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1. Introduction

1. Introduction

Thin films have emerged as important constituents of many tedficalaevices. They
are used in electronic and optical components, as protective and/aoriahcioatings
etc. Thin films can exhibit large residual stresses resulfiogn their deposition,
mechanical loading or subsequent thermal treatment accompaniédfusyon and/or
phase transformations. The analysis of the residual stresgsstdtgreat technological
importance because stresses can be beneficial or detrimentlefgerformance of
layered structures. As an example, the stress state calh iresnechanical failure:
cracking of a film in the case of tensile stress, or buckilinthe case of compressive
stress. If, on the other hand, a film or surface layer can betrpesad during its
production, a pre-stress may prevent cracking or buckling whenestressulting from
external forces occur during service life. Moreover, the contrdiestress state also can
be harnessed to affect and thereby tailor film propertiesanAexample, epitaxy strains
can tune the band gap of semiconductors.

For investigations of the origins of residual stresses and tbeelation to the
microstructure on the one hand and the properties on the other hand, methods for accurate
measurements of residual stresses are a prerequisite.

The residual stresses are in most cases neither uniformhbulistd over the
crystallographically differently oriented grains (of a polycaliste film) nor are they
constant with respect to the depth coordinate. Among a number of del&opeiques,
X-ray diffraction residual stress analysis (XRSA) is unigse(i) it facilitates the non-
destructive determination of all components of the mechanicals steesors of all
crystalline phase, (ii) it permits the investigation of stassth gradients and (iii) it is
capable of providing additional information, e.g. on the crystallograghitire of the
specimen investigated.

For diffraction stress analysis, diffraction lines of one or ninkdaeflections are

recorded at various sample tift (and possibly, depending on the complexity of the
stress state, rotatiopg) angles. From the measured peak positions lattice strainsecan b

calculated. The lattice stains (for a particular reflectishand rotation anglep) are

usually plotted versusin®y/. The components of the mechanical stress tensor can be
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deduced from thessin®¢ -plots employing suitable elastic constants ([1]; see als@ wha

follows).

The strain probed by diffraction (‘diffraction strain’, namedtita strain’ in the
following) can be different from the mechanical strain becaudifraction line contains
information on the elastic strain of only a subset of crystalithich have the lattice
planes under study oriented perpendicular to the diffraction vectoeldsiec properties
of subsets of grains can be different from the mechanical efasiperties of the whole
specimen (note that individual crystallites are, in general, ngitally elastically
anisotropic). Against this background the so-called diffraction {X-edastic constants
for macroscopically elastically isotropic (so-called quasiripic) specimens and the so-
called diffraction (X-ray) stress factors for (macroscopjcalastically anisotropic)
samples were introduced [1,2].

Generally, the diffraction elastic constants/stress factersalculated employing
a so-called grain-interaction model describing the distributionre$s¢s and strains over
the crystallographically differently oriented crystalliteste specimen. Common grain-
interaction models, in particular the models of Voigt [3], Red$sNeerfeld-Hill [5,6]
and Eshelby-Kroner [7,8] (see also [9]), were devised for thmuledion of mechanical
elastic constants of polycrystals from single-crystaltelatata but the models can also
be used for the calculation of diffraction elastic constants. Tineskels, devised for bulk
polycrystals with an isotropic microstructure, imply that (in tladsence of
crystallographic texture) a polycrystal as a whole is maomeally elastically isotropic,
as the same grain-interaction assumptions are adopted with resp#directions in the
specimen. They have therefore been named ‘isotropic grain-iberanodels’ [2].
However, polycrystals cannot generally be considered as being nEuoatly
elastically isotropic. So-called direction-dependent grain iotiera can occur. The
notion ‘direction-dependent grain interaction’ signifies that defifrgrain-interaction
assumptions prevail along different directions in the specimen. &s@scof direction-
dependent (anisotropic) grain interaction have been distinguishedaseeofsurface

