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4.2.2 Viskositätsmessungen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 114

4.2.3 Zusammenfassung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 119

5 Diskussion 121
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Einleitung
In Deutschland sind bei den Mobiltelefondiensten knapp 70 Millionen Teilnehmer
registriert [1] und zwei Drittel aller Deutschen über vierzehn Jahre besitzen einen
Internetzugang [2]. Dadurch eröffnet sich für eine breite Bevölkerungsschicht die
Möglichkeit digital Daten zu sammeln und per E-Mail oder MMS (engl.: Multime-
dia Message System, Nachfolger der SMS) auszutauschen. Dabei handelt es sich
nicht nur um handy- oder computerbezogene Daten, wie Klingeltöne oder Software,
sondern auch um mit der eigenen Digitalkamera aufgenommene Urlaubsbilder und
im Internet erworbene Videos.

Die Sammlung einer großen Menge persönlicher Daten erfordert eine preiswerte
Möglichkeit der Datenspeicherung. Dabei müssen zwei Anwendungsbereiche unter-
schieden werden: Zum einen gibt es Bedarf an nichtflüchtigem Speicher für z.B.
Mobiltelefone und Digitalkameras, zum anderen werden Massenspeicher zur Archi-
vierung benötigt. Die schnelle Entwicklung von Datenspeichern auf der Basis von
Phasenwechselmedien hat in den letzten Jahren diese Technologie zur Marktreife
gebracht. Mit einer Speicherkapazität von bis zu 9,4GB hat die DVD die CD in
vielen Bereichen bereits abgelöst. Die Blu-Ray-Disk mit einer Kapazität von 25GB
ist auf dem Markt und kürzlich hat Samsung einen 64Mbit Speicherchip (PCRAM)
vorgestellt, der auf Phasenwechselmedien basiert.

Sowohl beim PCRAM als auch bei der DVD und Blu-Ray-Disk wird die digitale
Information durch unterschiedliche Phasenzustände des Materials gespeichert. Durch
lokales Erwärmen über den Schmelzpunkt und schnelles Abkühlen erstarrt die Flüs-
sigkeit in der amorphen Phase, die durch erneute Wärmezufuhr in den kristallinen
Zustand überführt werden kann. Das Verständnis der zugrundeliegenden physika-
lischen Prozesse, insbesondere die Kristallisation auf der Nanosekunden-Zeitskala,
hinkt der technologischen Entwicklung von Phasenwechselmedien hinterher.

Diese Arbeit soll einen Beitrag zum Verständnis der physikalischen Grundlagen
leisten, indem die Kinetik der Kristallisation untersucht wird. Dabei steht das Ver-
ständnis der mikroskopischen Prozesse, die für die Bildung kristalliner Keime und de-
ren anschließendes Wachstum verantwortlich sind, im Vordergrund. Besonders inter-
essant ist dabei der Zusammenhang zwischen der Materialwahl und dem Mechanis-
mus der Rekristallisation submikrometer großer amorpher Bereiche. Im Rahmen der
vorliegenden Arbeit wird gezeigt, dass der amorphe Bereich bei AgInSbTe-Schichten
ausgehend vom kristallinen Rand zur Mitte wächst. Dem gegenüber geschieht die
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2 EINLEITUNG

Kristallisation bei den ternären Legierungen (GeTe)x(Sb2Te3)y durch Nukleation
und Wachstum. Es ist das erklärte Ziel dieser Arbeit, durch die Untersuchung dieser
beiden Materialklassen die Ursache für diese beiden unterschiedlichen Mechanismen
zu verstehen. Dabei besteht die Herausforderung darin, die Beschreibung der Kinetik
auf thermodynamische Materialeigenschaften zurückzuführen. Aktuelle Arbeiten [3]
implizieren z.B. einen Zusammenhang zwischen der Kinetik der Phasenumwandlung
und den mechanischen Eigenschaften der amorphen Phase. Wenn es gelingt, den
Zusammenhang zwischen der Kinetik und der Thermodynamik herzustellen, können
auf der Basis von Messungen thermodynamischer Materialeigenschaften überlegene
Materialien für die optische Datenspeicherung gefunden werden.

Im Einzelnen wird deshalb im ersten Kapitel zunächst der Zusammenhang zwi-
schen den technologischen Anforderungen der optischen Datenspeicherung auf Ba-
sis von Phasenwechselmedien und den zugrunde liegenden physikalischen Material-
eigenschaften hergestellt. Dabei spielt die Kristallisation eine zentrale Rolle. Daher
wird im zweiten Kapitel die klassische Kristallisationstheorie vorgestellt. Mikrosko-
pisch ist die Diffusion der Atome dabei eine entscheidende Größe, die für unterkühlte
Flüssigkeiten durch die Stokes-Einstein-Beziehung mit der Viskosität verknüpft ist,
die in dieser Arbeit als zugängliche Messgröße dient. Im Theoriekapitel wird daher
auf grundlegende mechanische Konzepte eingegangen, die für das Verständnis der
Viskositätsmessungen wichtig sind.

Um die Kinetik der Phasenumwandlung zu charakterisieren, werden zwei Me-
thoden verwendet, die im dritten Kapitel vorgestellt werden. Ein optischer Aufbau
erlaubt es, mit Hilfe eines fokussierten Laserstrahls submikrometer große Bereiche
einer Probe zu erwärmen. Durch Variation der Laserleistung und der Pulsdauer auf
der Nanosekunden- bis Millisekunden-Zeitskala kann die Phasenumwandlung in bei-
den Richtungen bewirkt und studiert werden. Die relative Reflektivitätsänderung
der modifizierten Bereiche dient dabei als Maß für den Fortschritt der Umwandlung.
Um die Diffusion zu charakterisieren, wurde im Rahmen dieser Arbeit ein mecha-
nischer Teststand aufgebaut, der es erlaubt, die Temperatur- und Zeitabhängigkeit
der Viskosität zu messen.

Im vierten Kapitel sind die Ergebnisse der durchgeführten Messungen nach Le-
gierungen sortiert präsentiert, die im fünften Kapitel diskutiert werden. Zusammen
mit Erkenntnissen aus vorangegangenen Arbeiten erlauben es die Messungen an
(GeTe)x(Sb2Te3)y, einen Vorschlag für die Struktur der amorphen Phase zu tes-
ten, der im Einklang mit dem Rekristallisationsmechanismus dieser Legierungen
ist. Die Untersuchung an AgInSbTe-Schichten konzentriert sich auf die Bestimmung
und den Vergleich der Aktivierungsbarrieren der mikroskopischen Prozesse auf der
Nanosekunden-, Mikrosekunden- und Minuten-Zeitskala. Dadurch kann der Mecha-
nismus der Rekristallisation bei unterschiedlichen Temperaturen charakterisiert und
verstanden werden. Die Diskussion wird mit einer Gegenüberstellung der beiden
Kandidaten und damit mit einem Vergleich der beiden Mechanismen abgerundet.



Kapitel 1

Optische Datenspeicherung

Heutzutage stehen diverse Technologien zur Datenspeicherung im Gigabyte-Bereich
zur Verfügung, die auf optischen oder magneto-optischen Methoden basieren. Für
einen guten Überblick seien [4] und [5] empfohlen. Im Folgenden soll genauer auf
technologische Aspekte der Datenspeicherung auf der Grundlage der Phasenwechsel-
Technologie [6,7,8,9] eingegangen werden; die physikalischen Eigenschaften der dazu
verwendeten Materialien werden im Rahmen der vorliegenden Arbeit untersucht.

1.1 Prinzip der Phasenwechselmedien

Phasenwechselmedien sind Materialien, die bei Zimmertemperatur sowohl in der
kristallinen als auch in der amorphen Phase (meta-)stabil sind. Gelingt es in kurzer
Zeit kleine Bereiche auf einem Datenträger zwischen diesen beiden Zuständen zu
schalten, lassen sich Informationen dauerhaft speichern. Dieser Phasenwechsel, der
namengebend für die untersuchte Materialklasse ist, lässt sich durch Beleuchtung
mit einem fokussierten Laserstrahl erreichen, der dabei ein kleines Volumen auf
unterschiedliche Temperaturen erwärmt. Die Funktionsweise der Technologie ist in
Abbildung 1.1 schematisch skizziert. Bei der elektrischen Datenspeicherung wird die
Wärme durch einen Strompuls zugeführt.

Zum Amorphisieren wird die Phasenwechsel-Schicht lokal geschmolzen. Da das
Verhältnis des Volumens zur Oberfläche des submikrometergroßen Bereichs sehr
klein ist, kühlt die Schicht nach Abschalten des Lasers mit bis zu 1011 K/s ab und es
entsteht ein kreisförmiger amorpher Bereich. Der ungeordnete flüssige Zustand wird
so schnell eingefroren, dass für die Kristallisation nicht ausreichend Zeit vorhanden
ist.

3



4 KAPITEL 1. OPTISCHE DATENSPEICHERUNG
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Abbildung 1.1
Schematische Veranschaulichung der Funktionsweise von Phasenwech-
selmedien: Durch Laser-Beleuchtung wird die aktive Schicht lokal er-
hitzt. In Abhängigkeit von der erreichten Temperatur kann so ein
Bit geschrieben oder gelöscht werden. Durch Messen der Reflektivität

lässt sich mit demselben Laser der Strukturzustand auslesen.

Solch ein amorpher Bereich, im Folgenden
”
Bit”1 genannt, lässt sich durch Erwär-

men über die Kristallisationstemperatur Tχ in den kristallinen Zustand überführen.
Dabei wird die Mobilität der Atome soweit erhöht, dass eine Kristallisation hinrei-
chend wahrscheinlich wird. Der strukturelle Zustand lässt sich mit demselben Laser
auslesen, da sich die beiden Phasen hinsichtlich ihrer optischen Eigenschaften deut-
lich unterscheiden.

1In der vorliegenden Arbeit wird bei kleinen, runden Bereichen, die sich in einem anderen
strukturellen Zustand befinden als ihre Umgebung, immer von ”Bits” gesprochen. Im Gegensatz
dazu lautet die technologisch korrekte Bezeichnung für die Realisierung einer Informationseinheit

”Mark”. Ein ”Mark” ist ein länglicher amorpher Bereich in einem kristallinen Film, der entsteht,
wenn ein rotierender Datenträger durch einen fokussierten Laserstrahl lokal über seinen Schmelz-
punkt erhitzt wird.



1.2. ANFORDERUNGSPROFIL 5

1.2 Anforderungsprofil

Die Funktionsweise der optischen Datenspeicher zusammen mit technologischen Lei-
stungsmerkmalen definiert das Anforderungsprofil an das Material. Während einer-
seits Marktautomatismen zu hohen Speicherkapazitäten, also großen Datendichten
und großen Übertragungsraten führen, muss die Technologie andererseits einfach und
dadurch kostengünstig sein. Unter diesen Gesichtspunkten sind bei der Materialaus-
wahl die im Folgenden vorgestellten physikalischen Eigenschaften von Bedeutung.

Kristallisationsrate

Die Dauer der Phasenumwandlung definiert die maximal mögliche Datentransferrate
und geht entscheidend in die Größe der geschriebenen Bereiche ein. Da die Größe des
beleuchteten Bereichs durch die Beugungsbegrenzung des Laserlichts vorgegeben ist
(also der minimale Beleuchtungsdurchmesser dmin = 1,22 λ

NA
beträgt, wobei λ die

Wellenlänge und NA die numerische Appertur ist), lässt sich eine kleinere Struk-
turgröße nur durch Vergrößern der numerischen Apertur [10] und/oder durch Wahl
einer kleineren Wellenlänge [11, 12] erreichen. Alternativ besteht die Möglichkeit
durch Nahfeld-Lichtquellen kleinere Strukturen zu schreiben [13].

