinuierliche Abnahme der Bildqualität, welche am Ende

auf 91,8% des ursprünglichen Wertes abgefallen ist. Analoge Befunde können für beliebige

Schrittweiten <50 nm festgestellt werden. Ist die Schrittweite größer, ändert sich das Konta-

minationsmuster hin zu einer in Vorwärtsrichtung verzerrten, ringförmigen Struktur, wobei

die Differenz zwischen höchster und niedrigster Bildqualität für größer werdende Schrittwei-

ten weiter abnimmt. Für den Fall einer Schrittweite von 100 nm beträgt dieser Abfall noch

4,9%. Sofern die Quellen der Kontamination nicht durch Heizen/Kühlen der Probe oder Ver-

wendung eines Kühlfingers eliminiert werden, kann der zuvor beschriebene Effekt demnach

nur durch größere Schrittweiten zwischen den einzelnen Messpunkten verringert werden.
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Abb. 5.8: Reduktion der Bildqualität infolge elektronenstrahlinduzierter Polymerisation.
Für eine Schrittweite von (a) 10 nm ergibt sich ein kontinuierlicher Abfall des Qualitätspa-
rameters QLS, wohingegen für (b) 100 nm ein in Vorwärtsrichtung verzerrtes, ringförmiges
Kontaminationsmuster gemessen werden kann.

5.2 Zielpräparation

5.2.1 Aquisitions-und Präparationstrategien

Moderne halbleitertechnologische Verfahren stellen in den meisten Fällen Dünnschichtpro-

zesse dar. Aus diesem Grund sollten die entwickelten Verfahren vor allem für die Analyse

ausgedehnter oder strukturierter Schichten anwendbar sein. Sofern die Dicke der zu ver-

messenden Schicht in der Größenordnung der maximal erreichbaren Ortsauflösung der Elek-

tronenrückstreubeugung liegt, kommt der grundlegenden Aquisitionsstrategie ein besonderer

Stellenwert zu. Abbildung 5.9 veraunschaulicht dies für den Fall einer dünnen Schicht, welche

mit Hilfe von EBSD untersucht werden soll. Bedingt durch die starke Verkippung der Probe

ergibt sich für das Informationsvolumen der Elektronenrückstreubeugung eine ausgeprägte

Anisotropie. Hierbei ist die Ortsauflösung ∆x⊥ senkrecht zur Kipprichtung üblicherweise

zwei bis drei Mal größer als die Ortsauflösung ∆x‖ parallel dazu. Da die Informationstiefe

∆xT im Vergleich zur Ortsauflösung ∆x‖ typischerweise nochmals zwei bis drei Mal geringer

ausfällt, können einkristalline Schichten selbst dann noch analysiert werden, wenn deren Di-

cke kleiner als die laterale Ortsauflösung der Elektronenrückstreubeugung ist. Hierfür müssen

diese jedoch entlang ihrer Oberfläche und nicht im Querschnitt analysiert werden.

Aus den zuvor angestellten Überlegungen lassen sich unmittelbare Konsequenzen für die

gekoppelte Zielpräparation und Beugungsanalyse von Dünnschichten in komplexen Mehr-

schichtstrukturen ableiten. Hierbei spielt es zunächst keine Rolle, ob die Präparation der

Zielstelle mittels fokussiertem Ionenstrahl oder alternativen Verfahren durchgeführt wird.

Ohne Beschränkung der Allgemeinheit sollen im Folgenden jedoch die Grundzüge der io-
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Abb. 5.9: Vergleichende Darstellung des EBSD-Informationsvolumens VInf und der Dicke dS
einer zu analysierenden Schicht für den Fall einer Messung an (a) deren Querschnitt und (b)
deren Oberfläche. Infolge der starken Anisotropie der Ortsauflösung mit ∆xT < ∆x‖ < ∆x⊥
ergibt sich eine bessere Ortsauflösung für Analysen an der Oberfläche, sofern die Schichtdicke
und das Informationsvolumen annähernd gleich sind.

nenstrahlbasierten Zielpräparation für den Fall der Querschnitts- und Planarpräparation

vorgestellt werden (siehe Abb. 5.10).

Schicht
Schicht

(a) (b)

Substrat
Substrat

DeckschichtDeckschicht

Kontrolle

Kontrolle

Abtrag
Abtrag

Abb. 5.10: Vergleich der kontrollierten, ionenstrahlbasierten Querschnittspräparation (a)
und Planarpräparation (b).

Sind die Abtragsraten eines Materials bekannt und die Zustellgenauigkeit des Ionen-

strahls hinreichend genau, so kann grundsätzlich auf eine Kontrolle des Abtragsprozesses

verzichtet werden. Praktisch sind jedoch beide Kriterien kaum zu erfüllen, weshalb der Kon-

trolle des Abtragsprozesses eine besondere Bedeutung zukommt. Für die Präparation von

Querschnittsflächen hat sich hierbei die Bildgebung der präparierten Fläche als sehr vor-

teilhaft erwiesen, infolgedessen moderne Fokussierte Ionenstrahlsysteme typischerweise als

Zweistrahlanlagen ausgelegt werden. Die Kontrolle des Abtragfortschritts erfolgt dabei mit

Hilfe eines separaten, bildgebenden elektronenoptischen Systems (Elektronenmikroskop und

zugehörige Detektoren) mit dessen Hilfe die zu durchmusternde Struktur morphologisch ana-

lysiert werden kann. Für die gekoppelte FIB-basierte Querschnittspräparation und EBSD-

Analyse müssen dabei besondere geometrische Randbedingungen berücksichtigt werden. Auf-

grund des flachen Einfalls- und Ausfallswinkels der auftreffenden bzw. gebeugten Elektronen

empfiehlt sich die Querschnittspräparation vor allem an Kanten. Anderenfalls müssen, in Ab-
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hängigkeit von der Zieltiefe, große Probenvolumina im Vorfeld der zu vermessenden Struktur

entfernt werden, wodurch der experimentelle Aufwand enorm gesteigert wird.

Wie eingangs erwähnt, kann durch Analysen entlang der Oberfläche die minimal ana-

lysierbare Schichtdicke weiter verringert werden. Die geeignetste Zielpräparation entspre-

chender Schichtsysteme stellt die Planarpräparation dar. Auch wenn diese grundsätzlich mit

Hilfe konventioneller FIB-Systeme realisiert werden kann, so kann der Forderung nach hoch-

aufgelöster Abtragskontrolle infolge fehlender Tiefenzuordnung nicht entsprochen werden.

Aus diesem Grund wurde im Rahmen der vorliegenden Arbeit das Konzept der chemisch

kontrollierten Zielpräparation erarbeitet. Hierbei erfolgt die Kontrolle des Abtragsprozesses

auf Grundlage der chemischen Zusammensetzung der in Zerstäubung begriffenen Schichten,

welche mit Hilfe oberflächenspektroskopischer Verfahren wie beispielsweise Flugzeit-Sekun-

därionen-Massenspektrometrie, Röntgen-Photoelektronenspektroskopie oder Auger-Elektro-

nenspektroskopie bestimmt werden kann. Die Tiefenauflösung kann dabei durch geeignete

Wahl der Primärionenenergie und Zyklenzahl bis auf wenige Nanometer reduziert werden,

wodurch sich eine hohe Zustellgenauigkeit bei der Zielpräparation ergibt.

5.2.2 Spannungsrelaxation

Neben der maximal erreichbaren Ortsauflösung hat die Wahl der Präparationsstrategie auch

Auswirkungen auf den messbaren Spannungs- bzw. Verzerrungszustand. In Anlehnung an die

zuvor betrachteten Modellsysteme soll deshalb nachfolgend die Relaxation einer stark ver-

spannten Strained Silicon on Insulator-Schicht (kurz sSOI) mit darüber befindlicher Si-Deck-

schicht exemplarisch betrachtet werden. Die Modellierung erfolgte mittels Finite Element

Simulation (Software Packet ANSYS) unter Verwendung von Plane-Elementen (Plane183)

und der Annahme eines ebenen Dehnungszustands. Die Dicke des Si-Substrats wurde als

500 µm, die der SiO2-Schicht 150 nm festgesetzt. Um den Einfluss der Dicke der verspannten

Schicht dS auf die Relaxation zu untersuchen, wurde diese variiert. Als Maß für die Span-

nungsrelaxation wurde die Dehnung ex parallel zur Grenzfläche herangezogen. Abbildung

5.11a zeigt die berechnete Dehnung in Abhängigkeit von der Position zur Grenzfläche für

den Fall einer Querschnittsanalyse. Die eingeprägte Spannung sollte 2500MPa betragen.

Die aus den geänderten mechanischen Randbedingungen resultierende Dehnung fällt hierbei

in Richtung der Grenzfläche schnell ab, wobei deren Betrag mit zunehmender Schichtdicke

ansteigt. Betrachtet man den Fall einer planar geöffneten Struktur (Abb. 5.11b), so ergibt

sich eine zusätzliche Dehnung fast ausschließlich im Eckbereich der entstandenen Kavität.

In beiden Fällen ist der Betrag der Dehnung sehr gering, infolgedessen keine signifikanten

Verfälschungen des gemessenen Spannungszustandes zu erwarten sind.
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Abb. 5.11: FEM-Simulation zur Spannungsrelaxation einer sSOI-Schicht mit darüber be-
findlicher Deckschicht, ausgedrückt mit Hilfe der Dehnung ex parallel zur Grenzfläche. Sowohl
im Fall der Querschnittspräparation (a) als auch der Planarpräparation (b) ergeben sich für
das betrachtete Modellsystem vernachlässigbare Relaxationseffekte.



6 Ergebnisse

6.1 Ionenstrahlpräparation

einkristalliner Silizium-Oberflächen

Im nachfolgenden Abschnitt werden experimentelle Ergebnisse von Zerstäubungsexperimen-

ten an unverspannten, einkristallinen Silizium-Proben vorgestellt. Hierbei wurden Testsub-

strate mit verschiedenen Ionenspezies bei unterschiedlichen Primärenergien, Dosisdichten

und Einfallswinkeln bestrahlt. Die resultierenden Krater wurden anschließend hinsichtlich

erodiertem Volumen, Oberflächengüte und Eigenspannungen metrologisch analysiert. Ferner

werden Daten zur zeitlichen Entwicklung oberflächennaher Amorphisierungen auf Grundlage

molekulardynamischer Simulationen präsentiert.

6.1.1 Zerstäubungsausbeuten

Bedingt durch die verschiedenartigen Ionenquellen und die daraus resultierenden Unterschie-

de im maximal erreichbaren Probenstrom, bedarf der Vergleich von Zerstäubungsausbeu-

ten verschiedener Ionenspezies einer geeigneten Normierung. Im Rahmen der vorliegenden

Arbeit wurde diese durch Festlegung der Primärionen-Dosisdichte, welche sich als Quoti-

ent aus Dosis und bestrahlter Fläche ergibt, realisiert. Alle Zerstäubungsexperimente wur-

den auf 5mm × 5mm großen Stücken eines 525 µm dicken (100)-Silizium-Wafers (p-Typ)

durchgeführt. Es wurden Primärionen-Dosisdichten der Größenordnung Φ ∝ 1017 cm−2,

Φ ∝ 1018 cm−2 und Φ ∝ 1019 cm−2 betrachtet. Da die Einfallswinkel der verschiedenen

Ionenspezies durch das jeweilige Detektionsprinzip des Antwortsignals (Elektronen bzw. Se-

kundärionen) vorgegeben waren, wurde auf Experimente unter variablem Einfallswinkel be-

wusst verzichtet. Die zwischen Probenoberfläche und Ionenstrahl eingeschlossenen Winkel

ergaben sich demnach zu 45◦ im Fall von Ar+, Cs+, Bi+ und O+
2 bzw. 90◦ für Experimente

mittels Ga+-Ionenstrahl.

Abbildung 6.1 repräsentiert den experimentell bestimmten Sputteryield sowie die erodier-

ten Probenvolumina in Abhängigkeit von der Ionenspezies und deren Primärenergie. Hierbei

ist festzustellen, dass in den betrachteten Fällen eine Erhöhung der jeweiligen Primärionen

Dosisdichte um eine Größenordnung, näherungsweise eine Erhöhung des erodierten Proben-
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Abb. 6.1: Vergleich der zerstäubten Volumina und des Sputteryields für Dosisdichten von:
Φ ∝ 1017 cm−2 (a)-(b), Φ ∝ 1018 cm−2 (c)-(d) und Φ ∝ 1019 cm−2 (e)-(f).

volumens um ebenfalls eine Größenordnung zur Folge hat. Darüber hinaus resultiert auch

aus einer erhöhten Pimärenergie eine signifikante Steigerung der Zerstäubungsausbeute. Ver-
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gleicht man die zerstäubten Volumina der verschiedenen Ionenstrahlen, so ist festzustellen,

dass die Bestrahlung der Oberfläche mit Ar+ bzw. O+
2 -Ionen zum höchsten Materialabtrag

führt. Da die entsprechenden Werte für Cs+ und Bi+-Betrahlung jedoch nur geringfügig

kleiner sind, konnten auch in diesen Fällen hohe Ablationsraten nachgewiesen werden. Im

Gegensatz hierzu sind die Zerstäubungsausbeuten, welche mittels Ga+-Ionenstrahl realisiert

werden können deutlich geringer. Betrachtet man die berechneten Sputteryields, so sind

insbesondere die hohen Werte für Bi+-Ionen augenscheinlich. Ferner ergeben sich für Cs+-

Ionen geringfügig höhere Werte als für Ar+ und O+
2 -Ionen. Darüber hinaus werden alle zuvor

genannten Abhängigkeiten auch durch Angabe des Sputteryields korrekt widergegeben.

6.1.2 Topographie

Für die ortsaufgelöste, topographische Analyse der erodierten Silizium-Oberflächen wurden

die Grundflächen der zuvor beschriebenen Sputtergräben rasterkraftmikroskopisch vermes-

sen. Die Grösse der Analysebereiche wurde hierbei mit Blick auf die jeweilig vorhande-

nen, charakteristischen Strukturmerkmale variiert. Alle Messungen wurden im Intermittent-

Contact-Modus bei einer Auflösung von 1024Pixel × 1024Pixel durchgeführt. Abbildung

6.2 veranschaulicht die Oberflächenmorphologie, mittels 30 keV Ga+-Ionenstrahl zerstäub-

ter Silizium-Oberflächen in Abhängigkeit von der Primärionen-Dosisdichte. Der Einfluss der

(a) (b) (c)

400 nm 1 µm 2 µm

0 nm 0nm 0nm

6,792 nm 70,57 nm 20,10 nm

Abb. 6.2: Rasterkraftmikroskopische Abbildungen von Silizium-Oberflächen nach Erosion
mittels 30 keV Ga+-Ionenstrahl (α=90◦) bei einer Primärionen-Dosisdichte von (a) Φ ∝
1017 cm−2, (b) Φ ∝ 1018 cm−2 und (c) Φ ∝ 1019 cm−2.