anisotropyand the case ofgrain-shape texture
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Surface anisotropyln an infinitely large bulk-polycrystal, each grain is surroundgd b
neighbouring grains in three dimensions. In a (columnar) thin film osuHace layer of

a bulk polycrystal, on the contrary, each crystallite is surroundeaheiyhbouring
crystallites in only two dimensions. The grain interaction perperatitolthe surface can
thus be different from the grain interaction parallel to the serfdzection-dependent
(anisotropic) grain interaction occurs. To deal with the effesudfce anisotropy on the
elastic behaviour of polycrystals, the so-called Vook-Witt and invéosxk-Witt grain-
interaction models have been introduced and an effective grain-indaracodel has
been proposed [10-12].

Grain-shape texturelt may be expected that anisotropic, direction-dependent grain
interaction in general can occur in polycrystals with an anisa@tropicrostructure’. It
can thus be anticipated that polycrystals composed of non-spherdas gvith their
principal (shape) axes aligned more or less preferentddlyg certain directions in the
specimens (i.e., a grain-shape or morphological texture occurs) extabibscopically
elastically anisotropic behaviour, too, i.e. direction-dependent gnéanaction occurs.
The effect of a grain-shape texture on the mechanical etastatants and the diffraction
stress factors can be modelled employing an extension ofatfiédnal Eshelby-Kroner
model. A detailed outline of the theoretical background and the atitmulscheme has
been given by Kocbt al.[13].

Both surface anisotropy and grain-shape texture are frequently eneounténin
films (see also figure 1.1). It is the goal of this work to itigase direction-dependent
elastic grain interaction in thin films employing diffraction stressyaisl

In Chapter 2 of this work, for the first time, the residual se®ssf sputter-
deposited nickel and copper layers have been investigated by X-rigctihh
employing the traditional and the recently developed grainadtien models (for
surface anisotropy and grain-shape texture) for data evaluation. It mashosen that the
simultaneous analysis of lattice-strain data obtained from nuiltgflections (i.e. the
simultaneous use of multiple ip plots) in diffraction stress analysis allows an
identification of the kind of (anisotropic) grain interaction retgvéor the specimen
under investigation. The results obtained for the grain interactioriraomis have been
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(b) (d)

Figure 1.1. lllustration of sources of direction-dependent (anisotropic) elastin gnteraction:

(a) Focused ion beam image of a sputter-deposited (and annealed) legppevith a thickness of

500 nm; (b) sketch of the microstructure. As each crystalliten idirect contact with the (free,
unloaded) surface, the occurrence of surface anisotropy as the doroimaetaf direction-dependent
grain interaction is expected. (c) Transmission electron micrograplsputter-deposited copper layer
with a thickness of aboutidm; (d) sketch of the microstructure. As each crystallite has a needle-shape
(i.e. the aspect ratio differs considerably from one), it is egdebiat the morphological (grain-shape)

texture is the dominant source of direction-dependent grain interaction.

discussed in the light of the microstructures of the specimeonissasved by focused ion
beam microscopy.

It can be anticipated that the grain-interaction in a polyallyse material may
vary with the distance to the surface. This could be investigatperfigrming diffraction

stress analysis of the elastic grain interaction at diffedepths in a given specimen.
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Strategies for diffraction measurements at constant pepetraeptth have been
proposed in the literature. However, neither a rigorous measurestratégy nor a
detailed description of the theoretical background, including a discusfsibe potentials
and of the limitations of diffraction stress measurements attai@ngenetration depth,
have been given until now. In Chapter 3, a strategy for measurememsnstant
penetration depth will be described rigorously, thereby enablingraéglgforward
application of the method by the reader. The power of the methdaekasllustrated by
the analysis of an even small stress gradient in a sputteriddebosckel layer of
thickness 2um. Using a laboratory diffractometer, conventional stress measuts (i.e.
measurements not controlling the penetration depth) have beemnpeatfdirst. Next,
employing synchrotron radiation, measurements have also been dondyfarotistant
penetration depths of 500 nm and 200 nm (i.e. one quarter and one tdm@hatélk film
thickness). The results, obtained in the conventional way, with uncontpatestration

depth, and by the combinegl— and w-tilting, to keep the penetration depth constant,

have been compared and discussed.