Da man die Rotationsgeschwindigkeit des Datenträgers mindestens konstant hal-
ten will, muss die Verweilzeit t des Laserstrahls auf der Probenoberfläche kleiner
werden. Die Phasenumwandlung muss also schneller von Statten gehen. Für einen
Beleuchtungsdurchmesser d gilt

d = v · t. (1.1)

Bei einer typischen Bahngeschwindigkeit v = 10 m/s muss die Kristallisationsdauer
also um 1ns kleiner werden, wenn der Beleuchtungsdurchmesser um 10 nm abnimmt.

Bei der Amorphisierung ist das Schmelzen der zeitlich begrenzende Schritt. Da-
gegen ist die Abkühlung weniger entscheidend, weil die Abkühlrate mit kürzer wer-
dender Pulsdauer größer wird, da sich die Umgebung des geschmolzenen Bereichs
weniger durch Wärmediffusion erhitzt und der Temperaturgradient die Abkühlrate
bestimmt. Während des Schmelzens könnte eine Überhitzung des Festkörpers statt-
finden, wodurch es dann bei kürzer werdenden Pulslängen immer schwieriger würde
zu amorphisieren. Dieses wurde für Pulslängen über 3 ns nicht beobachtet [14].

Im Gegensatz zur Amorphisierung beobachtet man, dass zur (Re-)Kristallisation
eine gewisse Zeit nicht unterschritten werden kann. Dadurch wird die Datentrans-
ferrate zeitlich begrenzt. Die Ursachen dafür werden ausführlich in Abschnitt 2.1
diskutiert. Eine große Kristallisationsrate ermöglicht zwar eine hohe Datentransfer-
rate, erschwert aber auch die Archivierbarkeit der Medien, da der amorphe Zustand
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nur metastabil ist. Bei der Operationstemperatur des Mediums soll innerhalb der
ersten zehn Jahre keine spontane Kristallisation der amorphen Bereiche stattfinden,
in denen die Informationen gespeichert sind. Obwohl diese Forderung zunächst im
Widerspruch zu der Notwendigkeit großer Kristallisationsraten erscheint, wird im
Abschnitt 2.2.5 ein Ausweg vorgestellt, der darauf basiert, dass die geforderte lange
Archivierbarkeit und die hohe Datentransferrate zwar konkurrierende Anforderun-
gen sind, diese aber für unterschiedliche Temperaturen gestellt werden.

Mechanische Eigenschaften

Typischerweise geht mit der Phasenumwandlung ein Dichteunterschied von 5-10%
einher. Dadurch dehnt sich das Material beim Schalten aus, was auf Dauer zum
Versagen des Datenträgers führen kann. Für viele Anwendungen muss sich der Pha-
senzustand bis zu 107-mal wechseln lassen. Wenn die durch den Dichteunterschied
hervorgerufenen Spannungen nicht relaxieren oder von angrenzenden Schutzschich-
ten aufgefangen werden, bilden sich Risse oder andere Inhomogenitäten, die rever-
sibles Schalten auf Dauer vollständig unterbinden.

Die Relaxation mechanischer Spannungen wird von der Viskosität beschrieben,
die nicht nur unter diesem Aspekt eine wichtige Größe für die Phasenwechseltech-
nologie ist. Die Stokes-Einstein-Relation verknüpft die Viskosität mit der Diffusion.
Da der Transfer eines Atoms über die Phasengrenze ein Diffusionsschritt ist, geht
die Viskosität in die Kristallisationsrate ein (siehe Abschnitt 2.1). Die Viskosität
verändert sich in dem relevanten Temperaturbereich drastisch von ca. 10−2 Pa s am
Schmelzpunkt über 1012 Pa s beim Glasübergang bis zu Werten von 1020 Pa s im
Kristall (siehe Abschnitt 2.2.5). Dadurch wird sie zum Schlüsselparameter für die
Kinetik der Kristallisation.

Kontrast – optische Eigenschaften

Das Auslesen der gespeicherten Informationen geschieht durch Messung der Reflek-
tivität. Stellvertretend sind in Abbildung 1.2 typische Werte für den Brechungsindex
und Extinktionskoeffizienten angegeben. Da es sich um kovalente Systeme handelt,
die in der Regel in der amorphen und kristallinen Phase die gleiche Nahordnung
besitzen [16,17], kann nur eine Variation der atomaren Abstände für eine Änderung
der optischen Eigenschaften verantwortlich sein. Zwischen dem durch diesen Dichte-
unterschied erreichten Kontrast und der im vorigen Abschnitt erläuterten mecha-
nischen Belastung durch die Volumenänderung bei der Kristallisation muss bei der
Materialwahl ein ausgewogener Kompromiss gefunden werden.
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(a) (b)

Abbildung 1.2
Typische Werte für den Extinktionskoeffizienten und den Brechungs-

index von Phasenwechselmedien für Ge2Sb2Te5 (aus [15])
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Kapitel 2

Grundlagen

Zum Verständnis der in dieser Arbeit enthaltenen Ergebnisse werden in diesem Ka-
pitel die theoretischen Grundlagen vermittelt. Wie in der Einleitung diskutiert, ist
der technologisch relevante und wissenschaftlich interessante Schritt hierbei die Kris-
tallisation eines submikrometergroßen amorphen Bereichs in einer kristallinen Um-
gebung. Um diesen Vorgang von der ersten Kristallisation eines amorph hergestellten
Films abzugrenzen, spricht man hier von Rekristallisation. Im ersten Teil dieses Ka-
pitels wird daher die klassische Kristallisationstheorie vorgestellt. Dabei stellt sich
heraus, dass ein wichtiger Parameter für die Kinetik der Phasenumwandlung die
Viskosität ist, die zusammen mit anderen mechanischen Eigenschaften Thema des
dritten Teils dieses Kapitels ist. Abschließend widmet sich der letzte Teil dem Ein-
fluss der Materialeigenschaften auf die Kristallisationskinetik.

2.1 Kristallisationstheorie

Die Kristallisation metallischer und keramischer Gläser1 wird schon lange unter-
sucht [19, 20, 21, 22, 23]. Aus diesen Arbeiten sind detaillierte Modelle hervorgegan-
gen, die im Folgenden vorgestellt werden. Es sei jedoch angemerkt, dass es im hier
untersuchten Fall einige spezifische Besonderheiten gibt, so dass diese Theorien nicht
ohne weiteres anwendbar sind.

• Die klassische Kristallisationstheorie ist für
”
quasi-isotherme” Systeme gültig.

Dies bedeutet, dass zum einen nur ein kleiner Temperaturbereich beschrieben

1Die Unterscheidung zwischen einem Glas und einem amorphen Festkörper geht auf J. C. Phil-
lips zurück [18]. Er benutzt den Ausdruck ”amorph” für Materialien, die beim Heizen vor der
Kristallisation keinen Glasübergang in die unterkühlte Flüssigkeit zeigen.

9
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wird, in dem die Aktivierungsbarrieren temperaturunabhängig sind, und zum
anderen, dass alle Temperaturänderungen so langsam vonstatten gehen, dass
sich das System immer in einem lokalen Gleichgewicht befindet.

Wenn die Kristallisation auf der Nanosekunden-Zeitskala untersucht werden
soll, sind sehr große Heiz- und Kühlraten und große Temperaturänderungen
notwendig, wie sie nur durch Laser-Bestrahlung erreicht werden können. Daher
ist obige Bedingung nur eingeschränkt gültig.

• Für die Kristallisation großer Volumina können Oberflächeneffekte vernachläs-
sigt werden. Bei den im Rahmen dieser Arbeit untersuchten dünnen Filmen
spielen diese jedoch sicherlich eine Rolle, insbesondere wenn kritische Keim-
größen in die Größenordnung der Schichtdicke fallen.

• Das Verständnis der Kristallisation wurde entscheidend verbessert, als mi-
kroskopische Modelle für die flüssige/amorphe Phase aufgestellt wurden
[24, 25, 26, 27, 28, 29]. So konnten z.B. Fest-flüssig-Grenzflächenentropien be-
rechnet werden [30, 31, 32, 33]. Bei diesen Modellen wird angenommen, dass
in der flüssigen/amorphen Phase die langreichweitige Ordnung zugunsten ei-
ner höheren lokalen Packungsdichte aufgegeben wird. Dadurch bilden sich z.B.
Strukturen mit fünfzähligen Drehachsen, die keine Translationssymmetrie be-
sitzen.

Voraussetzung für diese mikroskopischen Modelle ist die Isotropie der Bin-
dung, wie es z.B. bei der metallischen Bindung der Fall ist. Im vorliegenden
Fall wurden Materialien gewählt, die in erster Linie kovalente Bindungen einge-
hen. Diese zeichnen sich durch gerichtete Bindungen aus, bei denen zunächst
anzunehmen ist, dass sie sich beim Phasenübergang nicht ändern, also die
gleiche Nahordnung in der festen wie flüssigen/amorphen Phase haben. Daher
müssen für die untersuchte Materialklasse alle Modelle überprüft werden, die
auf der Annahme isotroper Bindungen basieren.

Wenn im Folgenden die Kristallisationstheorie vorgestellt wird, müssen diese
Besonderheiten im Auge behalten werden.

2.1.1 Thermodynamik der Phasenumwandlung

Das für den Festkörper entscheidende Potenzial ist die Freie Enthalpie G, welche von
den natürlichen Variablen Temperatur T und Druck p abhängig ist. Sie ist durch

H = U + p · V (2.1)

G = H − T · S (2.2)
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(a) (b)

Abbildung 2.1
Freie Enthalpie der amorphen, flüssigen und kristallinen Phase in Ab-

hängigkeit der Temperatur (a) und der Konfiguration (b)

definiert, wobei U , H, V und S die Innere Energie, die Enthalpie, das Volumen und
die Entropie sind. Bei konstantem Druck und konstanter Temperatur ist der Zustand
stabil, der G minimiert. Das ist, wie in Abbildung 2.1(a) dargestellt, oberhalb des
Schmelzpunktes Tm die Flüssigkeit und unterhalb davon der Kristall. Zusätzlich sind
Zustände möglich, bei denen die Freie Enthalpie ein lokales Minimum hat. Dieser Fall
ist in Abbildung 2.1(b) skizziert. Man sieht, dass es dann eine Aktivierungsbarriere
Ea gibt, die überwunden werden muss, um zum Gleichgewichtszustand zu gelangen.
Die Rate n, mit der dieser Vorgang abäuft, ist durch

n = ν · e−
Ea

kBT (2.3)

gegeben, wobei ν mit einer Versuchsfrequenz identifiziert wird. Von einem meta-
stabilen Zustand spricht man, wenn 1/n groß ist verglichen mit dem Beobachtungs-
zeit τ .

1/n À τ (2.4)

Der umgekehrte Weg von dem stabilen in den metastabilen Zustand ist thermo-
dynamisch extrem unwahrscheinlich, da auf diesem Weg die Aktivierungsbarriere
um die Energiedifferenz der beiden Phasen ∆GV – man spricht hierbei von der trei-
benden Kraft der Umwandlung – größer ist. Daher ist die Rate hin zum stabilen
Zustand immer größer als zurück, wodurch eine spontane Umwandlung entgegen
der treibenden Kraft verhindert wird.

Der amorphe Zustand kann nur durch schnelles Abkühlen aus der Schmelze er-
reicht werden. Oberhalb von Tm ist der flüssige Zustand stabil und der kristalline
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metastabil. Kühlt das System unter Tm ab, drehen sich die energetischen Verhält-
nisse um (siehe Abbildung 2.1(a)). Die jetzt unterkühlte Flüssigkeit ist nicht mehr
der stabile Zustand und das System wird gemäß Gleichung 2.3 versuchen zu kristal-
lisieren. Dieses gelingt nicht, wenn die Abkühlrate groß genug ist, um so schnell eine
Temperatur zu erreichen, bei der die Zeitskala, auf der Kristallisation stattfindet,
viel größer als die Zeitskala des Experiments ist, ohne dass auf dem Weg dorthin die
Schmelze kristallisiert.