Dosisdichte auf die ausgeprägte Oberflächentopographie ist hierbei klar erkennbar. Während

für Dosisdichten der Größenordnung 1017 cm−2 Oberflächen mit geringer Rauheit ermittelt

werden konnten, so ist für Dosen im Bereich 1018 cm−2 eine deutliche Strukturbildung festzu-

stellen. Diese ist durch eine mäandernde Oberflächenwelligkeit gekennzeichnet, wobei die ma-

ximal auftretenden Höhendifferenzen im Bereich einiger zehn Nanometer liegen. Für höhere

Dosisdichten von 1019 cm−2 ergibt sich eine im Vergleich reduzierte Rauheit der Oberfläche.
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Werden Silizium-Oberflächen mittels Bi+-Ionenstrahl bei 25 keV erodiert, so können cha-

rakteristische, periodische Oberflächenstrukturen nachgewiesen werden (siehe Abb. 6.3).

Diese Strukturen sind durch wellenartige Aufwerfungen in Richtung des einfallenden Ionen-
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Abb. 6.3: AFM Abbildungen mittels 25 keV Bi+-Ionenstrahl unter α=45◦ erodierter Si-
lizium-Oberflächen. Die entstandenen Oberflächenstrukturen sind durch wellenartige Auf-
werfungen in Richtung des einfallenden Ionenstrahls (weißer Pfeil) gekennzeichnet. Darüber
hinaus ist eine säulenartige Feinstruktur der Wellenlänge λPSD2 zu beobachten, welche mit
Hilfe der zugehörigen PSD-Funktion berechnet werden kann. Die hierbei betrachteten Do-
sisdichten betrugen (a) Φ ∝ 1017 cm−2, (b) Φ ∝ 1018 cm−2 und (c) Φ ∝ 1019 cm−2.

strahls gekennzeichnet, innerhalb derer eine säulenförmige Feinstruktur existiert. Die Über-

lagerung beider Strukturmerkmale erscheint in der zugehörigen zwei-dimensionalen Leis-

tungspektrum Dichtefunktion als Doppelpeak, wobei das erste Maximum die Wellenstruktur

und der nachfolgende Peak die Strukturgröße der Feinstruktur beschreibt. Wird die Dosis-

dichte erhöht, so verringert sich die Wellenstruktur, infolgedessen auch das erste Maximum

der PSD verschwindet. Da die Feinstruktur davon offenbar unbeeinflusst ist, bleiben die

jeweiligen Werte für die charakteristische Wellenlänge nahezu konstant.

Betrachtet man Sputterkrater, welche durch Beschuss mit Ar+-Ionen verschiedener Ener-

gie und Primärionen-Dosisdichte erzeugt wurden, so kann für keinen der untersuchten Fälle

eine Strukturierung der Probenoberfläche nachgewiesen werden (siehe Abb. 6.4). Vielmehr
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sind alle resultierenden Oberflächen durch eine geringe Topographie mit Höhenunterschieden

im Bereich weniger hundert Pikometer gekennzeichnet.

(a) (b) (c)

(d) (e) (f)

(g) (h) (i)

200 nm 200 nm 200 nm

200 nm 200 nm 200 nm

200 nm 200 nm 200 nm

0 pm 0pm 0pm

392,5 pm 434,4 pm 447,8 pm

0pm 0pm 0pm

433,1 pm 465,5 pm 485,4 pm

0pm 0pm 0pm

531,5 pm 568,5 pm 568,7 pm

Abb. 6.4: Rasterkraftmikroskopische Abbildungen von Silizium-Oberflächen nach Erosion
mittels Ar+-Ionenstrahl (α=45◦) bei Primärenergien von (a)-(c) 500 eV, (d)-(f) 1 keV und
(g)-(i) 25 keV. Die Primärionen-Dosisdichte betrug hierbei jeweils (links) Φ ∝ 1017 cm−2,
(Mitte) Φ ∝ 1018 cm−2 und (rechts) Φ ∝ 1019 cm−2. Die Einfallsrichtung des Ionenstrahls ist
durch den weißen Pfeil gekennzeichnet.

Auch die Erosion mit niederenergetischen Cs+-Ionen hat für alle betrachteten Primärener-

gien und Dosisdichten ebene Kraterflächen zur Folge (Abb. 6.5). Im Gegensatz zur Bestrah-
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(a) (b) (c)

(d) (e) (f)

(g) (h) (i)

200 nm 200 nm 200 nm

200 nm 200 nm 200 nm

200 nm 200 nm 200 nm

0 pm 0pm 0pm

632,9 pm 832,5 pm 599,4 pm

0nm 0nm 0pm

3,048 nm 3,288 nm 860,7 pm

0nm 0nm 0nm

1,677 nm 1,102 nm 1,408 nm

Abb. 6.5: AFM-Abbildungen von Silizium-Oberflächen nach Beschuss mit Cs+-Ionen der
Energie 500 eV (a)-(c), 1 keV (d)-(f) und 2 keV (g)-(i). Die betrachteten Dosidichten betrugen
hierbei Φ ∝ 1017 cm−2 (links) , Φ ∝ 1018 cm−2 (Mitte) und Φ ∝ 1019 cm−2 (rechts). Die
Einfallsrichtung des Ionenstrahls ist durch den weißen Pfeil gekennzeichnet.

lung mit Ar+-Ionen konnten jedoch für Energien von 1 keV bzw. 2 keV charakteristische In-

homogenitäten nachgewiesen werden, welche als lokale Einschusskrater einiger weniger Cs+-

Ionen bzw. Cs+-Ionencluster interpretiert werden können. Deren Ausprägung nimmt hierbei

mit steigender Dosisdichte ab, infolgedessen für große Sputterzeiten homogene Oberflächen

erzeugt werden.
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Die größte Strukturbildung aller untersuchten Ionenspezies konnte bei der Erosion von

Silizium-Oberflächen mittels O+
2 -Ionenstrahl beobachtet werden (Abb. 6.6). Betrachtet man

(a) (b) (c)

(d) (e) (f)

(g) (h) (i)

200 nm 200 nm 200 nm

1 µm 1 µm 4 µm

1 µm 2 µm 10 µm

0 pm 0pm 0pm

414,8 pm 366,3 pm 396,3 pm

0pm 0nm 0nm

954,1 pm 19,53 nm 89,57 nm

0pm 0nm 0nm

632,3 pm 40,91 nm 705,1 nm

Abb. 6.6: Rasterkraftmikroskopische Abbildungen von Silizium-Oberflächen nach O+
2 -Io-

nenbeschuss der Energie 500 eV (a)-(c), 1 keV (d)-(f) und 2 keV (g)-(i). Die betrachteten Do-
sidichten betrugen hierbei Φ ∝ 1017 cm−2 (links) , (Φ ∝ 1018 cm−2 Mitte) und Φ ∝ 1019 cm−2

(rechts). Die Einfallsrichtung des Ionenstrahls ist durch den weißen Pfeil gekennzeichnet.

zunächst Oberflächen nach der Bestrahlung mit Ionen der Energie E = 500 eV, so sind diese

für alle untersuchten Dosisdichten ebenmäßig und von sehr geringer Rauheit. Im Gegensatz

hierzu kann sowohl für Zerstäubungsexperimente bei 1 keV als auch 2 keV eine stetige Struk-
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turbildung beobachtet werden. Die Ausprägung ist für beide Primärenergien wellenartig in

Richtung des einfallenden Ionenstrahls, wobei die jeweiligen Kämme senkrecht zur Einfalls-

richtung unterbrochen sind. Die periodische Strukturierung der Kristalloberfläche ist hierbei

erst für Dosisdichten größer 1018 cm−2 signifikant. Auch weisen die PSD-Funktionen nur für

diese Dosisdichten ein enger begrenztes Maximum auf.
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Abb. 6.7: PSD-Funktion der in Abb. 6.6 (d)-(e) bzw. (g)-(i) dargestellten AFM-Aufnah-
men. Für die betrachteten Primärenergien von 1 keV (a)-(c) und 2 keV (d)-(f) kann nur für
Dosisdichten von 1018 cm−2 ein lokales Maximum nachgewiesen werden.

6.1.3 Amorphisierung

Die Analyse oberflächennaher Gitterschädigungen erfolgte mit Hilfe spezieller Sägestegpro-

ben (siehe Abb. 4.3), welche nach Bestrahlung mit der jeweiligen Ionenspezies transmis-

sionselektronenmikroskopisch analysiert wurden. Ziel der Analysen war hierbei sowohl die

Vermessung der amorphen Oberflächenschichten, als auch die chemische Analyse strukturell

auffälliger Bereiche mittels Energiedispersiver Röntgenspektroskopie (engl. Energy Disper-

sive X-Ray Spectroscopy kurz EDS). Abbildung 6.8 zeigt HREM-Aufnahmen von Silizium

(001)-Oberflächen nach Bestrahlung mit Ar+-Ionen mit einer Energie von 500 eV bzw. 2 keV.

In beiden Fällen konnte eine Amorphisierung der Oberfläche nachgewiesen werden. Die Di-
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cke der amorphen Schichten, welche aus den jeweiligen Aufnahmen durch Mittelung über

1000Pixel ermittelt wurde, betrug 2 nm bzw. 7 nm.

(a)

5 nm

Pt-Schutzschicht

d = 2nm

1

1

2
2

(b)

10 nm

Pt-Schutzschicht

d = 7nm

3

3

4

4

Abb. 6.8: HREM-Abbildungen (Querschnitt) von Silizium (001)-Oberflächen nach Bestrah-
lung mittels (a) 500 eV Ar+-Ionenstrahl und (b) 2 keV Ar+-Ionenstrahl. Die im Bereich der
weißen Box gemittelten Schichtdicken ergaben sich hierbei zu 2 nm bzw. 7 nm.

Werden Proben mittels 2 keV und 30 keV Ga+-Ionenstrahl erodiert, so ergeben sich Amor-

phisierungsdicken von 8 nm und 54 nm (Abb. 6.9). Darüber hinaus konnte für Probenoberflä-

chen, welche bei Primärenergien von 30 keV senkrecht bestrahlt wurden die Ausbildung einer

nanokristallinen Schicht nahe der Oberfläche nachgewiesen werden. Die Größe der entspre-

chenden Kristallite variierte hierbei zwischen einigen zehn bis wenigen hundert Nanometern.

Auf Grund des inhomogenen Abbildungskontrasts der oberflächennahen Störschicht wurde
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3
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Abb. 6.9: HREM-Abbildung (Querschnitt) einer Silizium (001)-Oberfläche nach Bestrah-
lung mittels (a) 2 keV Ga+-Ionenstrahl und (b) 30 keV Ga+-Ionenstrahl. Die über 1000Pixel
gemittelten Dicken ergaben sich hierbei zu 8 nm bzw. 54 nm.

der gesamte Schichtaufbau mittels STEM-EDS hinsichtlich seiner chemischen Zusammenset-

zung analysiert. Hierbei konnte eine im Vergleich zur darunter befindlichen Schicht erhöhte

Ga-Konzentration des nanokristallinen Bereichs nachgewiesen werden. Abbildung 6.10 ver-
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anschaulicht exemplarisch die Ergebnisse der Punktanalysen für die Ga Kα-Linie im Bereich

des Silizium-Substrats sowie des amorphen und nanokristallinen Bereichs.
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Abb. 6.10: HAADF-Abbildung einer Silizium (001)-Oberfläche nach senkrechter Bestrah-
lung mittels 30 keVGa+-Ionenstrahl. Die durchgeführten EDS-Linienprofile belegen eine er-
höhte Gallium-Konzentration der nanokristallinen Schicht (1) im Vergleich zum darunter
befindlichen, amorphen Bereich (2).

Zur statistischen Absicherung der mittels TEM durchgeführten chemischen Analysen

wurden weiterhin Krateroberflächen mittels Röntgen-Photoelektronenspektroskopie unter-

sucht. Infolge der geringen Kraterabmessungen wurde der Messbereich der XPS-Analysen
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Abb. 6.11: Quantifiziertes XPS-Spektrum einer, mittels Ga+-Ionen erodierten, Silizium-
Oberfläche.

hierbei mit Hilfe einer Apertur (Durchmesser 55 µm) begrenzt. Auf diese Weise wurde si-

chergestellt, dass keine Signale außerhalb des erodierten Bereichs bei der Quantifizierung der
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chemischen Zusammensetzung berücksichtigt wurden. Abbildung 6.11 zeigt ein exemplari-

sches Spektrum einer senkrecht mit Ga+-Ionen (E = 30 keV) bestrahlten Silizium (001)-

Oberfläche. Die berechneten Elementkonzentrationen belegen einen hohen Gehalt an Sau-

erstoff und Kohlenstoff, wohingegen der Gehalt an Silizium und Gallium, verglichen mit

Ergebnissen der TEM-EDS Analysen, deutlich geringer ausfällt.

Wenngleich das Vorhandensein nanokristalliner Bereiche innerhalb der ionenstrahlindu-

zierten Störschicht nur für den Beschuss mit Gallium-Ionen nachgewiesen werden konnte,

so ergeben sich doch auch für alle übrigen Ionenspezies oberflächennahe Schädigungen des

Kristallgitters. Ist die Probenoberfläche hierbei nanoskopisch glatt, so sind auch die zuge-

hörigen amorphen Bereiche ebenmäßig und homogen. Da der Beschuss der Silizium (001)-

Oberfläche mit O+
2 -Ionen bei einer Energie größer 500 eV jedoch eine Strukturierung zur

Folge hat, ergibt sich auch für die Dicke der strukturell geschädigten Oberflächenschicht eine

Anisotropie, welche bei deren Vermessung berücksichtigt werden muss. Somit bedarf es bei
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Abb. 6.12: HREM-Abbildung von Silizium (001)-Oberflächen nach Bestrahlung mittels (a)
500 eV O+

2 -Ionenstrahl bzw. (b)-(c) 2 keV O+
2 -Ionenstrahl. Infolge der ausgeprägten Oberflä-

chentopologie ergibt sich für die amorphe Schicht eine Abhängigkeit vom Oberflächenprofil.
Ihre Dicke beträgt für abfallende Flanken 10 nm bzw. 7 nm im Falle ansteigender Flanken.
Für Experimente bei 500 eV konnte eine Amorphisierungsdicke von 8 nm nachgewiesen wer-
den.

der Betrachtung von Sputterexperimenten bei einer Energie von 2 keV einer Fallunterschei-

dung. Für die, in Einstrahlrichtung abfallende, Flanke der Wellenkämme konnte hierbei eine

Amorphisierungsdicke von 10 nm bestimmt werden (Abb.6.12b), wohingegen im Fall der an-

steigenden Flanke diese nur 7 nm betrug. Werden die Oberflächen hingegen bei einer Energie

von 500 eV bestrahlt, so ergibt sich die Dicke der amorphen Schicht zu 8 nm.
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Auch die Zerstäubung unter Verwendung von Cs+-Ionenstrahlen hat strukturelle Schädi-

gungen der Probenoberfläche zur Folge. Deren Dicke ist mit 2 nm bzw. 4 nm jedoch sowohl

für Primärenergien von 500 eV, als auch 2 keV sehr gering.
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Abb. 6.13: HREM-Abbildungen (Querschnitt) von, mittels (a) 500 eV bzw. (b) 2 keV Cs+-
Ionenstrahl erzeugten, Sputterkratern in einer (001)-Silizium-Oberfläche. Die Dicken der
strukturell geschädigten Schichten ergaben sich zu 2 nm bzw. 4 nm.