The approach for diffraction measurements at constant penetratidnh@epbeen
utilised in Chapter 4 for investigating anisotropic and inhomogeneous: (Hepth-
dependent) grain interaction due to surface anisotropy for thetifingt by X-ray
diffraction analysis of stresses in thin nickel films of thids@um and 4um. Using a
laboratory diffractometer, conventional stress measurements (easumeéments not
controlling the penetration depth) have been performed first. Next, ogimgl
synchrotron radiation, measurements have also been done for trulyntgestatration
depths of 500 nm and 200 nm. Changes of the grain interaction constraatiesl pad
perpendicular to the surface for decreasing penetration/infamakepth have been
discussed in the light of the microstructure of the specimenbsesved by focused ion
beam microscopy. Thereby the first evidence ever for the digperdence of the so-
called surface anisotropy has been obtained.

! The penetration depth is the centre of gravity of the distribution of asared diffracted intensity versus
depth for an infinitely thick, homogeneous specimimout 63% of the diffracted intensity originafesm
a volume confined by depth below the sample surface.
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5. Kurzfassung der Dissertation in deutscher
Sprache

5.1.Einleitung und Uberblick

Dinne Schichten, die durch Abscheidung auf eineerflithe oder durch einen
Oberflachenprozess (wie z.B. Gasphasennitrierergeseellt werden, sind von grol3er
technologischer Bedeutung. Wichtige Anwendungshasginden sich im Verschleil-
schutz, in der Optik oder der Mikroelektronik.

Eine wichtige Eigenschaft einer dinnen Schichdet Eigenspannungszustand,
welcher von sehr gro3er Bedeutung fur die mechhers&igenschaften ist, aber auch
andere Eigenschaften beeinflussen kann. So kahrz $c ein Spannungszustand auf die
Bandllicke eines Halbleiters auswirken.

Zur Erlangung eines grundlegenden Verstandnisgesdie Korrelation von
Eigenspannungen, Mikrostruktur und EigenschafteesiSchichtsystems werden Mess-
verfahren zur quantitativen Analyse von Eigenspageu benétigt.

Rontgenbeugungsmessungen stellen fur kristallirdod® eine vielseitige Me-
thode zur Analyse von Eigen- (und Last-) Spannmmgfsinden dar (siehe, z.B.
[1,15,26]). Neben den Komponenten der Spannungstemsaller kristallinen Phasen
konnen auch gleichzeitig weitere Informationen Uder untersuchte Probe erhalten
werden: die (integralen) Intensitaten der Beugunigsi enthalten Information tber die
kristallografische Textur und die Verbreiterungerer dBeugungslinien enthalten
Informationen Uber die Defektstruktur (z.B. Grolin \Kristalliten, Versetzungs- und
Stapelfehlerdichten).

Die Grundlage jeder réntgenografischen Spannurdgsenist die Messung von
Gitterdehnungen unter der Verwendung einer oder reneh Beugungslinien in

Abhangigkeit von zwei Winkelng und ¢, wobei ¢ den Drehwinkel um die
Oberflachennormale der Probe ugidden Verkippungswinkel des Beugungsvektors be-
zuglich der Oberflachennormalen bezeichnet. Memstden die gemessenen Gitterdeh-

nungen fir eine bestimmte Beugungslifikl und einen Winkel¢ gegen sin®y

aufgetragen Gin°y -plot’). Aus den gemessenen Gitterdehnungen konmia

121
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Komponenten des mechanischen SpannungstensorsoiberRystem (bei dem die z-
Achse senkrecht zur Probenoberflache orientieit ustter Verwendung geeigneter
elastischer Konstanten, der so genannten rontgafiegren elastischen Konstanten bzw.
der rontgenografischen Spannungsfaktoren beregbareen.