Dieser Übergang in den amorphen Zustand ist typischerweise bei der Glasüber-
gangstemperatur Tg der Fall. Bis zum Glasübergang ist die Flüssigkeit auf der Be-
obachtungszeitskala immer im (lokalen) Gleichgewicht. Unterhalb von Tg sind die
dafür notwendigen Konfigurationsfluktuationen zu langsam. Auf der Beobachtungs-
zeitskala friert das System in einem Konfigurationszustand ein. Vergrößert man die-
sen Zeitraum, erkennt man die Relaxation in Richtung der unterkühlten Flüssigkeit.
Daher ist dies kein Phasenübergang wie die Kristallisation und Tg ist abhängig von
der Abkühlrate. Ersteres erkennt man auch daran, dass

(
∂G
∂T

)
p

= −S stetig ist. Eine

detaillierte Diskussion des Glasübergangs befindet sich am Ende von Kapitel 2.2.5.

Der amorphe Festkörper (T < Tg) kann nicht spontan kristallisieren. Dies wird
offensichtlich, wenn man bedenkt, dass sowohl den Konfigurationsfluktuationen der
unterkühlten Flüssigkeit als auch der Kristallisation Diffusionsprozesse zu Grunde
liegen. Wenn die Mobilität der Atome so weit eingeschränkt ist, dass ein Fließen
nicht mehr während der Beobachtungszeit auftritt, gilt dies erst recht für die Kris-
tallisation.

Bei der Kristallisation kommt hinzu, dass sich zunächst ein Kristallisationskeim
bilden muss. Dafür muss sich eine Oberfläche zwischen den beiden Phasen bilden, die
energetisch ungünstig ist. Erst von einem kritischen Volumen/Oberfläche-Verhältnis
an ist die Anlagerung weiterer Atome an den Kristallisationskeim energetisch vor-
teilhaft. Die Energie, die notwendig ist, um einen solchen kritischen Keim zu bilden,
muss das System durch zufällige Fluktuation aufbringen. Dieser Prozess lässt sich
ebenso durch eine Aktivierungsbarriere beschreiben.

Da kritische Keime verglichen mit den aus ihnen wachsenden Kristalliten typi-
scherweise klein sind, lässt sich die Kristallisation durch zwei verschiedene Prozesse
beschreiben: Keimbildung (auch: Nukleation) und Wachstum.

2.1.2 Nukleation

Homogene Nukleation

Die erste Beschreibung der Nukleation geht auf Volmer und Weber [34] zurück, die
die Kondensation eines übersättigten Gases untersucht haben. Dieses Konzept wurde
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später von Becker und Döring [35] erweitert. Fisher und Turnbull [36] wendeten diese
Konzepte auf den Flüssig-fest-Phasenübergang an, der in diesem Kapitel beschrieben
wird. Übersichtsartikel über Nukleation finden sich in [37,38]. Außerdem sei [39,40,
41] empfohlen.

Unterhalb von Tm ist die kristalline Phase grundsätzlich energetisch günstiger als
die flüssige/amorphe Phase. Da aber die Kristallisation ein Phasenübergang 1. Ord-
nung ist, muss die Phasenumwandlung an einem Punkt starten. Dort bildet sich eine
Grenzfläche zwischen den beiden Phasen, die Energie kostet. Ein kleines kristallines
Volumen unterhalb einer kritischen Größe ist daher selbst bei T < Tm energetisch
nicht stabil.

Um diese kritische Größe zu bestimmen, wird angenommen, dass dieses kleine
Volumen – also der (unterkritische) Keim – eine Kugel mit dem Radius r ist. Dann
lässt sich die Energie ∆Gn bestimmen, die für dessen Bildung aufgebracht werden
muss. Sie ist die Summe aus einem zum Volumen proportionalen Term, der den
Energiegewinn durch die Phasenumwandlung beschreibt, und in den folglich ∆GV

eingeht, und einem zur Oberfläche proportionalen Term, der die Grenzflächenenergie
σ enthält und der der Energie entspricht, die für die Erzeugung der Grenzfläche
aufgebracht werden muss.

∆Gn(r) =
4

3
πr3 ·∆GV + 4πr2σ (2.5)

Hierbei ist ∆GV negativ für T < Tm. Diese Funktion ist in Abbildung 2.2 aufgetra-
gen. Sie hat ein Maximum bei

rc =
2σ

∆GV

mit ∆Gc = ∆Gn(rc) =
16

3
π

σ3

∆G2
V

. (2.6)

Bis zu dieser Größe kostet das Anlagern eines weiteren Atoms an den unterkritischen
Keim Energie; für größere Keime gewinnt das System Energie. Unterkritische Keime
werden also spontan zerfallen und kritische Keime sind stabil – überkritische Keime
initiieren dagegen die Kristallisation. Bei kleinen Keimen ist die Krümmung der
Grenzfläche erheblich. Auf der Basis des Gibbs-Thomson Ansatzes [42] lässt sich
der folgende Korrekturterm entwickeln [43].

σ(r) = σ∞ ·
(

1 + 2
δ

r

)−1

(2.7)

Hierbei ist σ∞ die Grenzflächenenergie einer glatten Oberfläche und δ eine cha-
rakteristische Grenzflächendicke in der Größenordung von einigen Atomlagen. Für
typische Keimgrößen verkleinert dies die Grenzflächenenergie um bis zu 40% und
hat erheblichen Einfluss auf ∆Gc, da σ dort kubisch eingeht.
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Abbildung 2.2
Freie Enthalpie eines Keims: Die Energie ∆Gn(r) muss zur Bildung
eines (unterkritischen) Keims der Größe r aufgewendet werden. Ab
einer Größe von rc gewinnt das System durch weiteres Wachstum
Energie, unterhalb dieser kritischen Größe muss Energie dafür aufge-

wendet werden.

Volmer und Weber haben angenommen, dass sich die Verteilung der unterkriti-
schen Keime mit einer Boltzmann Statistik beschreiben lässt.

N(r) = N0 · e−
∆Gn(r)

kBT (2.8)

N(r) sei die Anzahl unterkritischer Keime mit Radius r, und N0 eine Proportio-
nalitätskonstante, die sich aus der Gesamtteilchenzahl bei der Integration über das
gesamte Volumen ergibt. Gleichung 2.8 zeigt, dass größere unterkritische Keime bis
zur kritischen Größe unwahrscheinlicher sind als kleinere. Danach nimmt ∆Gn ab
und wird sogar negativ. Die Beschreibung durch ∆Gn ist für Keime größer als rc

also nicht vernünftig. Man postuliert daher, dass alle kritischen Keime aus der Be-
schreibung herausgenommen werden und weiterhin nur durch Wachstum beschrieben
werden.

Becker und Döring haben eine Erweiterung dieses Modells vorgenommen, die
eine stationäre Verteilung der (subkritischen) Keime voraussetzt. Das hat zur Folge,
dass die Rate, mit der ein Keim um ein Atom wächst, für alle Keimgrößen gleich
ist. Weiterhin folgt daraus, dass N(r) den glatten und monoton fallenden Verlauf
annimmt, wie er in Abbildung 2.3 gezeigt ist.



2.1. KRISTALLISATIONSTHEORIE 15

Abbildung 2.3
Verteilung der (unterkritischen) Keime N in Abhängigkeit ihrer
Größe nach Volmer-Weber und Becker-Döring: Die Verteilung nach
Volmer-Weber ergibt sich aus einer bei rc abgeschnittenen Boltzmann-
Verteilung. Becker und Döring haben den Zeldovich-Faktor Γz einge-
führt. So wird N(r) bei rc stetig. Aus Gründen der Teilchenzahlerhal-

tung muss die Fläche unter beiden Kurven gleich sein.

Die statinäre Nukleationsrate ergibt sich dann zu [44]

Iss ∝ k+
rc
·
(

∆Gc

3πkBT

) 1
2

︸ ︷︷ ︸
Γz

·e−
∆Gc

kBT , (2.9)

wobei k+
rc

die Rate ist, mit der kritische Keime um ein Atom wachsen. Um diese Größe
zu bestimmen, haben Turnbull und Fisher diesen Vorgang durch Selbstdiffusion2

beschrieben [36]. Um die Grenzfläche zu überwinden, versuchen die Atome in der
flüssigen Phase mit der Versuchsfrequenz ν sich an den kritischen Keim anzulagern.
Diese Versuchsfrequenz ν (oder wenigstens die Temperaturabhängigkeit von ν) lässt
sich durch die mittlere Schwingungsenergie der Atome zu kBT/~ abschätzen. Dabei
muss die Aktivierungsbarriere für Selbstdiffusion ∆Ga überwunden werden.

k+
rc

= ν · e−
∆Ga

kBT (2.10)

2Bei ein-elementaren Flüssigkeiten kann die Kristallisation auch kollisionsbegrenzt ablaufen.
Dann ist k+

rc
proportional zur Schallgeschwindigkeit. Die Nukleationsraten sind dann typischerweise

viele Größenordnungen größer [47,48].
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Einsetzen von Gleichung 2.10 in Gleichung 2.9 liefert

Iss ∝ kBT

~
· Γz · e−

∆Ga

kBT · e−
∆Gc

kBT . (2.11)

Gemäß dieser Gleichung wird die Keimbildungsrate von zwei Exponentialtermen
dominiert. Für eine kleine Unterkühlung ist ∆GV klein, also ∆Gc groß und damit
verschwindet Iss. Für eine große Unterkühlung, also für kleine Temperaturen, nimmt
die Mobilität der Atome ab und der erste Exponentialterm wird klein.

Da die Selbstdiffusion eine schlecht zugängliche Größe ist, man aber trotzdem
die Temperaturabhängigkeit von ∆Ga berücksichtigen möchte, setzt man die Stokes-
Einstein Beziehung ein. Sie beschreibt den Zusammenhang zwischen der Viskosität
η und der Diffusion D für unterkühlte Flüssigkeiten [49,50].

D =
kBT

6πηa0

= a2
0 · ν · e−

∆Ga

kBT (2.12)

a0 ist ein charakteristischer atomarer Durchmesser. Die Stokes-Einstein-Beziehung
ist für Flüssigkeiten nur oberhalb von ca. 1,2 ·Tg gültig [51,52]. In diesem Tempera-
turbereich wird Gleichung 2.11 dann zu

Iss = I0
Γz

η
· e−

∆Gc

kBT , (2.13)

wobei der Vorfaktor I0 typischerweise Werte von 1030 − 1040 m−3s−1 annimmt und
Γz in der Größenordnung von 1/20 liegt [44]. Da sich die Viskosität zwischen Tm und
Tg um ca. zehn Größenordnungen verändert, ist sie ein sehr relevanter Parameter
für die Nukleationsrate. Sie wird daher speziell in Abschnitt 2.2.5 diskutiert.

Heterogene Nukleation

Die Aktivierungsbarriere für homogene Nukleation hängt nur von der Grenzflächen-
energie σ und der Differenz der Freien Enthalpie der beiden Phasen ∆GV ab. Daher
kann die homogene Nukleation als intrinsischer Prozess bezeichnet werden. In der
Praxis dominiert gewöhnlich die heterogene Nukleation, bei der Grenzflächen (z.B.
zum Substrat) oder Verunreinigungen eine Rolle spielen. Der kristalline Keim bildet
sich in diesem Fall nicht im Volumen, sondern lagert sich an andere Grenz- oder
Oberflächen an, wie in Abbildung 2.4(a) skizziert. So wird ein Teil der Fest-flüssig-
Grenzfläche gegen energetisch günstigere Grenzflächen getauscht.