Die Vermessung amorpher Oberflächenschichten, welche durch Beschuss mit Bi+-Ionen

bei einer Energie von 25 keV erzeugt wurden, muss analog zu den Betrachtungen bei O+
2

und 2 keV erfolgen. Da auch in diesem Fall die Dicke der Amorphisierung vom Profil der

Oberfläche abhängt, ist bei deren Analyse grundsätzlich zwischen verschiedenen Bereichen

zu unterscheiden. So ergab sich die Dicke der amorphen Schicht zwischen den ausgebildeten

Säulen zu 18 nm, wohingegen für Bereiche auf den Säulen eine Dicke von 47 nm nachgewiesen

wurde.

Vergleicht man die Dicken der amorphisierten Oberflächenschichten, welche durch Be-

schuss verschiedener Ionenspezies und Primärenergien erzeugt wurden, so zeigt sich eine

signifikante Abhängigkeit der Störschichtdicke von deren Energie. Die geringsten struktu-

rellen Schädigungen resultieren hierbei aus der Bestrahlung mit Cs+- und Ar+-Ionen bei

einer Energie von 500 eV. Dem stehen sehr große Amorphisierungsdicken bei Verwendung

hochenergetischer Ga+- und Bi+-Ionen gegenüber.

6.1.4 Gitterverzerrung

Neben der Ausbildung oberflächennaher, amorpher Schichten, kann aus der strukturellen

Schädigung des Kristallgitters grundsätzlich auch eine elastische Verzerrung resultieren. Aus

diesem Grund wurden die Oberflächen verschiedener Sputterkrater mittels Ramanspektro-

skopie hinsichtlich etwaiger Eigenspannungen untersucht. Hierfür wurden Ramanspektren im

Zentrum von Kratern aufgenommen, welche durch Erosion mit einer Primärionen-Dosisdich-

te von Φ ∝ 1018 cm−2 generiert wurden. Zur Kompensation gerätespezifischer Abweichungen



65

20 nm

Pt-Schutzschicht

d1 = 47 nmd1 = 47 nmd1 = 47 nm
d2 = 18 nmd2 = 18 nmd2 = 18 nm

1

1

2

2

Abb. 6.14: TEM-Abbildung einer Silizium
(001)-Oberfläche nach Bestrahlung mittels
25 keV Bi+-Ionenstrahl. Die Dicke der amor-
phen Schicht wurde in Abhängigkeit vom
Oberflächenprofil zu 18 nm bzw. 47 nm be-
stimmt.
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Abb. 6.15: Vergleich mittels TEM gemesse-
ner Amorphisierungsdicken für die Bestrah-
lung von Silizium (001)-Oberflächen unter
Verwendung verschiedener Ionenspezies und
Primärenergien.

wurden alle Spektren mit Hilfe von Referenzspektren an unbehandelten Probenpositionen

korrigiert. Die Anregungswellenlänge betrug λLaser = 325 nm bzw. λLaser = 488 nm. Da für

die Untersuchungen mittels Ar-Laser kein geeigneter Kantenfilter zur Verfügung stand, wur-

den die zugehörigen Spektren im dreifach-additiven Modus gemessen. Die Analyse mittels

HeCd-Laser erfolgte mit Hilfe eines optischen Bypasses in der Endstufe des Spektrometers.

Die spektrale Auflösung der beiden Konfigurationen betrug 0,3 cm−1 bzw. 0,7 cm−1.

Abbildung 6.16 zeigt die, bei einer Anregungswellenlänge von λLaser = 325 nm gemes-

senen, Ramanbanden für verschiedene Krateroberflächen. Infolge der geringen Wechselwir-

kungstiefe dieser Anregung konnte für Krater mit hoher Amorphisierung der Oberfläche

(Bestrahlung mit Ga+ bzw. Bi+) keine Ramanbanden bei 521 cm−1 gemessen werden. Diese

wurden erst durch eine Anregung von λLaser = 488 nm messtechnisch zugänglich. Die auf die

Referenzpositionen bezogenen Verschiebungen der Banden sind in allen betrachteten Fällen

sehr gering. Für Oberflächen nach Beschuss mit Ar+, O+
2 , Cs+ und Bi+-Ionenstrahl sind diese

sogar unterhalb der spektralen Auflösungsgrenze der jeweiligen Spektrometerkonfiguration.

Werden die Verschiebungen, wie sie im Falle von Ga+ gemessenen werden konnten, unter der

Annahme eines einachsigen Spannungszustands in Eigenspannungen überführt, so ergeben

sich Werte < 350MPa [187].
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Abb. 6.16: Ramanspektren von Krateroberflächen, welche durch Beschuss mit verschiede-
nen Ionenspezies und Primärenergien erzeugt wurden. Die Anregungswellenlänge der in (a)
gezeigten Spektren betrug λLaser = 325 nm. Die auf Referenzspektren bezogene Verschiebung
der Ramanbanden (b) ist in allen betrachteten Fällen nahe der spektralen Auflösungsgrenze
der jeweiligen Spektrometerkonfiguration.

6.1.5 Molekulardynamische Simulation

der Ionen-Festkörper-Wechselwirkung

Die deterministische Beschreibung der Wechselwirkung des einfallenden Ions mit den Atomen

der Kristallstruktur erfolgte mit Hilfe molekulardynamischer Simulationen (kurz MD). Hier-

für wurden die Trajektorien verschiedener Primärionenspezies, welche unter einem Winkel

von 45◦ auf die (001)-Oberfläche eines Silizium-Gitters gelangten, berechnet und deren Ein-

fluss auf die Oberfläche der Kristallstruktur bestimmt. Die Modellierung der Wechselwirkung

benachbarter Silizium-Atome erfolgte dabei unter Verwendung eines Tersoff III -Potentials,

die des einfallenden Ions mit den Atomen des Silizium-Gitters mithilfe eines Ziegler-Biersack-

Littmark Potentials (kurz ZBL). Die Dissipation der Stoßenergie erfolgte mittels Langevin-

Thermostat, wodurch alle Atome, welche sich in einer Umgebung von 1,8 nm parallel zur

Trajektorie des penetrierenden Ions befanden, auf eine Temperatur von 300K erhitzt wur-

den. Der zugehörige Verlustfaktor ergab sich direkt aus der Debye-Frequenz von Silizium zu

0,044 fs−1. Die numerische Integration erfolgte mittels dynamisch angepasster Zeitschritte,

wobei die maximale, pro Berechnungsschritt auftretende Verschiebung 0,05Å betrug. Der

exakte Auftreffpunkt eines jeden einfallenden Ions wurde zufällig variiert und die zugehörige
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Trajektorie für 15 ps verfolgt. Die lokale Kristallstruktur wurde mithilfe der charakteristi-

schen Koordination Qi des i-ten Atoms gemäß

Q
(l)
i =

1

Zi

(

∑

j 6=i

∑

k 6=i

P (2 l) cos θjik

)1/2

(6.1)

(P (l)(x)-Legendrepolynom, Zi-lokale Koordination des i-ten Atoms) bestimmt [188]. Sum-

mation erfolgte hierbei in einer Nachbarschaft von 2,6Å. Ein Atom befand sich per Defi-

nition in einer Diamantstruktur, sofern für dessen kartesischen Abstand |Q−QD| < 0, 2

galt (Q
(l=1...6)
D = (0, 0; 0, 509; 0, 629; 0, 213; 0, 650; 0, 415)-charakteristische Koordinaten der

Diamantstruktur). Die Grenze zwischen der amorphen Schicht und dem ungestörten Kris-

tall wurde als die Position angenommen, an welcher die Anzahl in ungestörter Umgebung

befindlicher Atome 50% betrug.

Den Ausgangspunkt aller Simulationen bildeten perfekte Kristallvolumina der Größe

10,9 nm × 5,4 nm × 24,9 nm, deren (001)-Oberfläche unter einem Winkel von 45◦ mit Io-

nen der jeweiligen Spezies beschossen wurde. Wie in Abb. 6.17 für den Einfall von Cäsium-

Ionen bei E = 2keV veranschaulicht, resultierte hieraus neben der strukturellen Schädigung

auch eine Zerstäubung der Oberfläche. Ausgedehnte Defekte im Volumen konnten, im Gegen-

satz zu einem hohen Maß an Implantation, nicht festgestellt werden. Für alle betrachteten

(a) (b) (c)

Abb. 6.17: Momentaufnahmen eines Silizium-Kristalls während des Beschusses mit (a) 10,
(b) 100 und (c) 1000 Cäsium-Ionen bei einer Energie von E = 2keV (MD-Simulation). Die
unter einem Winkel von 45◦ auf die (001)-Oberfläche treffenden Ionen bewirken sowohl eine
Amorphisierung als auch eine Zerstäubung der Oberfläche.

Ionenspezies ergibt sich nach einer gewissen Anzahl an Schüssen ein Gleichgewicht zwischen
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Zerstäubung und Amorphisierung (siehe Abb. 6.18). Infolgedessen verschiebt sich die Grenz-

fläche zwischen geschädigter Schicht und Volumen im gleichen Maß in dem die Oberfläche

zerstäubt wird. Die durchgeführten Simulationen belegen einen signifikanten Einfluss der

Primärenergie auf die Dicke der geschädigten Schicht bzw. den Sputteryield. Die größten

Amorphisierungsdicken konnten hierbei bei Beschuss durch Ar+- Ionen der Energie 2 keV

bestimmt werden, die geringsten für den Fall von Cs+- Ionen bei 100 eV. Auch aus dem

Beschuss mit Cs+- Ionen der Energie 2 keV resultieren nur geringe Schädigungstiefen.
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Abb. 6.18: Graphische Darstellung der Ergebnisse der MD-Simulationen für verschiedene
Ionenspezies und Primärenergien: (a) Fortschritt der Amorphisierung in Abhängigkeit von
der Anzahl eingefallener Ionen und (b) Sputteryield.

6.1.6 Bildqualität

Die Homogenität und Defekttiefe einer mittels Kathodenstrahlzerstäubung erzeugten Pro-

benoberfläche kann nur als notwendiges Kriterium für deren Qualität angesehen werden. Im

Hinblick auf die Anwendbarkeit der Elektronenrückstreubeugung ist vielmehr die resultie-

rende Qualität der Beugungsbilder das entscheidende Maß. Aus diesem Grund wurden ionen-

strahlerodierte Silizium-Oberflächen mittels Elektronenrückstreubeugung vermessen und die

jeweilige Bildqualität der aufgenommenen Pattern analysiert (Abb. 6.19). Betrachtet man

zunächst die Güte der Beugungsbilder in Abhängigkeit von der Primärenergie der Sputter-

spezies, so kann im Fall steigender Energie eine Reduktion des Parameters QLS festgestellt

werden. Ein signifikanter Einfluss der Ionenspezies konnte dabei nur für Energien >500 eV

festgestellt werden. Auffällig ist insbesondere die hohe Bildqualität für Krateroberflächen,

welche mittels Ar+ und Cs+-Ionen erzeugt wurden. Entgegengesetzte experimentelle Befun-

de ergaben sich für Oberflächen nach Beschuss mit höherenergetischen O+
2 bzw. Bi+-Ionen,

deren zugehörige Bildqualität infolge von Abschattungen (Sauerstoff) bzw. ausgedehnter
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struktureller Defekte (Bismut) deutlich reduziert waren. Darüber hinaus konnte nach Be-

schuss mit Sauerstoff-Ionen bei höheren Primärenergien und Dosisdichten ∝ 1019 cm−2 eine

erhöhte Streuung der Messwerte festgestellt werden.
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Abb. 6.19: Vergleichende Darstellungen der Beugungsbildqualität mittels Ga+ (1), Cs+ (2),
O+

2 (3) und Bi+ erodierter Silizium-Oberflächen. Die zugehörigen Werte der Bildqualität QLS

resultieren aus Messungen von Krateroberflächen, welche bei Dosisdichten von Φ ∝ 1017 cm−2

(a)-(b), Φ ∝ 1018 cm−2 (c)-(d) und Φ ∝ 1019 cm−2 (e)-(f) erzeugt wurden.

Vergleicht man die Beugungsbilder von Silizium-Oberflächen, welche durch senkrechten

Beschuss mit Ga+ bei einer Energie von 30 keV erzeugt wurden mit denen aller übrigen

Experimente, so ergibt sich für alle betrachteten Primärionen-Dosisdichten eine Abweichung

von der zu erwartenden (001)-Orientierung (Abb. 6.19a-1). Die punktweise bestimmten Ori-

entierungen variieren zudem von Messpunkt zu Messpunkt, wodurch die zugrundeliegende

Kristallstruktur polykristallin sein muss. Die zugehörige Qualität der Beugungsbilder ist

hierbei gering, da typischerweise Ausläufer mehrerer Beugungsbilder zum jeweiligen Pattern

beitragen. Die aufgezeichneten Beugungsbilder zeigten eine kubische Kristallsymmetrie.
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6.2 Analyse des Verzerrungszustands einer

Strained Silicon on Insulator-Schicht

Das Anwendungspotential kombinierter Ionenstrahlpräparation und Verzerrungsanalyse mit-

tels EBSD soll nachfolgend am Beispiel einer unstrukturierten, verspannten Silizium-Dünn-

schicht demonstriert werden. Der prinzipielle Aufbau des betrachteten Mehrschichtsystems

ist in Abb. 6.20 gezeigt. Für dessen Herstellung wurde zunächst eine 60 nm dicke Silizium-

Schicht auf einer SiGe Substratschicht abgeschieden und anschließend mittels Smart CutTM-

Prozess [189] auf einen Silizium-Kristall mit darauf befindlicher SiO2-Schicht (engl. Silicon

on Insulator kurz SOI) transferiert. Sowohl das 525 µm dicke Substrat, als auch die auf dem

amorphen Siliziumdioxid befindliche Strained Silicon-Schicht (kurz sSOI) waren in [001]-

Richtung orientiert.