Obgleich die rontgenografische Spannungsanalyseitberum Lehrbuchwissen
gehort weist die Methode noch Schwéchen auf: DigtiBenung geeigneter elastischer
Konstanten (siehe oben) ist nicht immer ohne westendglich, da die elastischen Kon-
stanten von der Mikrostruktur der untersuchten Eralbbhangen koénnen [1,10,13].
Weiterhin bestehen Probleme bei der UntersuchungProben, die mit Gradienten (z.B.
der Spannung oder der Zusammensetzung) behaftet sin

Die vorliegende Arbeit ist der Analyse von Eigenmspangszustanden
polykristalliner Proben mit Hilfe von Rontgenbeugsmessungen gewidmet. Die
Schwerpunkte liegen dabei auf der UntersuchungHilgfusses der Mikrostruktur auf
das elastische Verhalten (d.h. die elastische Kechaelwirkung) des Vielkristalls und
der Untersuchung von Tiefengradienten.

Dem Einfluss der Mikrostruktur auf das elastischerhalten eines Vielkristalls
wurde in der Vergangenheit nur wenig Beachtung lyaskt. Die Berechnung der
elastischen Eigenschaften des Vielkristalls ausealastischen Daten der Einkristalle ist
nicht ohne weiteres moglich. Nur fir einen Einlais{(fir den die Komponenten des
Steifigkeits- oder Nachgiebigkeitstensors bekammd)slasst sich der Dehnungszustand
(d.h. der Dehnungstensor) fir jeden angelegten r&pmszustand leicht aus dem
Hookeschen Gesetz berechnen. In einem Vielkristgi ein Kristallit von
kristallografisch unterschiedlich orientierten Kalliten umgeben und auf Grund der
Wechselwirkung der Kristallite untereinander isteeifreie, ungehinderte Deformation
nicht moglich. Dies fuhrt zu einer Variation deraBpungs- und Dehnungszustande fur
die unterschiedlich orientierten Kristallite, diardh so genannte Kornwechselwirkungs-
modelle beschrieben werden kann. Die Modelle erioidgh die Berechnung von me-
chanischen und réntgenografischen elastischen Kotest aus den elastischen Daten der
Einkristalle. In der Vergangenheit wurden vor alldre Modelle nach Voigt [3], Reuss
[4], Neerfeld-Hill [5,6] und Eshelby-Kroner ([7,8%iehe auch [9]) verwendet. Durch die

in diesen Modellen getroffene Annahme isotropermfachselwirkung (d.h. die Korn-
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wechselwirkungsannahmen sind fir alle RichtungerVieikristall gleich) eignen sich
diese Modelle nur fiur Vielkristalle mit einer isofren Mikrostruktur. Als Beispiel seien
die Modelle nach Reuss und Voigt genannt, bei dearegenommen wird, dass alle
Kristallite den gleichen Spannungszustand (Reuss) den gleichen Dehnungszustand
(Voigt) aufweisen. Alle oben genannten Modelle impren, dass ein (kristallografisch
untexturierter) Vielkristall elastisch isotrope Eigschaften aufweist.

Aufgrund ihres quasi-zweidimensionalen Aufbaus uwér Mikrostruktur kann
das elastische Verhalten dinner Schichten niché oveiteres mit dem elastischen Ver-
halten eines dreidimensionalen (Bulk-)Vielkristalleichgesetzt werden. Es ist vielmehr
zu erwarten, dass sich die Mikrostruktur und desisiiaweidimensionale Aufbau einer
Schicht in der Symmetrie der elastischen Eigensehafviderspiegeln, also keine
elastische Isotropie, sondern héchstens Rotatiomsgjrie der elastischen Eigenschaften
beztglich der Oberflachennormalen vorliegt (siet®13,14,56]).