Für den Fall, dass sich ein heterogener Keim an einer glatten Fläche wie z.B.
der Oberfläche der Schicht bildet, ist eine analytische Beschreibung möglich [53].
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(a) Bei der Bildung eines Keims an einer Grenz-
oder Oberfläche reduziert das System einen erheb-
lichen Teil der amorph-kristallin Grenzfläche. Auf
diese Art wird die Aktivierungsbarriere für die Nu-
kleation erheblich kleiner. (b) Darstellung von Gleichung 2.15

Abbildung 2.4: Veranschaulichung zur heterogenen Nukleation

Durch die Young-Beziehung ist der Zusammenhang zwischen dem Kontaktwinkel θ
des Keims an der Grenzschicht und den Grenzflächenenergien gegeben.

σfl ,a = σkr ,a + σfl ,kr · cos θ (2.14)

Dabei stehen die Indizes fl, a und kr für die (unterkühlte) flüssige Phase, die At-
mosphäre über der Schicht und den Kristall. Das Volumen eines Keims mit der Form
eines Kugelschnitts, der sich an einer Grenz- oder Oberfläche anlagert, ist um den
Faktor f(θ) < 1 und die Oberfläche um den Faktor s(θ) kleiner.

f(θ) =
1

4
(2− 3 cos θ + cos3 θ) (2.15)

s(θ) =
1

2
(1− cos θ) (2.16)

f(θ) ist in Abbildung 2.4(b) dargestellt. Daraus ergibt sich, dass auch ∆Gc um den
Faktor f(θ) kleiner ist [19, 38]. Analog zu Gleichung 2.13 lässt sich eine Nukleati-
onsrate für heterogene Nukleation aufschreiben.

Ihet
ss = I0

Γz

η
· e−

f(θ)·∆Gc

kBT (2.17)

Inkubationszeit

Die Gleichungen 2.13 und 2.17 beschreiben Nukleationsraten im Gleichgewicht. Bei
schnellem Abkühlen ist jedoch damit zu rechnen, dass die Fluktuationen im System
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Abbildung 2.5
Einfluss der Inkubationsphase auf die Nukleation: Wenn sich das Sy-
stem zu Beginn nicht im Gleichgewicht befindet, muss sich zunächst
die Boltzmannverteilung unterkritischer Keime bilden. Dadurch wird

die Nukleation um die Inkubationszeit τ verschoben.

so langsam sind, dass es sich nicht ständig im lokalen Gleichgewicht befindet. Da-
durch existiert keine Boltzmannverteilung der unterkritischen Keime gemäß Glei-
chung 2.8. Die Zeit, die das System benötigt, um nach dem Abkühlen wieder ins
Gleichgewicht zu kommen, heißt Inkubationszeit. Während dieser Zeit ist die Nu-
kleationsrate kleiner als Iss. Abbildung 2.5 zeigt den Einfluss dieses Effekts auf die
Nukleationsrate.

Eine geschlossene analytische Lösung des Problems ist nur für die beiden Grenz-
fälle t → 0 und t → ∞ möglich [54]. Außerdem muss für den Anfangszeitpunkt
N(r) = 0 angenommen werden. Näherungsweise lässt sich die Nukleationsrate in
dieser Situation durch [19]

Iτ = Iss

[
1 +

∞∑
m=1

(−1)m · e−m2t
τ

]
(2.18)

beschreiben, wobei τ die Inkubationszeit ist. Dem Summationsindex m kann keine
physikalische Bedeutung zugewiesen werden. Vernachlässigt man alle Summanden
bis auf den ersten, kann man die Bedeutung für τ ablesen.

Iτ ≈ Iss

[
1− e−

t
τ

]
(2.19)

Die Schwierigkeit der Lösung des Problems liegt in der analytischen Beschreibung
der Inkubationszeit τ . Es existieren eine Vielzahl unterschiedlicher Modelle (siehe
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[37,55]), die alle gemeinsam haben, dass

τ ∝ 1
k+

rc ·Γ2
z
∝ kB ·T

∆Gc
· e∆Ga

kBT (2.20)

gilt. Man erkennt, dass τ in erster Linie durch die Diffusion bestimmt wird und
weniger durch ∆Gc.

Die Annahme N(r) = 0 für alle r > 0 ist in Realität nie erfüllt. Es bilden
sich in der flüssigen Phase immer kleine Assoziate aus wenigen Atomen. Numeri-
sche Simulationen [56, 57] zeigen jedoch, dass obige Annahme eine gute Beschrei-
bung liefert, wenn die Größe der präexistenten Keime in der Flüssigkeit zehn Atome
nicht übersteigt. Sind größere unterkritische Keime zu Beginn des Experiments vor-
handen, kann sich die Inkubationszeit drastisch verkürzen [58]. Die Gleichgewichts-
Keimbildungsrate Iss ist dagegen vom Anfangszustand per definitionem unabhängig.

2.1.3 Wachstum

Nachdem ein Keim gebildet worden ist, wird das Anlagern weiterer Atome an diesen
Keim durch den Wachstumsprozess [59] beschrieben. Dabei liegt eine Situation wie
in Abbildung 2.1(b) vor: Für Temperaturen unterhalb des Schmelzpunkts ist die
kristalline Phase günstiger, jedoch muss eine Aktivierungsbarriere überwunden wer-
den. Mikroskopisch bedeutet dies, dass ein Atom, das die Phasengrenze überwindet,
einen Diffusionsschritt durchläuft und dabei die Energie ∆GV gewinnt.

Die Rate, mit der sich Atome an den kristallinen Keim anlagern, wird durch Glei-
chung 2.3 beschrieben. Für kleine Unterkühlungen ist der entgegengesetzte Schritt
ebenso relevant, nämlich der Zerfall eines kristallinen Keims. Dies geschieht mit der
Rate m, wie man aus Abbildung 2.1(b) ablesen kann.

m = ν · e−
Ea+∆GV

kBT (2.21)

Die Summe beider Raten beschreibt das Wachstum der Flüssig/amorph-kristallin-
Phasenfront.

Wie bei der Keimbildung kann man Ea mit der Aktivierungsbarriere für Selbst-
diffusion identifizieren. Mittels der Stokes-Einstein-Relation (Gleichung 2.12) ergibt
sich dann für die Wachstumsgeschwindigkeit der Phasenfront

vg = v0
1

η

[
1− e

−∆GV

kBT

]
, (2.22)

wobei v0 ein temperaturunabhängiger Vorfaktor ist. In der Nähe des Schmelzpunkts
ist ∆GV klein und der Term in den Klammern geht gegen Null. Für eine große
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Unterkühlung wird die treibende Kraft, also ∆GV , groß und die Temperaturab-
hängigkeit wird alleine von der Viskosität bestimmt. Für kleine Temperaturen wird
die Viskosität groß, sodass das Wachstum auch dann zum Erliegen kommt.

Dieser einfache Ansatz gilt nur, wenn der Kristallit die gleiche Zusammensetzung
hat wie seine amorphe Umgebung. In diesem Fall spricht man von grenzflächenkon-
trolliertem Wachstum. Alternativ kann Phasenseparation auftreten. Beim Wachstum
verarmt die amorphe Phase an den Elementen, die in den Kristall eingebaut werden,
so dass die Diffusionswege immer länger werden. Man spricht von diffusionskontrol-
liertem Wachstum3. Die Geschwindigkeit der Phasenfront hängt dann vom Alter der
Kristallite tk ab. Man macht dann folgenden Ansatz für den Radius des Kristalliten

r = A
√

D · tk, (2.23)

wobei A eine Konstante in der Größenordnung von Eins ist.

2.1.4 Johnson-Mehl-Avrami-Modell

In der Regel wird man Nukleation und Wachstum nicht getrennt beobachten kön-
nen. Außerdem sind Nukleationsrate und Wachstumsgeschwindigkeit experimentell
nicht einfach zugänglich. Daher ist es nötig, diese Größen auf observable Messgrößen
zurückzuführen. Für isotherme Kristallisation leistet dies das Modell von Johnson,
Mehl und Avrami [60,61,62,63], indem es die zeitliche Entwicklung des kristallinen
Anteils χ während der Kristallisation in Abhängigkeit von der Nukleations- und
Wachstumsrate ausdrückt.

Dabei macht man den Ansatz

χ(t) = 1− e
− 4π

3V0

t∫
0

I(T, t′)
(

t∫
t′

g(T,t′′)dt′′
)3

dt′

, (2.24)

wobei V0 das Probenvolumen, I(T,t) die temperatur- und zeitabhängige Nukleati-
onsrate und g(T,t) die temperatur- und zeitabhängige Wachstumsrate ist. Bei der
Integration über die Wachstumsrate wird davon ausgegangen, dass die Kristallite in
allen drei Dimensionen gleichmäßig wachsen. Im Folgenden werden zwei Sonderfälle
diskutiert:

1. Wenn die Nukleationsrate zeitlich konstant und das Wachstum grenzflächen-
kontrolliert ist, lässt sich Gleichung 2.24 vereinfachen.

χ(t) = 1− e
−4πIg3t4

3V0 (2.25)

3Es sei darauf hingewiesen, dass auch beim grenzflächenkontrollierten Wachstum ein Diffusi-
onsschritt das Wachstum begrenzt.
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2. Wenn die Nukleationsrate vernachlässigbar ist und zum Zeitpunkt t = 0 bereits
N Keime existieren, wird die Gleichung 2.24 zu

χ(t) = 1− e
−4πNg3t3

3V0 . (2.26)

Experimentelle Daten lassen sich häufig durch eine effektive Ratenkonstante k
ausdrücken, sodass

χ(t) = 1− e−k·tn (2.27)

gilt, wobei n der Avrami-Exponent ist. Wenn man die weitere Vereinfachung macht,
dass k, I und g ein Arrhenius-Verhalten wie in Gleichung 2.3 zeigen, sich also durch
Aktivierungsbarrieren Ek, EI und Eg und Versuchsfrequenzen νk, νI und νg beschrei-
ben lassen, sieht man durch Vergleich der Exponenten der Gleichungen 2.25, 2.26
und 2.27, dass

4Ek = EI + 3Eg im Fall 1 und
Ek = Eg im Fall 2

(2.28)

gelten muss. Verallgemeinert man, kann man zeigen [64,65], dass

Ek = a·EI+b·Eg

a+b
,

n = a + b und
ln(νk) = ln(νI) + b · ln(νg)

(2.29)

gilt, wobei a die Zeitabhängigkeit der Nukleation (I ∝ ta) und b die Dimensionalität
des Wachstums beschreiben.

Die hier diskutierten Annahmen treffen für Phasenwechselmedien in den we-
nigsten Fällen zu. Das liegt in erster Linie daran, dass das Johnson-Mehl-Avrami-
Modell für isotherme Umwandlungen entwickelt wurde. Außerdem lassen sich die
Nukleations- und Wachstumsraten nicht durch Arrhenius-Verhalten beschreiben, wie
in Kapitel 2.2.5 diskutiert. Das Modell hat trotzdem einen Gültigkeitsbereich, da sich
k, I und g für einen kleinen Temperaturbereich immer durch Gleichung 2.3 nähern
lassen. Damit gelten die Gleichungen 2.29 jeweils für temperaturabhängige Ei(T )
und νi(T ) bei festem T .