(a)
(b) (c)

x1
x2

x3

[110][11̄0]

[001]

Si

sSOISiO2

10 nm10 nm

Abb. 6.20: Schematische Darstellung des analysierten sSOI-Schichtsystems (a) sowie
HREM-Abbildungen der Grenzfläche sSOI/Luft (b) bzw. sSOI/SiO2 (c).

Damit die Struktur überhaupt mittels Elektronenrückstreubeugung analysiert werden

konnte, wurde das unverspannte Silizium-Substrat durch niederenergetisches Sputtern mit-

tels Cs+-Ionenstrahl bei einer Energie von 2 keV freigelegt. Die Kontrolle des Abtragprozesses

erfolgte hierbei durch sequentielle Analyse der chemischen Zusammensetzung der exponierten

Oberfläche in Form eines TOF-SIMS-Tiefenprofils (Abb. 6.21a). Um die verstärkte struktu-

relle Schädigung der Kristallstruktur durch den unvermeidlichen Beschuss mit höherenerge-

tischen Bi+-Ionen im letzten Sputter/Analyse-Zyklus zu entfernen, wurde die entstandene

Kavität durch kurzzeitige Bestrahlung mit Cs+-Ionen überpoliert. Der auf diese Weise ent-

standene Krater der Größe 350 µm × 350 µm × 500 nm ist durch einen ebenen Boden und

flach ansteigende Seitenwände gekennzeichnet (Abb. 6.21b). Die Qualität der Beugungsbil-

der, welche sich im Bereich des freigelegten Substrats und des umgebenden Strained Silicon

für Beschleunigungsspannungen von 10 kV, 20 kV und 30 kV ergibt ist in Abb. 6.22 verglei-

chend dargestellt. Es ist festzustellen, dass für alle drei Messbedingungen augenscheinlich
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Abb. 6.21: TOF-SIMS Tiefenprofil (a) und Oberflächentopographie (b) eines Sputterkraters
zur Freilegung einer unverspannten Referenzposition.

scharfe und kontrastreiche Beugungsbilder gemessen werden konnten. Da die flachen Seiten-

wände des Sputterkraters auch das per se verborgene, amorphe SiO2 einer Messung zugäng-

lich machen, ergeben sich in den jeweiligen Verteilungsdarstellungen ebenso Bereiche mit

sehr geringer Bildqualität (hier grau). Bedingt durch die hohe Oberflächensensitivität der

Elektronenrückstreubeugung können ferner auch Strahlungsschäden abseits des eigentlichen

Kraters nachgewiesen werden. Für die Analyse des Verzerrungszustands der verspannten Si-
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Abb. 6.22: Pattern-Qualität QLS einer Strained Silicon Schicht für Beschleunigungsspan-
nungen von (a) 30 kV (b) 20 kV und (c) 10 kV. In allen betrachteten Fällen konnte eine
hohe Qualität der Beugungsbilder sowohl innerhalb der Schicht, als auch im Bereich der
freigelegten Referenzposition gemessen werden.

lizium-Schicht wurden Linienscans bei unterschiedlichen Beschleunigungsspannungen begin-

nend im freigelegten Substrat durchgeführt. Die zugehörige Qualität der Beugungsbilder und

der mittlere normierte Kreuzkorrelationskoeffizient sind in Abb. 6.23 dargestellt. Vergleicht

man hierbei die gemessenen Verläufe, so können signifikante Unterschiede in der Sensitivi-

tät der einzelnen Qualitätsparameter festgestellt werden. Während mittels Summation im
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Abb. 6.23: Qualität der Beugungsbilder (a)-(c) und mittlerer normierter Kreuzkorrelati-
onskoeffizient (d) entlang eines Linescans auf einer sSOI-Schicht.

Houghraum (QHough) nur Kontrastunterschiede infolge der unterschiedlichen Anregungsbe-

dingungen unterschieden werden können, ermöglicht die Uniformität des Leistungsspektrums

(QLS) auch die Unterscheidung zwischen der ionenstrahlpräparierten Referenzposition und

der Oberflächenschicht. Gleiches gilt für den mittleren normierten Kreuzkorrelationskoeffi-

zienten (QX) bzw. die Varianz der Grauwertverteilung (QV), wenngleich deren Sensitivität

geringer ausfällt. Die hohe Korrelation zwischen QLS und den berechneten Komponenten

des Verzerrungstensors ist in Abbildung 6.24 für den Fall von ε11 dargestellt. Betrachtet

man die mittels EBSD gemessenen Normalverzerrungen der verspannten Dünnschicht, so ist

festzustellen, dass der biaxiale Verzerrungszustand für jeden einzelnen Messpunkt und bei

jeder Beschleunigungsspannung korrekt widergegeben wird (Abb. 6.25). Die positiven Werte

der Komponenten ε11 und ε22 spiegeln dabei die Streckung des Silizium-Gitters auf Grund

der kleineren Gitterkonstante des virtuellen SiGe-Substrats wider. Im Gegensatz hierzu ent-

spricht die Verzerrung ε33 einer Kompression des Kristallgitters entlang der Probennormale.

Da im Übergangsbereich des Kraters infolge der reduzierten Qualität der Beugungsbilder feh-

lerhafte Verschiebungen berechnet werden, wurden diese Punkte per Schwellwertoperation

für den Parameter QLS von der Analyse ausgeschlossen. Wie aus Abb. 6.25 ersichtlich, un-

terscheiden sich die gemessenen Verzerrungen in Abhängigkeit von der Wechselwirkungstiefe

der einfallenden Elektronen. So sind die berechneten Verzerrungen, auf Basis von Experi-
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extreme Aussreiser im Bereich der freigelegten Oxidschicht zu Gunsten besserer Lesbarkeit
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Abb. 6.25: Normalverzerrungen (a)-(c) und Rotation (d) einer sSOI-Schicht welche entlang
eines Linescans bei Primärenergien von E = 10 keV, E = 20 keV und E = 30 keV bestimmt
wurden.

menten bei Primärenergien von E = 10 keV höher als die bei E = 30 keV bzw. E = 20 keV.

In jedem Fall liegen die Standardabweichungen der einzelnen Normalverzerrungen in der

Größenordnung von 10−4 und somit eine Größenordnung geringer als deren Mittelwerte. Da

mit Hilfe der angewandten Methode neben Aussagen bezüglich der Verzerrungen auch Er-

kenntnisse über etwaige Rotationen des Kristallgitters relativ zum Referenzpunkt gewonnen

können, war es im Rahmen der durchgeführten Analysen ferner möglich, eine geringfügige
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Rotation ω12 der verspannten Schicht experimentell nachzuweisen. Diese Rotation konnte für

alle betrachteten Elektronenenergien bestätigt werden. Sie entspricht einer Rotation um die

Probennormale.



7 Diskussion

7.1 Anwendbarkeit der „Pattern-Shift“ Methodik

Nachfolgend sollen mögliche Anwendungsbereiche der EBSD basierten Eigenspannungsmes-

sung ionenstrahlpräparierter Silizium-Oberflächen diskutiert werden. Hierfür werden den Re-

sultaten der in Abschnitt 6.2 vorgestellten Verzerrungsanalysen zunächst Ergebnisse aus Ra-

man- und XRD-Untersuchungen gegenüber gestellt. Anschließend werden die Möglichkeiten

des Einsatzes simulierter Referenzpattern sowie Vor-und Nachteile verschiedener Strategien

zur Datenaufnahme diskutiert.

7.1.1 Vergleichsmessungen

Wie in Abschnitt 5.1.2 für den Fall dynamisch simulierter Beugungsbilder gezeigt, kann

mit Hilfe der „Pattern-Shift“-Methodik der Verzerrungszustand einer Kristallstruktur mit

großer Exaktheit quantifiziert werden. Vergleichbare Studien auf Grundlage experimenteller

Beugungsbilder bedürfen entweder geeigneter in-situ Prüfexperimente (z.B. Dreipunkt-oder

Vierpunktbiegeversuch, Zug-Druckversuch) oder aber eines gezielten strain engineerings spe-

zieller Modellproben. Die praktische Umsetzung kann in beiden Fällen als außerordentlich

aufwendig angesehen werden. Gründe hierfür sind u.a. die veränderliche Probengeometrie

und unzureichende Zustellgenauigkeit bzw. unvermeidbare Prozessvariationen und Relaxa-

tionseffekte.

Die Tauglichkeit einer Analysetechnik kann auch durch geeignete Vergleichsmessungen

validiert werden. Im vorliegenden Fall wurde die, in Abschnitt 6.2 betrachtete, sSOI-Schicht

zusätzlich mittels Ramanspektroskopie und hochauflösender Röntgenbeugung analysiert. Die

in Abhängigkeit von der Anregungswellenlänge detektierten Ramanbanden sind in Abb. 7.1a

dargestellt. Die geänderte Gitterkonstante der oberflächlichen Dünnschicht bedingt hierbei

eine zusätzliche Bande bei verringerter Wellenzahl, deren Intensität je nach Anregungswel-

lenlänge variiert. Die Ursache hierfür liegt im unterschiedlichen Informtionsvolumen begrün-

det infolgedessen die verspannte Oberfläche bei Messung mit kürzerer Anregungswellenlänge

stärker zum Signal beiträgt, als im Fall langwelligerer Anregung. Die Position der jeweiligen

Ramanbanden bezogen auf das Referenzsignal bei 521 cm−1 blieb hiervon unbeeinflusst.
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Abb. 7.1: Ramanspektren und XRD Reciprocal Space Mapping einer Strained Silicon on
Insulator Schicht (siehe Abschnitt 6.2). Aus der, im Verhältnis zum Substrat geänderten, Git-
terstruktur der Oberflächenschicht resultiert eine zusätzliche Ramanbande, deren Intensität
je nach Anregungswellenlänge variiert (a). Auch im Fall der röntgenographischen Analyse
anhand des asymmetrischen 224-Reflexes können die strukturellen Unterschiede zwischen
Substrat (starker Peak) und verspannter Schicht (schwächerer Peak) klar diskriminiert wer-
den (b).

Die röntgenographische Analyse des Schichtsystems erfolgte anhand von Reciprocal Space

Mappings des symmetrischen 004-Reflexes sowie des asymmetrischen 224-Reflexes (siehe

Abb. 7.1b). Die im Verhältnis zum Substrat geänderte Gitterstruktur der Oberflächenschicht

resultiert hierbei in einem zusätzlichen Nebenmaximum geringerer Intensität, dessen La-

ge keiner pseudomorphen, sondern vielmehr der einer relaxierten Schicht entspricht. Dieser

Umstand ist unmittelbar verständlich, da die verspannte Schicht nicht auf dem Substrat

aufgewachsen, sondern nur darauf transferiert worden ist.

Vergleicht man die mittels Ramanspektroskopie, Röntgenbeugung und EBSD bestimm-

ten Werte der in-plane Verzerrung ε11, so ist zunächst festzustellen, dass alle drei Messme-

thoden die vorhandene tetragonale Verzerrung der sSOI-Schicht korrekt widergeben (siehe

Tabelle 7.1). Da die Analyse mittels XRD per se einer Mittelung über die gesamte Struktur

entspricht, entfällt die Angabe der Standardabweichung. Die mittels Elektronenrückstreu-

beugung im Rahmen der Messunsicherheit ermittelten Werte stimmen sehr gut mit den Er-

gebnissen der Röntgenbeugungsexperimente überein. Die schlechtere Übereinstimmung mit

Ramanmessungen kann als Folge der dort, bei der Berechnung getroffenen, Vereinfachungen

angesehen werden.

Neben der Quantifizierung von Verzerrungen ermöglicht die EBSD basierte „Pattern-

Shift“ Methodik zusätzlich Aussagen über die Rotation des Kristallgitters relativ zum un-

verspannten Referenzpunkt. Vergleichbare Aussagen auf Grundlage der obig beschriebenen
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Tabelle 7.1: Vergleich der mittels Ramanspektroskopie, XRD und Elektronenrückstreu-
beugung bestimmten Gitterverzerrung ε11 einer 60 nm dicken sSOI-Schicht. Mittelwert und
Standardabweichung der Ramanmessungen beziehen sich hierbei auf Analysen bei einer An-
regungswellenlänge von 488 nm, die der EBSD-Messungen auf eine Beschleunigungspannung
von 30 kV.

Raman XRD EBSD

6,1× 10−3 ± 2× 10−4 4,4× 10−3 4,3× 10−3 ± 6× 10−4

XRD- und Raman-Messungen sind nicht möglich. Ungeachtet dessen konnte die in Abschnitt

6.2 beschriebene Rotation der analysierten Schicht mit Hilfe gesonderter XRD Rocking-

Kurven experimentell abgeschätzt werden. Eine exakte Vermessung durch entsprechende

Experimente mit breitbandiger Röntgenanregung [190] konnten leider nicht durchgeführt

werden. Die mittels XRD gemessene Verdrehung zwischen verspannter Schicht und Substrat

stimmt im Rahmen der Messunsicherheit ebenfalls gut mit den Ergebnissen der EBSD Ana-

lysen überein (siehe Tab. 7.2). Sie kann als Folge einer geringfügigen Abweichung in der

Ausrichtung der beiden Silizium-Scheiben während des Schichttransfers verstanden werden.

Tabelle 7.2: Vergleich der mittels XRD und Elektronenrückstreubeugung bei 30 kV be-
stimmten Rotation ω12 einer 60 nm dicken sSOI-Schicht.