Erst vor wenigen Jahren wurde das Vorliegen von haeischer elastischer
Anisotropie in einer dinnen, untexturierten Nickbisht von van Leeuweat al. [14]
experimentell mittels einer rontgenografischen Spagsmessung nachgewiesen: Bei

sin®¢ -Auftragungen der gemessenen Gitterdehnungen féchi@dene Beugungslinien
ergaben sich jeweils nicht-lineare Verlaufe, diedie untersuchten Proben nur durch das
Vorliegen mechanischer elastischer Anisotropie &tkiverden konnten. Eine Auswer-
tung der experimentell ermitteltesin’ ¢ -Auftragungen wurde durch die Entwicklung
eine Kornwechselwirkungsmodells ermdglicht, welctigsdie Richtungen senkrecht und
parallel zur Schichtoberflache verschiedene Kormselwirkungsannahmen benutzt,
d.h. welches auf so genannten richtungsabhangigenwéchselwirkungsannahmen be-
ruht.

In darauf folgenden Arbeiten konnte allgemein igiaserden, dass lineare (oder
elliptische, beim Vorliegen von Scheerspannungesin’y -Auftragungen fur
makroskopischisotrope Proben, nicht-lineare, gekrimmgn® ¢ -Auftragungen hinge-

gen fur makroskopischanisotrope Proben zu erwarten sind und makroskopische
elastische Anisotropie durch kristallografische flexund/oder richtungsabhangige

Kornwechselwirkungrerursacht werden kann [2]. Des Weiteren wurdevenbessertes
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Kornwechselwirkungsmodell zur Beschreibung der @&emnenanisotropie (d.h. der
Kornwechselwirkung in einer dinnen Schicht oder dar Oberflache eines Bulk-
Vielkristalls) von Welzekt al.[10] vorgeschlagen, welches unrealistische Kormsek
wirkungsannahmen im von van Leeuwetnal. [14] vorgeschlagenen Modell nicht auf-
weist und infolge dessen sehr viel besser mit éxyagrtellen Ergebnissen Ubereinstimmit.
Dabei konnte auch gezeigt werden, dass die rontgafische Spannungsmessung eine
sehr empfindliche Methode zur Untersuchung dettistdsen Kornwechselwirkung ist.

In einer theoretischen Arbeit von Koel al. [13] konnte gezeigt werden, dass
auch das Auftreten einer morphologischen Textur. (diner Kornform-Textur), welche
oft in diinnen Schichten anzutreffen ist, zu riclggabhéngiger Kornwechselwirkung
fuhrt (siehe auch Abbildung 5.1).

Im Kapitel 2 dieser Arbeit werden die neuen, richtungsabhangikmnwechsel-
wirkungsmodelle fur Oberflachenanisotropie und rhoipgische Textur auf der Basis
experimenteller Daten miteinander verglichen. Améiavon Spannungsmessungen an
dinnen (500 nm dicken) Kupfer- und Nickelschichkemnte erstmals gezeigt werden,
dass mittels rontgenografischer Spannungsanalyselterscheidung der in der Probe
wirksamen Kornwechselwirkungsmechanismen maoglith is

Man kann sich vorstellen, dass sich die Kornweaetigaling mit dem Abstand
von der Oberflache einer Schicht oder eines Bulliristalls verandern kann, d.h. einen
Gradienten bezuglich der Tiefe in der Probe aufwé&igien weiteren Schwerpunkt der
Arbeit stellt deswegen die Untersuchung von mitdimaten behafteten Proben dar.

Es ist bekannt, dass Spannungszustande, aber mugbhshmmensetzung und die
Mikrostruktur von Vielkristallen oft ausgepragte @drenten beziglich der Tiefe in der
Probe aufweisen konnen. Diese Gradienten stdemodtgenografische Spannungs-
analyse, da sich wahrend einer herkémmlichen Megsdis Eindringtiefe der Rontgen-

strahlen bei der Verkippung der Probe &ndert (ddnschiedene Datenpunkte in den

sin®y -Auftragungen resultieren aus Messungen bei vesdenien Eindringtiefen).
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