Ein weiteres Problem ist die Tatsache, dass im Johnson-Mehl-Avrami-Modell al-
le Effekte vernachlässigt werden, die auf die Endlichkeit des betrachteten Volumens
zurückzuführen sind. Bei dünnen Filmen lässt sich dieser Effekt durch eine Verklei-
nerung des Avrami-Exponenten um 1 anpassen [66, 67]. Wie schon im Abschnitt
2.1.2 über Nukleation diskutiert, spielt die heterogene Nukleation an Grenz- und
Oberflächen eine wichtige Rolle. Es existieren teils analytische, teils numerische Lö-
sungen für diese Problematik [68,69,70]. Eine detaillierte Diskussion der Gültigkeit
des Johnson-Mehl-Avrami-Modells befindet sich in [71].
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Eine Alternative zur klassischen Kristallisationstheorie ist die numerische Simu-
lation. Genau wie beim Johnson-Mehl-Avrami-Modell werden dabei Nukleations-
und Wachstumsraten wie in den Gleichungen 2.17 und 2.22 angenommen. Um die
Geometrie des Wachstums zu bestimmen, wird kein analytischer Ansatz gewählt,
sondern ein numerischer. Dazu wird der Raum in kleine Zellen eingeteilt, die während
der Simulation entweder aufgrund eines zufälligen Nukleationsereignisses oder durch
Wachstum von einer Nachbarzelle kristallisieren. Aus der Summe der kristallinen
Zellen lässt sich dann z.B. der kristalline Anteil am Gesamtvolumen bestimmen und
mit optischen Messungen vergleichen. Als besonders zuverlässig gilt der Vergleich
der Simulation mit Transmissions-Elektronen-Mikroskopie-Messungen [72,73,74].

2.2 Mechanische Eigenschaften

Die mechanischen Eigenschaften dünner Filme können sich von denen des Volumens
stark unterscheiden, wie schon 1858 von G. Gore beobachtet wurde [75]. Allerdings
standen erst Mitte des vorigen Jahrhunderts die Methoden zur Verfügung, um eine
systematische Untersuchung der Mechanik dünner Filme zu betreiben [76].

Die Forschung konzentriert sich auf zwei verschiedene Bereiche. Zum einen ist die
Härte und Festigkeit dünner Schichten technologisch relevant für eine Vielzahl von
Anwendungen, bei denen dünne Filme dafür benutzt werden, um die Eigenschaften
von Oberflächen zu verbessern. Zum anderen ist die Wirkung von Spannungen auf
die Eigenschaften dünner Filme von wissenschaftlichem Interesse. Dabei werden so-
wohl der Ursprung von Spannungen und deren Größe untersucht, als auch Versuche
unternommen, den Spannungszustand eines dünnen Films gezielt einzustellen.

Die für diese Arbeit relevanten Formalismen zur Beschreibung mechanischer Ei-
genschaften dünner Filme werden in diesem Kapitel vorgestellt.

2.2.1 Spannung und Dehnung

Dünne Filme stehen häufig unter mechanischer Spannung [77], insbesondere solche,
die direkt nach der Herstellung untersucht werden. Die durch die Herstellung ver-
ursachten mechanischen Spannungen heißen Depositionsspannungen. Sie variieren
zwischen 10 und 2000MPa und treten sowohl als Druck- als auch als Zugspannun-
gen auf. Vereinbarungsgemäß haben Zugspannungen positive und Druckspannungen
negative Vorzeichen.

Wenn auf einen dreidimensionalen Körper äußere Kräfte wirken, benötigt man
einen Tensor 2. Ordnung, um den Spannungszustand vollständig beschreiben zu
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Abbildung 2.6
Veranschaulichung der Einträge des Spannungstensors σ

können.

σ =




σxx τxy τxz

τyx σyy τyz

τzx τzy σzz


 (2.30)

Dabei betrachtet man einen infinitesimal kleinen Würfel am Ort ~r, wie es in Ab-
bildung 2.6 veranschaulicht ist. Die Diagonaleinträge σii beschreiben die norma-
len Spannungen in Koordinatenrichtung, während die τij die Scherspannung in j-
Richtung der Fläche mit der Normalen in i-Richtung definieren. Aus der Drehim-
pulserhaltung folgt, dass σ symmetrisch ist, ohne dass die Isotropie des Materials
vorausgesetzt worden wäre.

Die äußere Kraft, die zu diesem Spannungszustand führt, bewirkt eine Dehnung
des Körpers. Wie für die Spannung benötigt man für die vollständige Beschreibung
der Dehnung einen symmetrischen Tensor 2. Ordnung.

ε =




εxx γxy γxz

γyx εyy γyz

γzx γzy εzz


 (2.31)

Die Diagonaleinträge εii beschreiben die Dehnungen in Koordinatenrichtung und die
γij die Scherung des Körpers.
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2.2.2 Hookesches Gesetz

Der Zusammenhang von Spannung und Dehnung wird für elastische Verformungen
vom Hookeschen Gesetz beschrieben, das einen linearen Zusammenhang zwischen
der Spannung σ und der Dehnung ε fordert:

σij = cijkl · εkl (2.32)

Der Tensor c hat 81 Einträge, von denen jedoch nur 21 unabhängig sind, da σ
und ε jeweils nur 6 unabhängige Einträge besitzen. Es bietet sich daher an, die
sogenannte Voigt-Notation [78] zu benutzen, bei der statt der Tensoren 2. Ordnung
für Spannung und Dehnung jeweils eindimensionale Vektoren mit sechs Einträgen
verwendet werden.

σ =




σxx

σyy

σzz

τyz

τzx

τxy




und ε =




εxx

εyy

εzz

2 · γyz

2 · γzx

2 · γxy




(2.33)

Bei den Faktoren
”
2” der unteren drei Einträge des Dehnungsvektors handelt es sich

um eine Konvention. Durch diese Schreibweise wird Gleichung 2.32 zu

σi = cij εj. (2.34)

Je nach Symmetrie des Materials, für Kristalle also je nach Symmetrie des Gitters,
reduziert sich die Anzahl unabhängiger Einträge in c. In dem für diese Arbeit interes-
santen Fall eines isotropen Mediums, wie er z.B. für amorphes oder polykristallines
Material vorliegt, gibt es noch zwei unabhängige Komponenten.

ciso =




c11 c12 c12 0 0 0
c12 c11 c12 0 0 0
c12 c12 c11 0 0 0
0 0 0 1

2
(c11 − c12) 0 0

0 0 0 0 1
2
(c11 − c12) 0

0 0 0 0 0 1
2
(c11 − c12)




(2.35)

Anstelle dieser Formulierung der elastischen Eigenschaften werden für isotrope Me-
dien häufig das Elastizitätsmodul E, auch Youngs Modul, und die Poissonzahl ν
verwendet. Es gilt

E = c11 und (2.36)

ν = −c11

c12

. (2.37)
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Abbildung 2.7
Veranschaulichung der Platten-Dehnung: Dargestellt ist die Größe ei-
nes Quaders vor (dunkelgrau) und nach (hellgrau) der Dehnung durch
eine äußere Kraft in x-Richtung. Die durch die Einspannung bewirkte
Kraft in y-Richtung sorgt dafür, dass keine Dehnung in dieser Rich-

tung auftritt (εy = 0).

Einsetzen in die Gleichungen 2.34 und 2.35 liefert die allgemeine Form des Hooke-
schen Gesetzes für isotrope Medien und eine Veranschaulichung für E und ν.

εxx = σxx

E
− ν σyy

E
− ν σzz

E

εyy = σyy

E
− ν σxx

E
− ν σzz

E

εzz = σzz

E
− ν σxx

E
− ν σyy

E

(2.38)

Hieraus liest man ab, dass E das Verhältnis von σ und ε in einer Raumrichtung ist,
wenn in die anderen Richtungen keine Kräfte wirken. ν gibt an, wie viel der Körper
dabei in einer dazu senkrechten Richtung schrumpft.

Platten-Dehnung

Bei der in dieser Arbeit benutzten Methode zur Messung mechanischer Eigenschaf-
ten ist die Dehnung in eine Richtung immer Null, also εyy = 0. Diese sei im Folgenden
immer die y-Richtung. Diese in Abbildung 2.7 dargestellte Geometrie muss von dem
Fall biaxialer Spannung unterschieden werden, da bei der Platten-Dehnung durch-
aus Spannungen in allen Raumrichtungen auftreten können. Biaxiale Spannungen
werden im Zusammenhang mit thermischen Spannungen weiter unten diskutiert.
Zusammen mit der zweiten Gleichung von 2.38 liefert εyy = 0:

σyy = ν · (σxx + σzz). (2.39)

Einsetzen in die anderen Gleichungen von 2.38 führt zu

εxx =
1− ν2

E
·
(

σxx − ν

1− ν
σzz

)
und (2.40)



26 KAPITEL 2. GRUNDLAGEN

εzz =
1− ν2

E
·
(

σzz − ν

1− ν
σxx

)
. (2.41)

Das Verhältnis zwischen Spannung und Dehnung ohne Krafteinwirkung in senkrech-
ter Richtung

Ypl =
E

1− ν2
(2.42)

wird Platten-Dehnungs-Modul genannt.

2.2.3 Thermische Spannung

Da sich dünne Filme in der Regel auf einem Substrat befinden, also nicht frei ih-
re Form ändern können, führt unterschiedlich starke thermische Expansion unter-
schiedlicher Materialien zu mechanischen Spannungen. Diese Spannung wirkt nur in
lateraler Richtung, da der Film in z-Richtung frei expandieren kann. Mit

σzz = 0,
ε = εxx = εyy und
σ = σxx = σyy

(2.43)

wird Gleichung 2.38 zu

σ =
E

1− ν
· ε. (2.44)

Yf = E
1−ν

wird Biaxialmodul des Films genannt, weil Gleichung 2.43 einen biaxialen
Spannungszustand beschreibt.

Aufgrund der unterschiedlichen Expansionskoeffizienten von Substrat (αs) und
Film (αf ) kommt es bei einer Temperaturänderung ∆T zu einer Dehnung

ε = (αs − αf ) ·∆T (2.45)

des Films, die im elastischen Fall zur Spannung

σ = Yf · (αs − αf ) ·∆T (2.46)

führt.

2.2.4 Plastische Deformationen

Solange die mechanischen Spannungen innerhalb des elastischen Bereichs liegen, ist
der Dehnungsprozess reversibel. Wird der Film weiter gedehnt, beginnt er zu fließen.
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Abbildung 2.8
Typische Spannungs-Dehnungs-Kurve für einen Festkörper: Im elasti-
schen Bereich sind Spannung und Dehnung proportional (Hookesches
Gesetz); oberhalb fließt der Film und entzieht sich so weiterer Be-
lastung. Würde man weiter belasten, käme es zum Reißen. In dem
abgebildeten Fall wurde der Film wieder entlastet. Man sieht, dass

durch das Fließen die Spannung ∆σ0 abgebaut wurde.

Eine typische Belastungs-Entlastungs-Kurve ist in Abbildung 2.8 zu sehen. Zu Be-
ginn befindet sich der Film unter der Spannung σ0, die von der Deposition herrührt.
Bis zur Spannung σy dehnt sich der Film elastisch, danach fließt er. Während des
Fließens wird die Spannung ∆σ0 abgebaut, so dass die Spannung ohne Dehnung
nach der Belastung kleiner ist als vorher.

Dieses durch Spannung über dem elastischen Bereich hervorgerufene Fließen ist
zeitunabhängig, d.h. es ist nicht von der Dehnrate abhängig. Mikroskopisch kann
man diese Form der plastischen Deformation mit Gleiten von Versetzungen identifi-
zieren. Zeitabhängiges Fließen kann mikroskopisch sowohl durch Gleiten und Anni-
hilation von Versetzungen als auch durch Diffusionsprozesse hervorgerufen sein.

Während für Kristalle Mechanismen dominant sind, bei denen entweder Verset-
zungen gleiten oder Atome entlang Korngrenzen diffundieren, spielt bei amorphen
Materialien viskoses Fließen die Hauptrolle. Da im Rahmen dieser Arbeit ausschließ-
lich plastische Eigenschaften von amorphen Filmen untersucht wurden, wird die
Viskosität im nächsten Unterkapitel gesondert diskutiert, während für alle anderen
Mechanismen plastischer Deformation auf [79,80,81,82] verwiesen sei.
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2.2.5 Viskosität

Viskoses Fließen ist die Relaxation mechanischer Spannung gegen Null. Die Visko-
sität η, die ausgeschrieben Scherviskosität heißt, ist durch das Verhältnis von ange-
legter Scherspannung τ und der dadurch hervorgerufenen Scherdehnrate γ̇ definiert.