EBSD XRD

0,86◦ ± 0,02◦ 0,67◦ ± 0,14◦

Vergleicht man die Ergebnisse der XRD- und Ramanmessungen mit EBSD-Messungen

bei einer Beschleunigungsspannung von 10 kV, so ist deren Übereinstimmung geringer. Die

Ursache hierfür liegt in der, im Verhältnis zur sSOI-Schicht schlechteren, Bildqualität im

Bereich der ionenstrahlpräparierten Referenzposition, infolge derer größere Ungenauigkeiten

bei der Kreuzkorrelation entstehen. Da der Effekt von Gitterstörungen auf Kontrast und

Rauschen der einzelnen Pattern mit geringerer Wechselwirkungstiefe zunimmt, ist dieses Er-

gebnis unmittelbar verständlich. Er zeigt gleichzeitig, dass die Ionenstrahlpräparation einer

Oberfläche nicht gänzlich ohne Einfluss auf das Ergebnis der Verzerrungmessung ist. Die

große Oberflächenempfindlichkeit der Elektronenrückstreubeugung kann auch als wesentli-

che Ursache für die vorhandene Streuung der einzelnen Messwerte angesehen werden. Sie

lag im Rahmen der zuvor beschriebenen Messungen mit 6× 10−4 geringfügig höher als für

Messungen von SiGe in der Literatur beschrieben [11]. Ungeachtet dessen bestätigen die

durchgeführten Messungen sowohl die große Genauigkeit, als auch Reproduzierbarkeit der

kombinierten Ionenstrahlpräparation und Verzerrungsmessung mittels Elektronenrückstreu-

beugung.
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7.1.2 Referenzbilder

Die Notwendigkeit einer unverspannten Referenzposition identischer Orientierung beschränkt

die Anwendbarkeit der „Pattern-Shift“ Methodik zunächst auf einkristalline Materialsyste-

me. Auch die Forderung nach bestmöglicher Qualität der Beugungsbilder kann üblicher-

weise nur für Materialien mit geringer Defektdichte, wie beispielsweise durch Einkristalle,

erfüllt werden. Wenngleich beiden Randbedingungen im Bereich klassischer Strukturme-

chanik nur schwer entsprochen werden kann, so existiert im Bereich der Silizium-basierten

mikromechanischen Systeme und integrierten Halbleiterschaltungen doch eine Vielzahl prak-

tisch relevanter Probensysteme, welche mittels „Pattern-Shift“ Methodik hinsichtlich ihres

Verzerrungszustandes analysiert werden können.

Beschränkt man die Analyse auf den grundsätzlichen Nachweis von Verformungsgradien-

ten oder aber die Dichte geometrisch notwendiger Versetzungen, so entfällt die Notwendigkeit

absoluter Referenzwerte, wodurch auch einzelne Körner polykristalliner Materialien unter-

sucht werden können [191]. Die grundsätzliche Limitierung der Kreuzkorrelations-basierten

Patternanalyse ist in diesen Fällen jedoch nicht ausschließlich an das Fehlen ausgezeichneter

Referenzpunkte geknüpft. Vielmehr resultiert aus der üblicherweise erhöhten Versetzungs-

dichte plastisch verformter Bereiche eine Reduktion der zugehörigen Patternqualität, infol-

gedessen sich die Genauigkeit der Korrelationsanalyse verringert. Die Ursache hierfür liegt

in der fehlenden Invarianz der Kreuzkorrelation gegenüber Änderungen der Bildkontraste

und Bildhelligkeit begründet. Demnach resultieren auch aus vergleichsweise geringen Än-

derungen der Bildqualität, wie am Beispiel der analysierten sSOI-Schicht im Randbereich

des Sputterkraters ersichtlich (Abb. 6.22), Unterschiede bei der Berechnung der Position des

Korrelationsmaximums. Diese Tatsache stellt gleichsam eine grundsätzliche Limitierung bei

der Verwendung simulierter Referenzbilder dar, deren Einsatz im Rahmen der EBSD-basier-

ten Verzerrungsanalyse derzeit kontrovers diskutiert wird [192][172][193][194]. Auch in diesen

Fällen ist davon auszugehen, dass der ungleiche Bildkontrast des simulierten Referenzbildes

im Vergleich zu den experimentellen Beugungsbildern zu einer verminderten Genauigkeit der

Kreuzkorrelation führt. Das Ausmaß der Abweichung sollte hierbei maßgeblich von der qua-

litativen Übereinstimmung der berechneten Pattern bestimmt sein. Demnach kann für den

Fall dynamisch simulierter Pattern ein geringerer Fehler erwartet werden als beispielsweise

im Fall kinematisch simulierter Beugungsbilder (siehe auch [194]). Ein möglicher Lösungs-

ansatz könnte in der Faltung dynamisch simulierter Beugungsbilder mit einer geeigneten

Detektorfunktion bestehen. Da diese nur den Anforderungen der genutzten Bildverarbei-

tungsprozeduren entsprechen müsste, könnte dabei grundsätzlich auf rein mathematische

Modelle zurückgegriffen werden. Eine Faltung mit dem Untergrundsignal der Kamera ist in

jedem Falle ungenügend.
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Neben Unzulänglichkeiten bei der Verschiebungsmessung mittels Kreuzkorrelation exis-

tieren weitere Faktoren, welche dem Einsatz simulierter Referenzpattern widersprechen. Hier-

zu zählen neben Abbildungsfehlern der Detektoroptik vor allem Messunsicherheiten bei der

Bestimmung des Zentrums des Beugungsbildes. Die hieraus resultierenden Fehler in der Ver-

zerrungsanalyse liegen nach [172] und [194] in der Größenordnung von 10−3.

In gewisser Weise führt die Verwendung simulierter Beugungsbilder an den Anfangspunkt

der Verzerrungsanalyse mittels EBSD zurück: der Bestimmung von Absolutwerten aus ex-

perimentellen Beugungsbildern (siehe Abschnitt 2.2.2). Infolge der damit einhergehenden

Fehler unterliegt deren Anwendbarkeit zum derzeitigen Zeitpunkt großen Beschränkungen.

Im Gegensatz hierzu ermöglicht die Verschiebungsanalyse auf Grundlage experimenteller Re-

ferenzbilder die zuverlässige Quantifizierung des Verzerrungszustands einkristalliner Materi-

alsysteme. Die gute Übereinstimmung mit etablierten Techniken der Eigenspannungsanalyse

wurde im vorangegangenen Abschnitt gezeigt.

7.1.3 Aufnahmestrategien

Im Gegensatz zur Präparationsstrategie beeinflußt die Methode, mit der die einzelnen Beu-

gungsbilder aufgenommen werden die erreichbare Genauigkeit der EBSD-basierten Verzer-

rungsanalyse maßgeblich. Werden verspannte Probenoberflächen durch weitreichende Raste-

rung des Elektronenstrahls analysiert, so bedürfen die zugehörigen Verschiebungen im Beu-

gungsbild präziser geometrischer Korrekturen auf Grundlage von Kalibriermessungen (siehe

Abschnitt 5.1.5). Da diese Korrekturen zunächst nur für identische Kippwinkel gelten, müs-

sen die zu analysierenden Proben in reproduzierbarer Weise auf dem jeweiligen Probenträger

und der Probenbühne fixiert werden können. Hierfür wurden im Rahmen der vorliegenden

Arbeit spezielle Probenträger mit Langschlitz entwickelt, welche anders als Standard Stift-

halter keine zusätzliche Verdrehung oder Verkippung durch Klemmung im Probenhalter er-

fahren. Neben Einhaltung des Kippwinkels (Rotation um x-Achse) muss bei Einbringung der

Probe ferner dafür Sorge getragen werden, dass die x-Achse der Probe und die x-Richtung

des rasternden Elektronenstrahls parallel sind. Anderenfalls resultiert aus einer entsprechen-

den Rasterung des Elektronenstrahls eine zusätzliche Bewegung entlang der Probennormale,

welche ihrerseits einer Verschiebung des Zentrums des Beugungsbildes entspricht. Diese Feh-

lerquelle kann immer dann als kritisch angesehen werden, wenn eine azimutale Rotation der

Probe nicht möglich ist. Da die Verwendung vorgekippter Probenhalter exakt diesem Fehler-

bild entspricht, wurde ein monolitischer Probenhalter realisiert, welcher mittels selbstzentrie-

rendem Winkel exakt senkrecht zur Kammerwand des verwendeten Elektronenmikroskops

ausgerichtet werden kann (siehe Abschnitt 4.1.2).

Grundsätzlich kommen alle zuvor genannten Fehlerquellen nur für große Strahlauslenkun-

gen zum Tragen. Im Falle der hochauflösenden Verzerrungsanalyse mit Rasterlängen <2 µm
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kann auf entsprechende geometrische Korrekturen verzichtet werden. Die damit einhergehen-

den geringeren Abstände einzelner Messpunkte können jedoch ihrerseits zu einer reduzierten

Genauigkeit der Verzerrungsmessung infolge oberflächennaher Polymerisation beitragen (sie-

he Abschnitt 5.1.5). Wenngleich diese Tatsache keine allgemeine Limitierung des Verfahrens

darstellt, so beschränkte sie die Durchführung Artefakt freier Messungen im Rahmen der

vorliegenden Arbeit doch auf Experimente mit Schrittweiten ≥ 1 µm.

Bewegt man die Probenbühne zur Aufzeichnung positionsabhängiger Beugungsbilder, so

entfällt gleichsam die Notwendigkeit geometrischer Korrekturen. Gleichzeitig wird die er-

reichbare Ortsauflösung durch die Positioniergenauigkeit des Bewegungssystems definiert.

Einer der wesentlichen Vorteile der Elektronenrückstreubeugung -die ausgezeichnete laterale

Auflösung im Bereich von 50 nm-wird damit auf wenige Mikrometer reduziert. Wenngleich

die ausgezeichnete Tiefenauflösung hiervon unbeeinflusst bleibt, empfiehlt sich diese Aquisi-

tionsstrategie nur für sehr homogene Proben oder große Scanlängen. Eine allgemeine Emp-

fehlung bezüglich der optimalen Aquisitionsstrategie ist nur schwer möglich. Folgt man der

Maßgabe größtmöglicher Ortsauflösung, so kann dieser nur mit Hilfe von Beamscans ent-

sprochen werden. Ist hingegen die Ausprägung von Gitterverzerrungen über weite Bereiche

einer Probe von Interesse, empfiehlt sich die Analyse mittels Stagescans.

7.1.4 Analyse von Verschiebungen in Beugungsbildern

rückgestreuter Elektronen

Grundsätzlich ermöglichen alle im Rahmen der vorliegenden Arbeit vorgeschlagenen Metho-

den zur Segmentierung der Beugungsbilder eine konsistente Bestimmung von Verschiebungen

mit Hilfe der Kreuzkorrelation. Ungeachtet dessen sind die radialsymmetrische und händi-

sche Segmentierung der rasterförmigen Selektion von Bildausschnitten vorzuziehen (siehe

Abschnitt 5.1.1). Die Begründung hierfür liefert die gnomische Projektion als Schnitt einer

Kugel mit einer Ebene, infolgedessen stets schwächere Bildkontraste im Randbereich der

Beugungsbilder zu finden sind. Auch wenn dieser Effekt mit Hilfe der sogenannten dyna-

mischen Untergrundkorrektur, einem modifizierten Gauss-Profil, augenscheinlich reduziert

werden kann, so bleibt die Informationstiefe im Bereich der Bildränder doch geringer. Als

vorteilhaft hat sich die Rotation der einzelnen Bildausschnitte gegenüber dem Anfangspunkt

erwiesen, da auf diese Weise eine Koplanarität der zugehörigen Ortsvektoren wirkungsvoll

verhindert und die Zuverlässigkeit der numerischen Lösung des zugehörigen, überbestimmten

Gleichungssystems gesteigert werden kann.

Neben der Verschiebungsmessung auf Grundlage üblicher Beugungsbilder wurde im Rah-

men der vorliegenden Arbeit auch die Korrelationsanalyse auf Basis houghtransformierter

Bilder untersucht. Da diese ungleich robuster auf veränderliche Bildkontraste reagiert, könn-

te diese Vorgehensweise vor allem im Fall reduzierter Bildqualität Anwendung finden. Auch
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wenn die zugehörige Transformation von Beugungsbildern zum Portfolio nahezu jeder kom-

merziell verfügbaren EBSD-Software gehört, wurden hierfür eigenständige Berechnungsvor-

schriften in die Auswertesoftware STRATO implementiert. Dies war notwendig, da die im

Rahmen von EBSD-Systemen genutzten Algorithmen üblicherweise eine Skalierung der zu-

grundeliegenden Beugungsbilder beinhalten. Ist nur die Lage des Maximums im Akkumula-

tor-Array von Interesse, so kann der damit einhergehende Informationsverlust vernachlässigt

werden. Da die Genauigkeit der Korrelationsanalyse jedoch auch von der Feinstruktur des

Maximums beeinflußt wird, wurde auf entsprechende Vereinfachungen verzichtet. Wie in

Abb. 7.2 gezeigt, kann der lineare Zusammenhang zwischen Bildverschiebung und Scanlänge

im Fall von Beamscans entlang einer Silizium-Oberfläche auch für Analysen auf Grundlage

von Houghbildern nachgewiesen werden. Dies gilt sowohl für grauwertgewichtete als auch bi-

narisierte Bilder. Da die Berechnung eines kantengefilterten und binarisierten Bildes im Vor-

feld der Houghtransformation ebenfalls einem Informationsverlust gleichkommt, erscheint die

leicht höhere Streuung der gemessenen Verschiebungen plausibel. Ungeachtet dessen erge-

ben sich für beide Verfahren nahezu identische mittlere Anstiege. Dass diese nicht mit denen

des ursprünglichen Patterns übereinstimmen stellt keinen Fehler dar, sondern lediglich eine

unmittelbare Folge der unterschiedlichen Auflösung der jeweiligen Bilder.
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Abb. 7.2: Darstellung der mittels Kreuzkorrelation gemessenen Verschiebung entlang eines
90,9 µm langen Beamscans auf einer Silizium-Oberfläche. Die auf Grundlage einer grauwert-
gewichteten (b) bzw. binarisierten Houghtransformation (c) für verschiedene Segmentgrößen
bestimmten Positionsänderungen eines Kikuchibands geben den linearen Zusammenhang
zwischen geometrisch bedingter Verschiebung und Länge des Scans ebenso gut wider, wie
die Analyse der [111]-Zonenachse in den zugehörigen Originalbildern (a).

Ist bei der durchzuführenden Korrelationsanalyse eine größtmögliche Auflösung erforder-

lich, so bedarf es im Vorfeld bestimmter Bearbeitungsschritte der entsprechenden Bildseg-

mente. Die wesentlichsten stellen hierbei die Korrektur des Gleichanteils sowie die Fensterung

dar. Merkliche Unterschiede zwischen den einzelnen Fensterfunktionen konnten hierbei nicht

festgestellt werden. Im Gegensatz hierzu kann eine übertriebene Filterung der Bilder zu einer
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signifikanten Verfälschung der Ergebnisse der anschließenden Kreuzkorrelation führen. Da de-

ren Festlegung bis dato nur anhand von Erfahrungswerten oder Intuition erfolgen konnte,

kann die in Abschnitt 5.1.4 vorgestellte Methodik zur automatischen Parameteranpassung

als wesentliche Verbesserung des Verfahrens angesehen werden. Gleiches gilt für die in Ab-

schnitt 5.1.5 vorgestellte Prozedur zur Detektion von Bildverschmutzungen. Grundsätzlich

könnte diese noch erweitert werden, indem kontaminierte Bildbereiche nicht ausgeschlossen,

sondern die dafür gemessenen Verschiebungen bei der Berechnung des Verschiebungsgradi-

enten entsprechend dem Grad der Verschmutzung geringer gewichtet werden.