η =
τ

γ̇
(2.47)

Typischerweise hat die Viskosität am Glasübergang einer unterkühlten Flüssigkeit
einen Wert in der Größenordnung von 1012 Pa s [83]. Gemäß Gleichung 2.47 ist die
Dehnrate bei einer Spannung von 1MPa also nur 10−6/s. Dieser Widerstand, den
ein Glas einer äußeren Spannung entgegenbringt, variiert drastisch mit der Tem-
peratur. Typische Werte für die Viskosität bei Raumtemperatur sind 0,890mPa s
für Wasser, 1,526mPa s für Quecksilber und 809mPa s für Triethanolamin [84, 85].
Materialien mit größeren Werten für η sind z.B. Honig, der bei 20◦C eine Viskosi-
tät von 100Pa s hat, oder Pech mit einer Viskosität von 3 · 107 Pa s [86]. Amorphe
Phasenwechselmedien haben bei Raumtemperatur Viskositäten zwischen 1012 und
1015 Pa s.

Zusammenhang zwischen Spannung und Viskosität

In dieser Arbeit wird die Viskosität unter der Nebenbedingung konstanter Dehnung
gemessen. Dazu wird die äußere Spannung geregelt. Das kompensiert den Span-
nungsabfall aufgrund des Fließprozesses, so dass sich die Dehnung durch das Fließen
nicht ändert. In diesem Fall gilt

ε = εel + εpl = const oder (2.48)

ε̇ = ε̇el + ε̇pl = 0, (2.49)

wobei εel der elastische und εpl der plastische Anteil der Dehnung ε sein soll. Während
man den elastischen Anteil für den Fall von Platten-Dehnung durch das Hookesche
Gesetz ausdrücken kann

ε̇el =
σ̇

Ypl

(2.50)

(vergleiche Abschnitt 2.2.2), wird für die Ableitung des plastischen Anteils die Fließ-
bedingung nach Mise für isotrophe Körper gewählt [87]. Eine Formulierung davon,
die nicht nicht von der Wahl des Koordinatensystems abhängt, sind equivalente
Koordinaten [80].

σeq =

{
1

2

[
(σyy − σzz)

2 + (σzz − σxx)
2 + (σxx − σyy)

2
]

(2.51)
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+3(τ 2
yz + τ 2

xz + τ 2
xy)

} 1
2

ε̇eq =

{
2

9

[
(ε̇yy − ε̇zz)

2 + (ε̇zz − ε̇xx)
2 + (ε̇xx − ε̇yy)

2
]

(2.52)

+
1

3
(γ̇2

yz + γ̇2
xz + γ̇2

xy)

} 1
2

Als nächster Schritt müssen Spannung und Dehnung für den Fall der uniaxialen
Spannung, wie in der vorliegenden Arbeit verwendet, und für den Fall einer Scher-
spannung wie in Gleichung 2.47 in diesen Koordinaten ausgedrückt werden.

• Uniaxiale Spannung:
Wenn in x-Richtung die Spannung σ = σxx ausgeübt wird, gilt für den Fall
der Plattendehnung (ε̇yy = 0)

ε̇eq = ε̇xx.

Im einfachsten Fall setzt man Volumenerhaltung voraus:

ε̇zz = −ε̇xx

Alle anderen Einträge der Spannungs- und Dehnungstensoren sind gleich null.
Einsetzen in Gleichungen 2.51 und 2.52 liefert

σeq = σ

und

ε̇eq =
2√
3
· ε̇.

• Scherung:
Bei einer reinen Scherspannung ist τ = τxy und analog gilt für eine reine
Scherung γ̇ = γ̇xy. Alle anderen Komponenten von σ und ε̇ sind wieder gleich
null. In diesem Fall gilt

σeq =
√

3 · τ
und

ε̇eq =
1√
3
· γ̇.

Einsetzen dieser Gleichungen ineinander und in Gleichung 2.47 liefert

η = τ
γ̇

= σeq

3ε̇eq
= σ

2
√

3·ε̇
⇔ ε̇ = σ

2
√

3·η .
(2.53)
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Abbildung 2.9
Viskositätsmessung an AgIn-Sb2Te bei 70◦C: Die Viskosität ist ent-
gegengesetzt proportional zur Steigung der Kurve gemäß Gleichung
2.55. Sie steigt während der Messung um mehr als eine Größenord-
nung durch strukturelle Relaxationen. Die blaue Linie ist ein Fit mit
Gleichung 2.69 unter Annahme von Zweidefektprozessen und die ro-
te Linie ein Fit unter Annahme von Eindefektprozessen (Gleichung

2.136a aus [79]).

Zusammen mit Gleichungen 2.50 und 2.49 erhält man eine Beschreibung des viskosen
Fließens im Plattendehnungsfall bei uniaxialer Spannung.

σ

2
√

3 · η +
σ̇

Ypl

= 0 (2.54)

Die Lösung dieser Gleichung lässt dann von der Zeitabhängigkeit der Spannung σ(t)
auf die Zeitabhängigkeit der Viskosität η(t) schließen.

Zeitabhängigkeit der Viskosität

Im einfachsten Fall ist die Viskosität zeitunabhängig (η(t) = η0). Dann ist die Lösung
von Gleichung 2.54

σ(t) = σ0 · e−
Ypl

2
√

3η0
· t

. (2.55)



2.2. MECHANISCHE EIGENSCHAFTEN 31

Abbildung 2.9 zeigt eine typische Messkurve, die im Rahmen dieser Arbeit aufgenom-
men wurde. Man sieht, dass eine zeitlich konstante Viskosität keine gute Näherung
ist. Während dieser Messung steigt die Viskosität um mehr als eine Größenordnung
an.

Um diese Zeitabhängigkeit zu verstehen, wird zunächst ein elementares Modell
der Viskosität vorgestellt. Mikroskopisch geschieht viskoses Fließen durch atomares
Umordnen an Defekten. Diese Umordung kann eine Propagation des Defekts oder
eine Defektannihilation sein. Im Fall von kovalent gebundenen Systemen sind diese
Defekte typischerweise ungesättigte Bindungen [88,89,90]. Die Scherrate γ̇, die durch
eine Scherspannung τ hervorgerufen wird, ist proportional zur Defektdichte nf [91,
93].

γ̇ = ωf · γ0 · V0 · nf (2.56)

Dabei ist ωf die Frequenz, mit der sich der Defektzustand verändert, γ0 die durch
die Umordnung des Defekts hervorgerufene lokale Scherung, und V0 das Volumen
des Defekts. Man macht für die thermisch aktivierte Frequenz ωf einen Separations-
ansatz in einen vom Spannungszustand unabhängigen Anteil kf und einen von der
Spannung abhängigen Anteil β(τ).

ωf = kf · β(τ) (2.57)

Für kf macht man den Ansatz

kf = k0
f · e−

Qiso

kB T , (2.58)

wobei Qiso die Aktivierungsbarriere für den viskosen Umordnungsprozess ohne eine
Änderung des strukturellen Mikrozustands ist. β(τ) berücksichtigt, dass die Raten
vom und zum spannungsfreien Zustand unterschiedlich sind. Dadurch ergibt sich
[91,92]

ωf = kf · sinh

(
γ0 · V0 · τ

kB T

)
. (2.59)

Einsetzen in Gleichung 2.56 und Vergleich mit Gleichung 2.47 liefert für kleine Scher-
spannungen (sinh(x) ≈ x):

η =
kB T

(γ0 · V0)2 · kf · nf

=
kB T

(γ0 · V0)2 · k0
f · nf

· e
Qiso
kB T . (2.60)

Flüssigkeiten, für die diese Näherung gilt, bei denen also die Viskosität nicht von
der Scherspannung abhängt, heißen newtonsche Flüssigkeiten.

Während des Fließens kommt es zur Annihilierung von Defekten. Dadurch ver-
ändert sich die Defektdichte und somit auch die Viskosität mit der Zeit. Man un-
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terscheidet zwischen Annihilierungsprozessen, bei denen ein oder zwei Defekte ver-
nichtet werden. Zur Beschreibung macht man folgenden Ansatz [93,94,95,96]:

ṅf,1 = −kn,1 · (nf,1 − neq) bei Eindefektprozessen
ṅf,2 = −kn,2 · (nf,2 − neq)

2 bei Zweidefektprozessen
(2.61)

Hierbei ist neq die Gleichgewichtsdefektdichte und kn,i eine Ratenkonstante, die mit
der Barriere Qrel thermisch aktiviert ist. Mikroskopisch beschreibt Qrel die Aktivie-
rungsbarriere für die Vernichtung eines Defekts.

kn,i = k0
n,i · e−

Qrel

kB T (2.62)

Typischerweise werden Zweidefektprozesse beobachtet [91]. Während bei Metallen
in der Regeln ein Bereich lokal niedrigerer Dichte mit einem Bereich lokal höherer
Dichte annihiliert4, wird für kovalente Systeme die Rekombination zweier ungesät-
tigter Bindungen angenommen. Ein Beispiel für die Annihilierung eines einzelnen
Defekts ist die Diffusion einer Versetzung an eine Korngrenze oder Grenzfläche. Um
einen Ausdruck für die Defektdichte zu erhalten, werden Gleichungen 2.61 exakt
gelöst:

nf,1(t) = neq + (n0 − neq) · e−kn,1·t und

nf,2(t) = n0+kn,2 neq(n0−neq)·t
1+kn,2(n0−neq)·t

(2.63)

Dabei wurde die Defektkonzentration für t = 0 mit n0 = nf,i(0) abgekürzt. Für
Temperaturen weit unterhalb der Glasübergangstemperatur Tg ist die Defektdichte
viel größer als die Gleichgewichtsdefektdichte (nf,i À neq). Für diesen Fall ist die
Lösung der Gleichungen 2.61

nf,1(t) ≈ n0 · e−kn,1·t und
nf,2(t) ≈ n0

1+n0 kn,2 t
.

(2.64)

Einsetzen der Gleichungen 2.63 bzw. 2.64 in Gleichung 2.60 liefert die Zeitabhän-
gigkeit der Viskosität.

η1(t) = ηeq

1+
(

ηeq
η0
−1

)
·e−kn,1·t

η2(t) =

(
ηeq−η0

ηeq

)
·kn,2·t+η0

1+

(
ηeq−η0

η2
eq

)
·kn,2·t

(aus Gleichung 2.63) (2.65)

Folglich gilt

(a) η1(t) ≈ η0 · ekn,1·t,
(b) η2(t) ≈ η0 + n0 η0 kn,2 · t = η0 + kb · t,

(aus Gleichung 2.64)
mit kb = n0 η0 kn,2

(2.66)

4In Kristallen spricht man von einem Frenkel-Paar, womit eine Leerstelle und ein Zwischengit-
terplatz gemeint ist.
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wobei ηeq und η0 die Viskosität im Gleichgewicht bzw. bei t = 0 sind. Gleichsetzen
von Gleichung 2.66(b) mit Gleichung 2.60 und Einsetzen der Gleichungen 2.64 und
2.62 liefert

kb =
kB T

(γ0 V0)2

k0
n,2

k0
f︸ ︷︷ ︸

k0
b

e
Qiso−Qrel

kB T . (2.67)

Für Temperaturen weit unterhalb von Tg verhält sich die Viskosität für Zweidefekt-
prozesse also wie

η(t) = η0 + k0
b e

Qiso−Qrel
kB T · t. (2.68)

Mit dieser Zeitabhängigkeit ist die Lösung von Gleichung 2.54

ln

(
σ

σ0

)
= − Ypl

2
√

3 kb

ln

(
1 +

kb

η0

· t
)

. (2.69)

In Abbildung 2.9 sind die experimentellen Daten mit dieser Gleichung angepasst
(blaue Linie). Zum Vergleich ist auch ein Fit für die Viskosität bei Annahme eines
Eindefektprozesses eingetragen. Die Werte für R2 betragen 0,9999 für den Zwei-
defektprozess und 0,98 für den Eindefektprozess. Die gute Übereinstimmung mit
Gleichung 2.69 beweist, dass es sich wie angenommen um einen Zweidefektprozess
handelt.

Temperaturabhängigkeit der Viskosität

Gleichung 2.68 beschreibt die Temperaturabhängigkeit der Viskosität (siehe Abbil-
dung 2.10) für Temperaturen unterhalb des Glasübergangs. Die Zeitabhängigkeit
beschreibt die strukturelle Relaxation in Richtung der Gleichgewichtsviskosität ηeq.
Auf einer so kurzen Zeitskala, auf der der zeitabhängige Term keine Rolle spielt, zeigt
die Viskosität ein Arrhenius-Verhalten. Das lässt sich dadurch erklären, dass der
amorphe Festkörper in einem Konfigurationszustand

”
gefangen” ist. Eine Umord-

nung dieses Isokonfigurationszustands erfordert immer die Überwindung der Ener-
giebarriere Qiso.

Der Wert der Viskosität zu Beginn des Experiments η0 hängt für Temperaturen
unterhalb der Glasübergangstemperatur Tg stark von der Vergangenheit der Probe
ab, wie von Gleichung 2.68 beschrieben. Dagegen nimmt die unterkühlte Flüssigkeit
oberhalb von Tg immer den Gleichgewichtswert ηeq(T ) an. Bei der Beschreibung
dieses Gleichgewichtswerts unterscheidet man zwischen starken und fragilen glasbil-
denden Flüssigkeiten. Die Atome oder Moleküle starker glasbildender Flüssigkeiten
sind in mindestens drei Freiheitsgraden eingeschränkt, wodurch ein starres Netzwerk
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Abbildung 2.10
Schematische Darstellung der Temperaturabhängigkeit der Viskosi-
tät: Zwischen Tg und Tm wird die Viskosität von der Vogel-Fulcher-
Gleichung beschrieben. Je ausgeprägter die Abweichung von einem
einfachen exponentiellen Verhalten, desto fragiler ist der Glasbildner.
Bei ca. 1012 Pa s findet der Glasübergang in die amorphe Phase statt.
Unterhalb Tg beschreibt ein Arrhenius-Verhalten die Viskosität. Es
sind jeweils für schnelle und langsame Raten Abkühl- (gestrichelt)

und Heizpfade (gepunktet) eingetragen.

entsteht. Die Temperaturabhängigkeit der Viskosität einer starken glasbildenden
Flüssigkeit ist arrhenisch.

Wenn die Atome oder Moleküle durch weniger als drei Freiheitsgrade einge-
schränkt sind, spricht man von einer fragilen Flüssigkeit. Wenn <r> die mittlere
Anzahl Bindungen pro Atom oder Molekül in der Flüssigkeit ist, wird theoretisch
bei <rc> = 2,4 der Übergang von einer fragilen zu einer starken Flüssigkeit erwar-
tet [97,98,99,100].

Dadurch, dass bei fragilen glasbildenden Flüssigkeiten die Atome oder Moleküle
der Flüssigkeit durchschnittlich weniger als 2,4 Bindungspartner haben, bilden sich
unterdefinierte Netzwerke. Ein solcher zusammenhängender Bereich wird Assoziat
genannt. Die Größe dieser Assoziate wird durch eine Boltzmann-Statistik beschrie-
ben. Sie nimmt mit abnehmender Temperatur demnach exponentiell zu. Dadurch
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werden Umordnungsprozesse energetisch immer aufwändiger, was zu einer Vergrö-
ßerung der Aktivierungsbarriere führt [25]. Dieses wird durch die empirische Vogel-
Fulcher-Gleichung [89,101,102],

ηeq(T ) = η∞ · e
A

T−T0 , (2.70)

modelliert, wobei η∞ und A Konstanten sind, und T0 in der Nähe der Kauzmann-
Temperatur Tk [103] liegt. Bei der Kauzmann-Temperatur Tk ist die unterkühlte
Flüssigkeit perfekt geordnet. Es gibt dann folglich keine Defekte und ein viskoses
Fließen ist durch die Umordnung einzelner Assoziate nicht mehr möglich; die Gleich-
gewichtsviskosität divergiert. In guter Näherung kann man für T0 auch die Glasüber-
gangstemperatur einsetzen [104,105]. Die Ausprägung des Vogel-Fulcher-Verhaltens
hängt vom Grad der Vernetzung ab. Je kleiner die Vernetzung ist, desto fragiler ist
eine glasbildende Flüssigkeit.

Für Se-reiche Legierungen konnte nachgewiesen werden, dass sich beim Abkühlen
auch oberhalb von Tm polymerartige Se-Ketten bilden. Viskositätsmessungen an mit
Te-, Sb- und Ge-dotiertem Se beweisen, dass sich solche Assoziate bilden. Während
die Dotierung mit Te zu einer leicht kleineren Viskosität führt, weil die Bindungs-
energie von Se-Te etwas kleiner ist als die von Se-Se und so Schwachstellen in die
Se-Ketten eingebaut werden, erhöht sich die Viskosität drastisch mit zunehmender
Sb- und Ge-Dotierung. Es zeigt sich, dass der Effekt der Ge-Dotierung größer ist
als der der Sb-Dotierung. Dieses Verhalten wird verständlich, wenn man bedenkt,
dass Sb und Ge drei bzw. vier Bindungen eingehen und so netzwerkartige Assoziate
entstehen, die den Scherspannungen entgegen wirken [106].

Die Bildung solcher Assoziate wurde auch für Te-Legierungen nachgewiesen [107,
108]. Jedoch zeigt sich, dass bei einigen Te-Legierungen der Übergang von fragil zu
stark erst bei <rc>= 2,67 auftritt [109].

In Abbildung 2.10 ist der Viskositätsverlauf für schnelles und langsames Abküh-
len für T < Tm eingetragen. In beiden Fällen folgt die Viskosität bei einem Ausblei-
ben der Kristallisation (siehe Kapitel 2.1) der Vogel-Fulcher-Gleichung (2.70). Da
die Größe der sich bildenden Assoziate exponentiell zunimmt, muss sich das System
während des Abkühlens ständig umordnen. Mit der Viskosität nimmt auch die Re-
laxationszeit in den Gleichgewichtszustand ηeq während des Abkühlens zu. Ab der
Glasübergangstemperatur Tg kühlt das System schneller ab als eine Relaxation mög-
lich ist. Man spricht dann nicht mehr von einer unterkühlten Flüssigkeit, sondern
von einem amorphen Festkörper oder dem Glaszustand. Tg ist von der Abkühlrate
abhängig. Bei Tg hat die Viskosität einen Wert von ca. 1012 Pa s.

In einem typischen Experiment wird bis weit unterhalb von Tg abgekühlt. Dann
erfolgt die Relaxation in Richtung des Gleichgewichts sehr viel langsamer als die
Dauer des Experiments, so dass das System scheinbar seinen Strukturzustand nicht
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mehr ändert. Vergrößert man den Beobachtungszeitraum, erkennt man die struktu-
relle Relaxation gemäß Gleichung 2.68, wie in Abbildung 2.10 durch vertikale Pfeile
angedeutet ist.

2.3 Materialabhängigkeit

In den vorigen zwei Unterkapiteln wurde die Temperaturabhängigkeit der Kristalli-
sationskinetik und der Viskosität für eine einzelne Legierung diskutiert. Die Materi-
aleigenschaften gehen durch Materialkonstanten in die analytische Beschreibung ein.
Um verschiedene Materialien vergleichen zu können, soll in diesem Unterkapitel die
Abhängigkeit der Phasenumwandlung von diesen Materialgrößen diskutiert werden.

In den für die Phasenumwandlung wichtigen Gleichungen (siehe 2.9, 2.12, 2.20,
2.22, 2.68 und 2.70) sind eine Vielzahl unterschiedlicher Materialkonstanten ent-
halten, von denen in diesem Unterkapitel der Schmelzpunkt Tm und die Glasüber-
gangstemperatur Tg im Vordergrund stehen. Da viele Materialeigenschaften mit Tm

skalieren, wie z.B. die Kohäsionsenergie, wird im Folgenden statt der Temperatur T
die reduzierte Temperatur Tr = T/Tm und statt Tg die reduzierte Glasübergangs-
temperatur Tgr = Tg/Tm benutzt.

Um die Nukleations- und Wachstumrate in diesen Größen ausdrücken zu können,
müssen zunächst ∆GV und ∆Gc berechnet werden. Dazu wird ∆GV linear genähert,

∆GV = ∆Hf
Tm − T

Tm

= ∆Hf (1− Tr), (2.71)

wobei ∆Hf die Schmelzwärme ist. Wenn man dieses in Gleichung 2.6 einsetzt, ergibt
sich für ∆Gc

∆Gc =
16

3
π

σ3

∆H2
f (1− Tr)2

. (2.72)

Die Freie Grenzflächenenthalpie besitzt einen enthalpischen und einen entropischen
Beitrag.

σ = Hσ + SσT (2.73)

Wenn man annimmt, dass der entropische Beitrag zur Grenzflächenenergie vernach-
lässigbar ist, weil die Nahordnung der beiden Phasen ähnlich ist, ist es sinnvoll den
enthalpischen Beitrag auf ∆Hf zu normieren,

3
√

α =
σ · V

2
3

0

∆Hf

, (2.74)
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wobei V0 das atomare Volumen ist, das an dieser Stelle eingefügt wird, um eine
einheitliche Normierung aller Energie-Größen auf ein Atom zu erreichen. Dadurch
ist 3
√

α ein einheitenloses Maß für die Grenzflächenenergie.

Die Annahme, dass Sσ vernachlässigbar ist, ist legitim, weil bei den kovalent ge-
bundenen Phasenwechselmedien sowohl in der flüssigen als auch in der festen Phase
gerichtete Bindungen vorliegen, welche die Positionen der nächsten Nachbarn festle-
gen. Jedoch kann es durchaus geschehen, dass in den beiden Phasen unterschiedliche
elektronische Konfigurationen mit unterschiedlichen Orbitalgeometrien auftreten. In
diesem Fall kann es sein, dass der flüssigen Phase die Nahordung der festen Phasen
aufgeprägt wird und so ein nicht vernachlässigbarer entropischer Beitrag zur Freien
Grenzflächenenthalpie auftritt.

Weiterhin bietet es sich an, ∆Sf , bzw. ∆Hf/Tm auf kB zu normieren.

β =
∆Hf

kB Tm

=
∆Sf

kB

(2.75)

Einsetzen von α und β in Gleichung 2.13 und Gleichung 2.22 liefert zusammen mit
Gleichung 2.70

Iss =
I0 Γz

η0

· e−
A/Tm

Tr−Tgr · e−
16
3

π α β

Tr (1−Tr)2 , (2.76)

vg =
v0

η0

· e−
A/Tm

Tr−Tgr ·
[
1− e

−β
(

1
Tr
− 1

)]
. (2.77)

In Abbildung 2.11 sind diese beiden Funktionen in willkürlichen Einheiten darge-
stellt. Dabei wurden folgende Werte angenommen [44,105,110]:

A

kB Tm

= 2, α = 0,08, β = 2,4. (2.78)

In der Abbildung wird für die Glasübergangstemperatur Tgr = 0,5 und jeweils 2%
und 4% größere und kleinere Werte angenommen. Für Phasenwechselmedien liegt
Tgr typischerweise zwischen 0,45 und 0,55. Man erkennt anhand der Abbildung, dass
eine Variation von Tgr auf die beiden Raten eine sehr unterschiedliche Wirkung hat.
Bei der Wachstumsrate verändert sich in der Nähe des Maximums wenig. Dafür
wird – genau wie bei der Nukleationsrate – der Bereich großer Raten auf der Seite
kleiner Temperaturen verkürzt, wenn Tgr größer wird. Im Gegensatz dazu ändert
sich die Nukleationsrate stark mit Tgr . Wenn sich Tgr um 2% vergrößert, nimmt die
maximale Nukleationsrate ca. um den Faktor 4 zu.