Da die Berechnung von Bildverschiebungen auf Grundlage einer Kreuzkorrelation maß-

geblich vom Kontrast oder mehr noch dem Kontrastunterschied der einzelnen Bilder abhängt,

bedarf es geeigneter Parameter, mit deren Hilfe etwaige Fehler in der Korrelationsanaly-

se bewertet werden können. Mehr noch als der in [184] vorgeschlagene mittlere normierte

Kreuzkorrelationskoeffizient, empfiehlt sich hierfür die Nutzung der Uniformität des Leis-

tungsspektrums, da diese nicht nur die Höhe des Maximums sondern vielmehr das komplette

Fourierspektrum eines Bildes bewertet. Auf diese Weise können Ungenauigkeiten während

der Kreuzkorrelation zuverlässig detektiert und fehlerbehaftete Messpunkte gegebenenfalls

von der Analyse ausgeschlossen werden. Die Anwendung der üblichen houghbasierten Qua-

litätsparameters ist hierfür nur bedingt geeignet.

7.2 Oberflächengüte ionenstrahlerodierter

Silizium-Oberflächen

Die oberflächennahe Defektdichte und Topographie einer kristallinen Probe haben maßgeb-

lichen Einfluss auf die Qualität der zugehörigen Beugungsbilder. Da die kreuzkorrelationsba-

sierte Verschiebungsanalyse selbst keine verlässliche Quantifizierung der Oberflächenqualität

ermöglicht, bedarf es alternativer Methoden, mit deren Hilfe die Güte ionenstrahlerodier-

ter Silizium-Oberflächen bewertet werden kann. Im Folgenden sollen nunmehr die Vor- und

Nachteile der in Abschnitt 6.1.2 und 6.1.4 angewandten Verfahren diskutiert werden. Dar-

über hinaus wird der Einfluss der Ionenspezies und Primärenergie auf die Strukturbildung

erörtert.

7.2.1 Gitterschädigung

Da die, durch den Beschuss mit fokussierten Ionenstrahlen gestörten, Bereiche einer Probe

üblicherweise sehr klein sind, muss auch die Methode zur Quantifizierung der Gitterschä-

digung auf kleine Volumina begrenzbar sein. Dieser Forderung kann mittels Transmissions-

elektronenmikroskopie sehr gut entsprochen werden. Infolge des ausgeprägten Kontrastunter-

schieds zwischen amorphen und kristallinen Bereichen kann dabei gut zwischen Schädigungs-
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zone und ungestörtem Kristall unterschieden werden. Andererseits ist es auf diesem Weg

kaum möglich, zwischen organischen Kontaminationen, welche vor der Platin-Beschichtung

auf der Oberfläche adsorbieren, Oxidation und Amorphisierung der Oberfläche zu unterschei-

den. Auch die unvermeidbare Implantation in das vermeindlich ungestörte Volumen bleibt

bei der Vermessung der amorphen Bedeckung unberücksichtigt. Für die Abschätzung deren

Genauigkeit sind bei hinreichendem Auflösungsvermögen des Mikroskops vor allem dessen

Kalibrierung und die Exaktheit, mit der die Vermessungsmarker gesetzt werden können ent-

scheidend. Insbesondere der letzte Punkt führte dazu, dass die Dicke der Störschichten nur

mit einer Genauigkeit von 1 nm bestimmt wurde.

Vergleicht man die mittels molekulardynamischen Simulationen und TEM-Messungen be-

stimmten Amorphisierungsdicken, so sind zwei wesentliche Punkte festzustellen. Zum einen

wird der Trend steigender Gitterschädigung mit steigender Primärenergie sowohl vom Ex-

periment, als auch von der theoretischen Vorhersage übereinstimmend widergegeben (Abb.

7.3a). Auf der anderen Seite wird die exakte Dicke der Schicht durch die MD-Simulation

stets überschätzt. Eine mögliche Ursache hierfür kann im experimentell schwer zu realisie-

renden, konstanten Einfallswinkel aller Ionen infolge der Fokussierung gesehen werden [195].

In Verbindung mit der nicht zu vernachlässigenden Rauheit der Festkörperoberfläche vor

und insbesondere während des Abtrags kann es hierdurch zu signifikanten Unterschieden im

Impulsübertrag senkrecht zur Probenoberfläche und mithin Störung des Kristallgitters kom-

men. Weiterhin konnte keine nennenswerte Rekristallisation der amorphen Schicht durch die

MD-Simulation gezeigt werden.
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Gallium-Silizium nach [196] (b).



84 Diskussion

Dass jedoch grundsätzlich Rekristallisation stattfinden kann, belegen die Bestrahlungsex-

perimente mit Ga+-Ionen bei einer Primärenergie von E = 30 keV und senkrechtem Einfall

auf die Silizium-Oberfläche. Das ausschlaggebende Indiz für diese These stellt hierbei die

Bedeckung der Oberfläche mit Kristalliten von weinigen 10 nm Grösse dar, welche sowohl

mittels Transmissionselektronenmikroskopie, als auch Elektronenrückstreubeugung nachge-

wiesen werden konnte (siehe Abb. 6.9 bzw. Abb. 6.19). Betrachtet man zunächst das binäre

Phasendiagramm beider Stoffe (Abb. 7.3), so ist erkennbar, dass keine intermetallischen Pha-

sen sondern lediglich eine eutektische Verbindung bei 29,7741 ◦C und einer Ga-Konzentration

von 99,994 at.% gebildet werden könnte. Das Letztere nicht die Ursache der Kristallisation ist,

belegen die durchgeführten chemischen Analysen der Schicht, welche eine Ga-Konzentration

von ca. 4 at.% (XPS) bzw. 40 at.% (TEM-EDX) belegen. Für die Erklärung des signifikanten

Unterschieds in beiden Verfahren können verschiedene Argumente gefunden werden. Zum

einen kann eine Diffusion von Gallium während der initialen Schritte der TEM-Zielpräpara-

tion unter Verwendung eines fokussierten Ga+-Ionenstrahls (siehe Abschnitt 4.2) nicht aus-

geschlossen werden, zum anderen erscheint eine Substitution von Gallium und Wasserstoff in

Silanol-Molekülen an der Silizium-Oberfläche sehr wahrscheinlich [197]. Die Adsorption von

Silanolen an der Oberfläche ist hierbei unmittelbare Folge des Probentransports an Luft. Sie

bewirkt eine Absättigung der Ga-Konzentration in den ersten Nanometern der Probe, was

seinerseits die Anreicherung an der Oberfäche begrenzt [198]. Berücksichtigt man zudem

die hohe Oberflächensensitivität der Photoelektronenspektroskpopie, so erscheint die dort

gemessene, geringere Ga-Konzentration in den ersten Nanometern der Oberfläche plausibel.

Die obig formulierte Hypothese der Rekristallisation amorphen Siliziums bei Ionenim-

plantation konnte kürzlich für den Beschuss einer Silizium-Oberfläche mit Cerium-Ionen bei

einer Primärenergie von E = 20 keV und Primärionen Dosisdichte von Φ ∝ 1014 cm−2 un-

termauert werden [199]. Wenngleich die hierbei mittels HRSTEM beobachteten Ce-Cluster

erst nach thermischer Auslagerung bei 700 ◦C beobachtet werden konnten, so erscheint der

dort vorgestellte Mechanismus doch in gewissen Grenzen übertragbar. Demnach kommt es

zu einer thermisch induzierten Substitution implantierter Ionen im Silizium-Gitter wobei

die Symmetrie des Gitters erhalten bleibt. Dadurch wird einerseits die Grenzfläche Ma-

trix/Cluster stabilisiert und andererseits die Segregation der Fremdatome begünstigt. Will

man dieses Modell auf den Fall der Ga+-Implantation übertragen, so ist vor allem die Fra-

ge der Diffusion ohne anschließender thermischer Nachbehandlung zu klären. Wie in [198]

durch Synchrotron basierte XPEEM Experimente bei variabler Probentemperatur gezeigt,

kann für mittels Ga+-Ionen erodierte Silizium-Oberflächen bereits bei einer Temperatur von

150 ◦C eine signifikante Diffusion von Gallium beobachtet werden. Da die im Rahmen dieser

Arbeit durchgeführten Experimente bei signifikant höheren Dosisdichten und damit Sput-

terzeiten durchgeführt wurden, ist ein Temperaturanstieg im Bereich des erzeugten Kraters

durch Akkumulation der eingebrachten Wärme zumindest denkbar. Die daraus resultieren-
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de Diffusion von Gallium könnte zudem durch die Verzerrungen des Kristalls unterhalb der

amorphen Schicht (siehe Abb. 6.16) weiter begünstigt werden. Die tatsächliche Größenord-

nung der Erwärmung in einem derart kleinen Probenvolumen sicher zu messen, stellt jedoch

eine enorme experimentelle Herausforderung dar und konnte im Rahmen dieser Studien nicht

realisiert werden.

7.2.2 Oberflächenstrukturierung

Nicht nur die Amorphisierung der Oberflächen bedingt eine Abschwächung der Beugungsbil-

der. Auch die Abschattung des Beugungskegels infolge großer Oberflächenrauheit reduziert

die Qualität der Beugungsbilder signifikant. Aus diesem Grund muss bei der Wahl der ge-

eigneten Ionenstrahlparameter neben der oberflächennahen Defektbildung auch eine etwaige

Strukturierung berücksichtigt werden. Ob eine Probenoberfläche während des Ionenbeschus-

ses strukturiert wird, hängt von einer Vielzahl von Faktoren ab: der Ionenspezies, der Pri-

märenergie, dem Einfallswinkel, der Dosisdicht, der Fokussierung des Ionenstrahls aber auch

von den Eigenschaften der Festkörperoberfläche selbst.

Betrachtet man zunächst den Einfluss der Ionenspezies, so ist vor allem deren Masse und

damit die Verteilung der in die Oberfläche eingetragenen Energie bzw. die daraus resultie-

rende Verlangsamung der Primärionen von großer Bedeutung. Darüber hinaus beeinflusst

der Energietransfer sowohl die kinetische Energie der aus dem Festkörperverbund gelösten

Teilchen als auch die Anzahl rückgestreuter Primärionen. Der funktionelle Zusammenhang

zwischen der kinetischen Energie gesputterter Teilchen und der Masse der Primärionen wur-

de in [200] anhand von TRIM-Simulationen1 [146][150] untersucht. Hierbei konnte gezeigt

werden, dass die Energie aus der Oberfläche emittierter Teilchen mit sinkender Primärio-

nenmasse steigt, infolgedessen es zu einem erhöhten Abtrag lokaler Erhebungen und einer

Glättung der Oberfläche kommt.

Auch der Winkel unter dem Ionen auf die Probenoberfläche treffen bedingt eine Variation

des Energieübertrags. Wie in [201] gezeigt, können dabei bereits geringe Modulationen des

Einfallswinkels einen abrupten Übergang verschiedener Oberflächenmuster zur Folge haben.

Da im Rahmen dieser Arbeit stets Experimente unter festen geometrischen Randbedingun-

gen durchgeführt wurden, wurde auf eine Variation des Einfallswinkels bewusst verzichtet.

Neben den zuvor genannten Größen beeinflusst vor allem die Energie der auftreffenden

Ionen die Ausprägung einer Oberflächenstruktur maßgeblich. Eine konsistente Beschreibung

des Zusammenhangs zwischen Oberflächenmuster und Primärionenenergie auf Grundlage

von Kontinuumsmodellen konnte bislang nicht erfolgen. Ungeachtet dessen belegen experi-

mentelle Arbeiten zumindest in einem beschränkten Energiebereich die theoretische Vorher-

1Stopping and Range of Ions in Matter-www. srim.org
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sage einer, mit steigender Primärionenenergie wachsenden, charakteristischen Wellenlänge

der Oberflächenstruktur [202].

Auch die experimentellen Ergebnisse dieser Arbeit belegen die Komplexität im Zusam-

menwirken der verschiedenen Einflussgrößen, infolgedessen einige der zuvor genannten Ab-

hängigkeiten sowohl gestützt, als auch widerlegt werden. Betrachtet man beispielsweise die

wellenartige Struktur welche sich bei der Bestrahlung von Silizium-Oberflächen mit O+
2 -Ionen

verschiedener Energie ergibt, so wird die Vergrößerung der charakteristischen Wellenlänge

mit steigender Energie zwar für Primärionen-Dosisdichten von Φ ∝ 1018 cm−2, nicht aber für

Φ ∝ 1019 cm−2 bestätigt. Gleiches gilt für die These der, für geringe Primärionenmassen stär-

ker ausgeprägten, Glättung der Oberfläche, welche im Fall von Ar+-Ionen bestätigt, der für

Cs+-Ionen aber widersprochen wird. Darüber hinaus konnte, anders als in [203] beschrieben,

eine Verringerung der System-Korrelation mit steigender Dosisdichte für die Bestrahlung

mit O+
2 -Ionen nachgewiesen werden. Die Ursache hierfür ist in der starken Zerklüftung der

Oberfläche senkrecht zur Einfallsrichtung des Ionenstrahls zu sehen, auf Grund derer sich

der Anteil von Frequenzen im Leistungsspektrum, welche nicht zur eigentlichen Wellenfront

gehören erhöht und wodurch das ausgezeichnete Maximum der PSD-Funktion verschwindet.

Eine exakte Modellierung der ausgeprägten Strukturierung von Silizium-Oberflächen bei

Beschuss mit O+
2 -Ionen erfolgte bislang nicht. In [203] wurde jedoch ein Mechanismus vorge-

schlagen, welcher zumindest die qualitative Beschreibung der ablaufenden Prozesse erlaubt.

Hierbei wird, gestützt durch oberflächenspektroskopische Verfahren, zunächst eine Oxidation

der Oberfläche nahe der Zwei-Phasengrenze zwischen Silizium und Sauerstoff angenommen,

infolgederer eine Phasentrennung in SiO2 und Si prinzipiell möglich wird. Aufgrund der ge-

ringfügig verschiedenen Zerstäubungsausbeuten von SiO2 und SiOx könnte es dann zu einem

preferentiellen Matrialabtrag und damit einer Aufrauhung der Oberfläche kommen. Die Aus-

prägung von Wellenkämmen mit höherem Anteil an SiO2 entspräche dann, verglichen mit

einer flachen SiOx-Oberfläche, einem energetisch günstigeren Zustand.

7.2.3 Zerstäubungsausbeute

Während Oberflächenstrukturierung und Amorphisierung vor allem die grundsätzliche An-

wendbarkeit der Elektronenrückstreubeugung bestimmen, kann die Zerstäubungsausbeute

als Maß für die Effizienz des Abtrags angesehen werden. Vergleicht man zunächst die theore-

tischen Vorhersagen des Sputteryields aus MD-Simulationen mit denen des empirischen Mo-

dells nach Yamamura [204], so kann eine gute Übereinstimmung zwischen beiden Methoden

festgestellt werden (siehe Abb. 7.4b). Gleichwohl wird der experimentell bestimmte Sput-

teryield, infolge der getroffenen Modellannahmen, durch beide Methoden stets unterschätzt

(Abb. 7.4a). Besonders auffällig ist dies beim Vergleich experimenteller und theoretischer

Ausbeuten bei Bestrahlung mit Bi+-Ionen der Energie E = 25 keV. Die Ursache hierfür
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kann vor allem im Vorhandensein von Clusterionen Biqn-Ionen (n = 3, 5, 7) gesehen werden,

welche im Rahmen der theoretischen Vorhersage keine Berücksichtigung finden, deren höhere

Masse jedoch zu einem verstärkten Abtrag der Oberfläche führt.
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Abb. 7.4: Vergleich experimentell bestimmter (schwarz) und mittels MD-Simulationen be-
rechneter Sputteryields (grün) (a), sowie mittels MD-Simulationen (grün) und nach Yama-
mura [204] (schwarz) berechneter Zerstäubungsausbeuten (b).

Die Bewertung der Effizienz anhand des zerstäubten Probenvolumens stellt stets eine Sub-

sumierung des jeweiligen Ionensäulenkonzepts und des Sputteryields der verwendeten Ionen-

spezies dar. Ungeachtet dessen kann das erodierte Volumen als ein praktikables Kriterium bei

der Wahl eines Bestrahlungsregimes angesehen werden. Da die Menge des aus dem Festkör-

perverbund gelösten Materials wesentlich vom Strahlstrom der Ionenkanone abhängt, muss

zur Einhaltung einer vorgegebenen Primärionen-Dosisdichte notwendiger Weise die bestrahl-

te Fläche variiert werden. Demnach erhöht sich bei gegebener Ionenspezies und Energie das

erodierte Volumen mit steigendem Ionenstrom, was im Fall der mit Argon, Sauerstoff oder

Cäsium betriebenen Hochstrom-Doppel-Quellen-Ionensäule experimentell bestätigt werden

konnte. Die im Vergleich hierzu deutlich geringeren Zerstäubungsausbeuten bei Bestrahlung

mit einen fokussierten Ga-Ionenstrahl resultieren demnach vor allem aus dem deutlich ge-

ringerem Strahlstrom der Ionenkanone, welcher seinerseits Folge eines grundlegend anderen

Säulen- bzw. Ionenquellenkonzepts ist. So zeichnet sich die verwendete FEITMSidewinder

Ionensäule mit Flüssigmetallquelle vor allem durch eine deutlich höhere Ortsauflösung aus,

wohingegen die zuvor genannte Doppel-Quellen-Ionensäule vor allem auf große Strahlströme

hin optimiert wurde. Auch die verwendete Ionensäule mit Bi-Flüssigmetallquelle ist durch

eine vergleichsweise hohe Ortsauflösung im Bereich weniger Mikrometer gekennzeichnet. Im

Gegensatz zur ähnlich aufgebauten Sidewinder Ionensäule können jedoch, bedingt durch
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den signifikant höheren Sputteryield der Bismut-Ionen bzw. Ionencluster, deutlich höhere

Zerstäubungsausbeuten erziehlt werden. Dieser experimentelle Befund verdeutlicht das Di-

lemma einer, vom Sputteryield der Ionenspezies unabhängigen, Bewertung auf Grundlage

des zerstäubten Probenvolumens.

7.2.4 Konsequenzen für die kombinierte Ionenstrahlpräparation

und Elektronenrückstreubeugung

Wie im Rahmen dieser Arbeit gezeigt, ist die Strategie, mit welcher Beugungsbilder in ver-

spannten bzw. unverspannten Probenbereichen aquiriert und analysiert werden können, üb-

licherweise eng mit der Art der genutzten Zielpräparation verknüpft. Da die verspannten

Probenbereiche und Referenzposition im Fall der „Pattern-Shift“ Methodik definitionsgemäß

aus dem gleichen Material in nahezu identischer Orientierung bestehen, muß bei der Wahl

der Präparationsroutine nicht zwischen beiden Positionen unterschieden werden. Im Um-

kehrschluss bedeutet dies, dass jede geeignete Form der Präparation sowohl zur Freilegung

der Referenzposition als auch der zu analysierenden Probenstelle genutzt werden kann.

Für die Analyse an Querschnittsflächen empfiehlt es sich, die unverspannte Referenzpo-

sition in großer räumlicher Entfernung vom verspannten Probenbereich zu definieren. Die

Voraussetzung einer unverspannten Referenz ist dann durch die vergleichsweise starke räum-

liche Begrenzung von Verzerrungsfeldern erfüllt. Im Fall planar präparierter Probensysteme

können relaxierte oder per se unverspannte Schichten zur Referenzierung der Verzerrungsmes-

sung genutzt werden. Für den wichtigen Anwendungsfall integrierter Halbleiterschaltungen

empfiehlt sich hierbei, in Übereinstimmung mit Abschnitt 5.2, insbesondere die Rückseiten-

präparation, da ein präferentieller Abtrag auf Grund unterschiedlicher Materialien (Dielek-

trika/Metallisierungen) entfällt.

In jedem Fall bedarf die Verzerrungsanalyse mittels Elektronenrückstreubeugung best-

möglicher Beugungsbilder. Welcher Mechanismus zu einer Reduktion der Beugungsbildqua-

lität führt ist aus Sicht der praktischen Anwendung zunächst von untergeordneter Bedeu-

tung. Auf Grundlage der durchgeführten Experimente kann jedoch eine klare Empfehlung

bezüglich der Wahl der Ionenspezies und Primärenergie ausgesprochen werden. Sowohl die

geringe Oberflächenrauheit als auch der hohe Sputteryield und die geringe Dicke der amor-

phen Schicht machen demnach die Ionenstrahlpräparation von Silizum-Kristallen unter Ver-

wendung von Cs+-Ionen bei einer Energie von 2 keV zur Methode der Wahl. Als gänzlich

ungeeignet hat sich hingegen der lokale Materialabtrag mittels Ga+-Ionenstrahl herausge-

stellt, was sowohl in der ausgeprägten Amorphisierung der Oberfläche (30 keV), als auch der

äußerst geringen Zerstäubungsausbeute (2 keV) begründet liegt.



8 Zusammenfassung

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden Verfahren zur kombinierten Ionenstrahlpräpa-

ration und EBSD- basierten Verzerrungsanalyse in Silizium-Strukturen erarbeitet. Hierfür

wurde zunächst eine spezielle Auswertesoftware mit graphischer Benutzeroberfläche erstellt,

mit deren Hilfe spannungsinduzierte Verschiebungen in Beugungsbildern rückgestreuter Elek-

tronen mit einer Genauigkeit von 0,01Pixel detektiert werden können. Verglichen mit den

bis dato eingesetzten Kreuzkorrelationsalgorithmen, welche eine Genauigkeit von 0,05Pixel

aufweisen, ergibt sich für den Fall dynamisch simulierter Beugungsbilder eine Verbesserung

der Nachweisgrenze um eine halbe Größenordnung. Zur Steigerung der Reproduzierbarkeit

von Verzerrungsmessungen wurden zudem neuartige Methoden zur automatischen Optimie-

rung digitaler Bildfilter im Vorfeld der Korrelationsanalyse sowie zur Detektion von Ver-

schmutzungen des Phosphorschirms entwickelt. Zusammen mit Verfahren zur Korrektur der

geometrischen Verschiebungen bei Beamscans und Quantifizierung der Bildqualität der Beu-

gungsbilder steht nunmehr ein leistungsstarkes Werkzeug für die automatisierte Analyse

verzerrter Silizium-Strukturen anhand von Punktmessungen, Linescans und Mappings zur

Verfügung. Der Fortschritt im Bereich der Elektronenrückstreubeugung, bezogen auf den

Stand der Wissenschaft im Vorfeld dieser Arbeit, ist in Abb. 8.1 graphisch veranschaulicht.

Vermeidung von Artefakten

Ortsauflösung [nm]

Modellcharakter der Proben

Sensitivität[-]

hoch

gering

20 40 10010−310−410−5

Abb. 8.1: Graphische Veranschaulichung des Stands der Wissenschaft vor (blau) und nach
der Arbeit (grün).
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Die hohen Anforderungen der „Pattern Shift“ Methodik an die Qualität der zu analy-

sierenden Beugungsbilder macht Präparationsverfahren mit möglichst geringer Kristallschä-

digung zwingend erforderlich. Um dieser Forderung auch im Rahmen der ionenstrahlba-

sierten Zielpräparation zu entsprechen, wurden systematische Untersuchungen zum Einfluss

der Ionenspezies, Primärenergie und Dosisdichte auf die Oberflächengüte durchgeführt. Die

entstandenen Oberflächen wurden dabei zunächst mit Hilfe rasterkraftmikroskopischer Ab-

bildung und nachfolgender Spektralanalyse hinsichtlich einer möglichen Oberflächenstruktu-

rierung analysiert. Hierbei konnte erstmals die Ausbildung einer säulenartigen Aufrauhung

von Silizium-Oberflächen durch Beschuss mit Bi+-Ionen bei einer Energie von 25 keV und

unter einem Winkel von 45◦ nachgewiesen werden. Analoge experimentelle Befunde konn-

ten für die Erosion mittels O+
2 -Ionen der Energie 1 keV bzw. 2 keV gewonnen werden. Da

die Aufnahme kontrastreicher und rauscharmer Beugungsbilder neben nanoskopisch glat-

ten Oberflächen auch eine geringe Schädigung des Kristallgitters voraussetzt, wurden die

erzeugten Oberflächen zudem mit Hilfe hochauflösender Transmissionselektronenmikrosko-

pie analysiert. Hierbei konnte gezeigt werden, dass insbesondere der Oberflächenabtrag unter

Verwendung niederenergetischer Ar+ und Cs+ sehr geringe Amorphisierungsdicken zur Folge

hat. Dieses Ergebnis konnte auch im Rahmen der durchgeführten molekulardynamischen Si-

mulationen bestätigt werden. Eine mögliche Verfälschung des Verzerrungszustands auf Grund

der Ionenstrahlerosion wurde mit Hilfe hochaufgelöster Ramanspektroskopie experimentell

überprüft. Hierbei konnten nur für den Fall des Beschusses mit Ga+-Ionen bei einer Energie

von 30 keV signifikante Eigenspannungen nachgewiesen werden. Darüber hinaus wurde erst-

mals der experimentelle Beweis für die Rekristallisation von Silizium-Oberflächen infolge des

Beschusses mit Gallium-Ionen erbracht. Weiterhin wurden Vor- und Nachteile verschiedener

Präparations- und Aquisitionsstrategien diskutiert und Empfehlungen für die Anwendung

der Methodik in praktisch relevanten Probensystemen abgeleitet.

Das große Anwendungspotential kombinierter Ionenstrahlpräparation und Verzerrungs-

analyse mittels Elektronenrückstreubeugung wurde exemplarisch für den Fall einer 60 nm

dünnen Strained Silicon on Insulator-Probe demonstriert. Bislang publizierte Analysen wa-

ren lediglich auf deren technologische Vorstufe, lithographisch strukturierte SiGe begrenzt.

Die gute Übereinstimmung mit Ergebnissen aus Raman- und XRD-Messungen konnte sowohl

für die eigentlichen Verzerrungen, als auch die nachgewiesene Rotation relativ zum Substrat

gezeigt werden.
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In weiterführenden Arbeiten sollte die Überführung der erarbeiteten Methoden auf komple-

xere Probensysteme im Vordergrund stehen. Ein möglicher Fokus könnte dabei auf Durch-

kontaktierungen in dünnen Silizium-Chips- den sogenannten Through Silicon Vias liegen. Die

Möglichkeit zur ortsaufgelösten Analyse komplexer Spannugszustände könnte hierbei einen

wesentlichen Beitrag zur Prozessoptimierung und Fehleranalyse komplexer, dreidimensional

integrierter Bauteile leisten. Der Einsatz der Elektronenrückstreubeugung zur Analyse des

Verzerrungszustandes in Transistoren aktueller und zukünftiger Technologiestufen ist hin-

gegen unwahrscheinlich, da die Anforderungen bezüglich der zu erreichenden Ortsauflösung

nach wie vor nicht erfüllt werden können. Ungeachtet dessen erscheint ein Einsatz im Be-

reich der flüchtigen Speicher möglich. Auch in diesen Fällen ermöglicht ein gezieltes strain

engineering eine deutliche Verbesserung der elektrischen Eigenschaften, wobei die typischen

Strukturbreiten einen Einsatz der Elektronenrückstreubeugung derzeit noch zulassen.

Einen weiteren viel versprechenden Anknüpfungspunkt stellt die gerätetechnische Op-

timierung von Ionensäulen dar. Besonderes Augenmerk sollte hierbei auf die Entwicklung

fein fokussierter Hochstromsäulen unter Verwendung von Edelgasen gelegt werden. Eine be-

sonders aussichtsreiches Konzept stellen dabei vor allem Plasma-Ionenquellen dar. Darüber

hinaus könnte auch die Modifikation aktueller Flüssigmetall-Ionenquellen (engl. Liquid Metal

Ion Source kurz LMIS) verfolgt werden. Insbesondere der Einsatz spezieller Cluster-Ionen-

quellen könnte zu einer wesentlichen Erhöhung der Sputterausbeute und damit Effizienz der

Ionenstrahlpräparation führen.

Verbesserungen im Bereich der EBSD-Kameras können vor allem durch Steigerung der

Empfindlichkeit und Vergrößerung der CCD-Detektoren erreicht werden. Um die Vorteile der

schnellen Fouriertransformation optimal nutzen zu können, sollten dabei stets Chip-Größen

der Dimension 2N × 2N angestrebt werden. Die methodische Weiterentwicklung der EBSD-

basierten Verzerrungsanalyse könnte die Entwicklung geeigneter Faltungsfunktionen umfas-

sen, mit deren Hilfe die Kontraste dynamisch simulierter Beugungsbilder derart verändert

werden können, dass ihr Einsatz als Referenzbild möglich wird. Gleichzeit müssen verbesserte

Kalibrierroutinen entwickelt werden, mit deren Hilfe die Genauigkeit von EBSD-Messungen

gesteigert und die Qualität der Eingangsgrößen für die Simulation erhöht werden kann.



Anhang

Strahlströme der verwendeten Ionenquellen

Vergleich der tyischen Strahlströme der verwendeten Ionenquellen.

Ionenspezies Energie [keV] Probenstrom [nA]

Ar+ 2 675
1 175

0,5 80
O+

2 2 650
1 300

0,5 100
Cs+ 2 130

1 90
0,5 30

Ga+ 30 65
2 0,5

Bi+ 25 15

Pseudocode

In diesem Teil des Anhangs werden ausgewählte Programmabläufe der, im Rahmen der vor-

liegenden Arbeit erstellten, Auswertesoftware STRATO anhand von Pseudocode beschrie-

ben. Die zugehörigen graphischen Benutzeroberflächen werden zudem durch Bildschirman-

sichten der jeweiligen Programmteile veranschaulicht. Grundlage aller Berechnungen sind

Beugungsbilder rückgestreuter Elektronen, wie sie mit allen derzeit kommerziell verfügbaren

EBSD-Systemen aufgezeichnet werden können. Notwendige Zusatzinformationen wie Expe-

rimentgeometrie oder Art und Größe der jeweiligen Scans können entweder händisch oder

durch Import der jeweiligen Projekt-Datein in die entsprechenden Datensätze überführt wer-

den. Infolge des teilweise erheblichen Rechenaufwands bei der Bestimmung einzelner Para-

meter sowie den üblicherweise großen zu analysierenden Datensätzen wurden alle relevanten

Programmabläufe parallelisiert.
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Bildschirmansicht der Auswertesoftware STRATO: Komponenten des Verschiebungsgradi-
enten.

Kreuzkorrelation

Bildschirmansicht der Auswertesoftware STRATO: Ergebnis der Kreuzkorrelation für aus-
gewähle Punkte.

algorithm : CrossCorre la t ion

input : d i e B i l d e r r e f e r ence und c o r r e l a t e deren

g e g e n s e i t i g e Verschiebung f e s t g e s t e l l t

werden s o l l ; d i e E in s t e l l ung upsca le , d i e

d i e Genauigke it des Algorithmus angibt

sowie op t i ona l e inen F i l t e r s a t z f i l t e r

und e ine Fens te r funkt ion window

output : e in Paar s h i f t = ( x , y ) das den Versatz
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der beiden Eingangsb i lde r en thä l t .

begin

i f window then

−− sowe i t vorhanden d i e Fens te r funkt ion window

auf r e f e r ence und c o r r e l a t e anwenden .

end

−− Ermitte ln der Fou r i e r t r an s f o rm i e r t en f f t R e f

und f f tCo r aus den beiden Eingangsb i ldern

i f f i l t e r then

−− Anwenden des F i l t e r s a t z e s f i l t e r

auf f f t R e f und f f tCo r

end

−− Upsampling der vorhandenen Daten um den Faktor 2 ,

um e r s t e Näherung fü r d i e Pos i t i on des Kreuz−

ko r r e l a t i on sp e ak s zu e rha l t en : E r s t e l l e n e i n e r

Matrix fftTmp der Größe s i z e ( f f t R e f ) , welche

mit dem punktweisen Produkt von f f t R e f und

conjugate ( f f tCo r ) g e f ü l l t wird

for each i in fftTmp do

fftTmp at i := ( f f t R e f at i ) ∗

( conjugate ( f f tCo r ) at i )

end

−− Einbetten der Matrix f f t s h i f t ( fftTmp ) in d i e Mitte

e i n e r Matrix f f tCC der Größe 2∗ s i z e ( f f t R e f )

−− Berechnen der Kreuzkor r e l a t i on in f f tCC :

f f tCC := inverseFft ( inverseFftShift ( f f tCC ) )

−− Ermitte ln des Maximums in fftCC , dessen Pos i t i on

der Ausgangspunkt fü r e in e we i t e r e Ver fe inerung

des Ergebn i s s e s i s t

s h i f t := ( co l /2 , row/2) within ( row , co l , va lue )

where va lue = max( f f tCC )

i f upsca l e <= 2 then

−− Ausgeben des ak tu e l l e n Ergebn i s s e s

out s h i f t

else

−− das Upsampling auf Größe upsca l e wird nur um die

e r s t e Näherung s h i f t herum e r s t e l l t

−− zue r s t d i e Matrix fftTmp erneut

punktweise b e f ü l l e n

for each i in fftTmp do
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fftTmp at i := ( f f tCo r at i ) ∗

( conjugate ( f f t R e f ) at i )

end

−− Berechnen der d i s k r e t en Fou r i e r t r an s f o rm i e r t en dftCC

durch Mat r i xmu l t ip l i ka t i on von fftTmp mit

s p e z i e l l e n Ze i l en− und Spaltenkernen kernr

und kernc .

width := width ( f f t R e f )

d f tO f f s e t := f loor ( cei l ing ( upsca l e ∗ 1 . 5 ) / 2)

r o f f := d f tO f f s e t − y ∗ upsca l e

c o f f := d f tO f f s e t − x ∗ upsca l e

no := cei l ing ( upsca l e ∗ 1 . 5 )

i 2 p i := i ∗2∗PI / (width∗ upsca l e )

kernr := exp(− i 2 p i ∗ ( transpose ( ( 0 , . . . width/2−1,

−width/2 , . . . ,−1) ) ) ∗

((0− co f f , . . . , (no−1)−c o f f ) ) )

kernc := exp(− i 2 p i ∗ ( transpose ((0− r o f f , . . . ,

(no−1)−r o f f ) ) ) ∗

( ( 0 , . . . width/2−1, −width/2 , . . . ,−1) ) ) )

dftCC := conjugate ( kernr ∗ fftTmp ∗ kernc ) /

( (width∗width/ 4) ∗ upsca l e ∗ upsca l e )

−− Ermitte ln des Maximums in dftCC und Ausgeben des

Ergebn i s s e s s h i f t .

s h i f t := s h i f t + ( co l / upsca le , row/ upsca l e ) within

( row , co l , va lue )

where va lue = max( dftCC )

out s h i f t

end

end

Bewertung der Qualität von Beugungsbildern

algorithm : Pat te rnQua l i t y

input : e in Bi ld img sowie d i e Optionen hough ,

power spec t ra l und histogram , d i e angeben ,

welche der Qual itätsmerkmale fü r img

berechnet werden s o l l e n

output : e i n e L i s t e c r i t e r i a der bezüg l i ch img

e rm i t t e l t e n Qual itätsmerkmale
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Bildschirmansicht der Auswertesoftware STRATO: Übersicht der verschiedenen Qualitäts-
parameter.

begin

i f power spec t ra l then

−− Ermitte ln der Fou r i e r t r an s f o rm i e r t en f f t des

E ingangsb i lde s img .

−− Nul l s e t z en der Summe der komplexen Moduli

sumMod , der Summe der Pos i t i on squadra t e

sumPos und der Summe der gewichteten

Moduli sumWeights .

−− Durchlaufen des B i ld e s f f t und

Berechnen der Summen .

for each (u , v , va lue ) in f f t do

mod := modulus( va lue )

pos := u∗u + v∗v

sumMod := sumMod + mod

sumPos := sumPos + pos

sumWeights := sumWeights + mod ∗ pos

end

sumWeights := sumWeights / sumMod

sumPos := sumPos / (width ( img ) ∗ height ( img ) )

Q := 1 − ( sumWeights / sumPos )

−− Ausgeben des e rm i t t e l t e n Leistungsspektrumwertes Q

out Q

end

i f hough then

−− Berechnen der Houghtransformierten houghImg des
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Eingangsb i lde s img

houghImg := ca l l ParHoughTransform ( img )

−− Se i R := 0

R := sum of va lue

within ( ( row , co l , va lue ) in houghImg )

−− Normieren des Wertes auf d i e Bi ldgröße

s i z e := width ( houghImg ) ∗ height ( houghImg )

R := R / s i z e

−− Ausgeben des e rm i t t e l t e n Houghkriter iums R

out R

end

i f his togram then

−− Berechnen des Histogramms h i s t o des Eingangs−

b i l d e s img

−− das Histogrammkriterium S s e t z t s i c h aus

den fo lgenden s t a t i s t i s c h e n Eigenscha f ten des

Histogramms h i s t o zusammen :

S := ( stddeviation ( h i s t o ) , variance ( h i s t o ) ,

skewness ( h i s t o ) , kurtosis ( h i s t o ) )

−− Ausgeben des e rm i t t e l t e n Histogramm−

k r i t e r i ums S

out S

end

end

Automatische Anpassung digitaler Bildfilter

algorithm : Def inedSh i f t S imu la t i on

input : e in B i l dau s s chn i t t sub sowie e in Paar

s h i f t = ( x , y ) dessen Komponenten den

Versatz r e p r ä s en t i e r e n um den sub

verschoben werden s o l l ; e s wird davon

ausgegangen , dass der Ausschnit t sub

im Or i g i n a l b i l d genügend

Kontext b e s i t z t um einen we i t e ren Bild−

au s s chn i t t con t e x t e rha l t en zu können , aus

dem zu s ä t z l i c h e Informat ionen e x t r a h i e r t

werden können

output : das um den Versatz v verschobene Bi ld

s h i f t e dSub ; der Bere ich der normalerweise
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Bildschirmansicht der Auswertesoftware STRATO: Auswahl und Anwendung der digitalen
Bildfilter für beliebige Bildausschnitte.

beim zyk l i s ch en Verschieben e i n e s B i ld e s

auf der gegenüber l i egenden S e i t e wieder

a u f t r i t t wurde mit In format ionen aus dem

Kontext überschr ieben , um die S imulat ion

so r e a l wie möglich zu machen

begin

−− s e i pos := ( subx , suby ) d i e Pos i t i on des

Ausschn i t t e s sub auf dem Or i g i n a l b i l d o r i g i n a l ,

so i s t con t e x t der Ausschnit t g l e i c h e r Größe

von sub auf o r i g i n a l aber an

der Pos i t i on w := ( subx−x , suby−y )

for each img in ( sub , con t e x t ) do

−− Die Fou r i e r t r an s f o rm i e r t e f f t Img des B i ld e s img

wird um die subp ixe l Verschiebung manipul i e r t ,

um s h i f t zu b ewe rk s t e l l i g e n

dim := width ( f f t Img )

dim2 := dim / 2

Nr := (0 , 1 , 2 , . . . , dim2−1, −dim2 , −(dim2 − 1) ,

. . . , −2, −1)

for each ( i , va lue ) in f f t Img do

multiply f f t Img at i with

exp( i ∗2 ∗PI ∗ ( ( y ∗ Nr ( i div dim ) / dim ) +

( x ∗ Nr ( i mod dim ) / dim ) )

end

−− das a k t u e l l e Bi ld img wird mit der i nv e r s Fourier−
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t r an s f o rm i e r t en von f f t Img über schr i eben und

ansch l i eßend mit e i n e r bestimmten Phase

phi punktweise m u l t i p l i z i e r t

end

−− Kopieren von sub in neues Bi ld s h i f t e dSub ; s e i

reg ion das Gebiet auf sub , das nach der

Verschiebung von sub um s h i f t In format ionen

der gegenüber l i egenden Se i t en en thä l t ;

−− Auf fü l l en d i e s e s Gebietes reg ion auf s h i f t e dSub mit

den korrespondierenden Daten aus con t e x t

−− Ausgeben des verschobenen B i lde s s h i f t e dSub

out s h i f t e dSub

end

Detektion von Verschmutzungen des Detektorschirms

Bildschirmansicht der Auswertesoftware STRATO: Festlegung verschmutzter Bildpositionen.

algorithm : Detec tPo l lu t edReg ion

abstract : Es wird e in Bi ld mit H i l f e von d r e i Kennwerten

auf Regionen von Verschmutzung untersucht .

Die Verschmutzung wird h i e r b e i durch e ine

Abweichung in der H e l l i g k e i t der Graustufen−

werte abgeb i l d e t . Das Bi ld wird durch lau fen

und an j ed e r Pos i t i on überprüft , ob der Wert

z u l ä s s i g i s t , a l s o der a l l g eme ine

Schwel lwert von ihm übe r s ch r i t t en wird . I s t

d i e s der Fal l , werden d i e z u l ä s s i g e n Werte

inmitten e i n e r quadrat i schen Region um die
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ak t u e l l e Pos i t i on gezäh l t . Fa l l s d i e s e Anzahl

e inen l oka l en Schwel lwert üb e r s c h r e i t e t wird

d i e a k t u e l l e Pos i t i on a l s verschmutzt markiert .

input : das Bi ld img , e in Schwel lwert t h r e s h o l d ab dem

e in Wert a l l g eme in a l s verschmutzte Region

g i l t , e in Wert radius , der den Abstand

ausze i chne t in dem die Nachbarschaftsberechnung

durchge führt wird sowie e in Wert minNeighbors ,

der d i e Anzahl der Nachbarn beze ichnet , d i e

innerha lb der l oka l en Region mindestens vorhanden

s e i n müssen .

output : e in Feld out , in dem fü r d i e j e w e i l i g e Pos i t i on

angegeben i s t , ob s i e a l s verschmutzt

markiert i s t

begin

−− das Bi ld durch lau fen und a l l e Pos i t i onen betrachten ,

deren Wert den a l lgeme inen Schwel lwert übe r s t e i g en

for each ( i , j , va l ) in img

i f va l > t h r e s h o l d then

−− d i e z u l ä s s i g e n Nachbarn der Region des Einhe i t s−

quadrats mit Radius rad ius um die a k t u e l l e

Pos i t i on herum aufsummieren ;

−− Die a k t u e l l e Pos i t i on a l s verschmutzt markieren ,

wenn der l o k a l e Schwel lwert minNeighbors

übe r s ch r i t t en wird

ne i ghbor s := count ( ( k , l , va l2 ) in img

where ( k in [ i−radius , i+radius −1])

and ( l in [ j−radius , j+radius −1]) )

and va l2 > t h r e s h o l d

i f ne i ghbor s > minNeighbors then

mark out at ( i , j )

end

end

end

end
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