Diese unterschiedliche Temperaturabhängigkeit von Nukleations- und Wachs-
tumsrate führt zu unterschiedlichen Effekten bei einem typischen Experiment bei
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Abbildung 2.11
Nukleationsrate (Gleichung 2.76) und Wachstumsrate (Gleichung
2.77) in Abhängigkeit von Tr für verschiedene Werte von Tgr = 0,48;
0,49 (gepunktete Linien); 0,50 (durchgezogene Linie); 0,51; 0,52 (ge-

strichelte Linien)

Tgr < Tr < 1. Dadurch, dass die Wachstumsrate nur wenig von Tgr abhängt und
über einen großen Temperaturbereich annähernd konstant ist, erwartet man keine
großen Schwankungen in der Wachstumsrate verschiedener Materialien. Eventuelle
Unterschiede zwischen verschiedenen Materialien sind nicht mit einer Abhängigkeit
von Tgr zu korrelieren. Bei der Nukleationsrate ist genau mit dem Gegenteil zu
rechnen. Durchläuft ein Experiment den Temperaturbereich zwischen Tr = Tgr und
Tr = 1, werden bei Materialien, die sich in ihren Werten für Tgr um einige Prozent
unterscheiden, deutlich unterschiedlich viele Keime gebildet.

Da die verwendeten Materialien bei Heizraten in der Größenordnung von 1K/min
vor dem Glasübergang bei Tg kristallisieren, ist Tg keine zugängliche Messgröße [45].
Daher wird Tg durch die Kristallisationstemperatur Tχ abgeschätzt, wie sie z.B.
durch die Messung des elektrischen Widerstands während des Heizens gemessen
werden kann [46].
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Mit Hilfe des vorgestellten Ansatzes können unterschiedliche Kristallisationsme-
chanismen identifiziert werden, bei denen große und kleine Nukleationsraten von
Bedeutung sind. Eine detaillierte Diskussion folgt in Abschnitt 3.2.4.

2.4 Zusammenfassung

Bei der optischen Datenspeicherung auf der Basis von Phasenwechselmedien wer-
den Informationen digital durch die reversible Veränderung des Strukturzustands
gespeichert. Dabei ist die Kristallisation submikrometergroßer Bereiche der zeitlich
begrenzende Schritt. Da die kritischen Keime verglichen mit den aus ihnen wach-
senden Kristalliten typischerweise sehr klein sind, lässt sich die Kristallisation durch
Keimbildung und anschließendes Wachstum beschreiben. Für isotherme Kristallisa-
tion liefert das Johnson-Mehl-Avrami-Modell die Zeitabhängigkeit des kristallinen
Anteils in Abhängigkeit der Keimbildungs- und Wachstumsraten. Für (unterkühl-
te) Flüssigkeiten gilt die Stokes-Einstein-Gleichung, die einen invers-proportionalen
Zusammenhang zwischen der Diffusion und der Viskosität herstellt. Da die Kris-
tallisation sich mikroskopisch durch Diffusionsschritte darstellen lässt, bietet sich
die Messung der Viskosität an, um die Aktivierungsbarriere für Selbstdiffusion zu
bestimmen.
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Kapitel 3

Methoden

Um die Kinetik der Phasenumwandlung auf den beiden Zeitskalen zu charakteri-
sieren, werden zwei unterschiedliche Methoden verwendet, die in diesem Kapitel
vorgestellt werden. Nach einer kurzen Erläuterung der Probenpräparation wird zu-
nächst der Fernfeldmessplatz erläutert, mit dessen Hilfe die Phasenumwandlung auf
der Nanosekunden-Zeitskala induziert und beobachtet wurde. Im letzten Teil dieses
Kapitels wird die Messung mechanischer Eigenschaften, und damit auch die Messung
der Viskosität, auf der Minuten-Zeitskala mit Hilfe des Bulge-Testers vorgestellt.

Mit klassischen Abkühlexperimenten, wie z.B. Abschrecken in Wasser, sind nur
kleine Abkühlraten von 103–104 K/s zugänglich [104]. Damit ist es unmöglich, die
Legierungen der untersuchten Materialklasse zu amorphisieren. Phasenwechselmate-
rialien auf Basis von Tellur sind schlechte Glasbildner; es handelt sich geradezu um
Materialien, die extrem leicht kristallisieren. Bei Temperaturen um 3/4 Tm kristalli-
sieren dünne Filme typischerweise auf der Nanosekunden-Zeitskala. Dadurch ergibt
sich das Problem, dass die Zeitauflösung eines Experiments, bei dem der Kristallisa-
tionsvorgang untersucht werden soll, 1 ns oder besser sein muss. Dadurch scheiden
sehr viele Methoden aus.

Ein nicht ganz unproblematischer Ausweg ist die Verringerung der Temperatur,
bei der das Experiment stattfindet. Da sich die Phasenumwandlung durch Boltz-
mannstatistiken beschreiben lässt, verkleinert sich die Wahrscheinlichkeit der Mikro-
prozesse mit sinkender Temperatur exponentiell. Dadurch verläuft die Phasenum-
wandlung bei 1/2 Tm um mehr als zehn Größenordnungen langsamer als bei 3/4 Tm.
Die Umwandlung wird auf der Minutenskala beobachtbar und wesentlich mehr ex-
perimentelle Methoden stehen zur Verfügung.

Ein Blick auf die Abbildungen 2.1(a) und 2.10 zeigt jedoch die Problematik auf.
Für die Temperaturabhängigkeit der Aktivierungsbarrieren werden nur einfache Nä-
herungen gemacht (siehe z.B. Gleichung 2.71), die nur für begrenzte Temperatur-

41
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bereiche gelten. Das hat zur Folge, dass kein einfacher Schluss von Messungen bei
1/2 Tm auf die Kinetik und die Mechanismen der Phasenumwandlung bei 3/4 Tm

möglich ist. Dieses wird besonders deutlich bei der Diskussion der Temperaturab-
hängigkeit der Viskosität (siehe Abschnitt 2.2.5).

3.1 Probenpräparation

Die untersuchten Proben wurden alle durch Sputterdeposition hergestellt. Als Sub-
strate wurden entweder 20x20mm2 große Glas- oder Siliziumstücke oder Membranen
aus SiN verwendet. Die Herstellung der Membranen wird in Abschnitt 3.3 erläutert.

Sputterdeposition

Bei der Sputterdeposition werden Argonionen in einem elektrischen Feld in Richtung
des Targets beschleunigt. Dieser Ionenbeschuss löst Atome des Targets ab, die sich
dann auf dem gegenüberliegend platzierten Substrat niederschlagen. So entstehen
dünne Filme aus der Legierung des Targetmaterials. Es wurden grundsätzlich Le-
gierungstargets verwendet, die die gewünschte Stöchiometrie aufweisen. Bei einem
Hintergrunddruck von 2 · 10−7 mbar und einem Argonpartialdruck von 5 · 10−3 mbar
beträgt die Depositionsrate typischerweise 5 nm/s. Eine detaillierte Beschreibung
der verwendeten Anlage befindet sich in [111].

Makroskospische Probencharakterisierung

Die hergestellten Proben sind in der Regel amorph. Durch Erhitzen in einem Röhren-
ofen können sie in den kristallinen Zustand überführt werden. Typischerweise werden
die Proben zum Kristallisieren für 10Minuten bei 200◦C angelassen. Um die Struk-
tur der Proben zu analysieren, werden Röntgenbeugungsexperimente [112] durchge-
führt [4,111,113]. Für die Bestimmung von Schichtdicken, Dichten, Rauigkeiten und
optischen Eigenschaften werden Röntgenreflektometrie-, Rasterkraftmikroskopie-,
Spektroskopie- und Ellipsometriemessungen verwendet [4, 111,113,114,115].

3.2 Fernfeldmessplatz

Die durch die Sputterdeposition hergestellten Proben können mit dem Fernfeldmess-
platz, auch

”
Static Tester”genannt, auf der Nanosekunden Zeitskala untersucht wer-

den. Namengebend für diesen in Abbildung 3.1 gezeigten Aufbau ist die Abgrenzung
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Abbildung 3.1: Foto des Fernfeld-Messplatzes

zu einem Nahfeld-Mikroskop, das im Rahmen einer Diplomarbeit [116] auf demsel-
ben optischen Tisch aufgebaut wurde.

Abbildung 3.2 zeigt eine schematische Darstellung des Messplatzes. Von einem
Pulsgenerator werden Rechteckpulse bis zu 200mA erzeugt1. Diese wandelt eine
GaAlAs-Laserdiode in Lichtpulse mit einer Wellenlänge von λ = 830 nm um. Die
Laserdiode ist fest mit einer vorjustierten Kollimator- und Zylinderlinsenanordnung

1Es stehen zwei unterschiedliche Geräte der Firma HP zur Verfügung, die sich gemäß ihrer Spe-
zifikationen unterscheiden. Obwohl mit dem neueren Gerät (81110A) kleinere Amplituden (2mA
statt 20 mA) und kleinere minimale Pulsdauern (3,03 ns statt 10 ns) möglich sind, wird die Be-
nutzung des älteren Modells (8114A) empfohlen. Das Aussenden von Einzelpulsen liegt zwar im
Rahmen der Spezifikation beider Geräte; da sie jedoch laut Aussage des HP-Kundendienstes nicht
für diesen Zweck entwickelt wurden, tritt bei kleinen Pulslängen und großen Amplituden ein be-
kannter Fehler auf: Beim Umschalten der Pulslänge bzw. Amplitude werden bis zu Millisekunden
lange Pulse mit voller Leistung abgegeben. Der Effekt durch so einen unerwünschten Puls ist in der
Regel wesentlich größer als der durch den eigentlichen Nanosekundenpuls. Für den alten Pulsgene-
rator konnte eine Implementierung der Software gefunden werden, so dass dieser Fehler umgangen
wird. Dies war bei dem neueren Gerät nicht möglich.
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Abbildung 3.2: Schematische Skizze des Fernfeld-Messplatzes

verbunden, die den Strahl zu einem parallelen Lichtbündel mit kreisförmigem Quer-
schnitt formt.

Der Strahl wird mit einem Spiegel zum ersten Strahlteiler geleitet. Dieser polari-
sationsabhängige Strahlteiler ist so aufgestellt, dass 90% des Lichtes durchgelassen
wird. Hinter diesem Strahlteiler steht ein λ/4-Plättchen (nicht in der Skizze eingetra-
gen), das dafür sorgt, dass die Polarisation des reflektierten Lichtes nach erneutem
Passieren dieses λ/4-Plättchens um 90◦ gedreht ist und so der größte Teil des reflek-
tierten Lichtes in Richtung der Messdiode abgelenkt wird.

Hinter dem λ/4-Plättchen steht optional eine Teleskopanordnung, um die Di-
vergenz des Strahls anzupassen, und eine Umlenkeinheit (nicht in der Skizze ein-
getragen), die den Strahl in ein Mikroskop einkoppelt. Dort wird der Strahl mit
einem Objektiv auf die Probe fokussiert. Dadurch ist es mit einer CCD-Kamera
möglich die Probe und den Laserstrahl gleichzeitig zu beobachten. Es stehen eine
Reihe von Objektiven mit Vergrößerungen zwischen 10x und 100x zur Verfügung. Da
eine beugungsbegrenzte Lichtquelle fokussiert werden soll, ist für den Beleuchtungs-
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durchmesser d weniger die Vergrößerung als die numerische Apertur verantwortlich.

d = 1,22
λ/2

NA
(3.1)

Die zwei in dieser Arbeit verwendeten Objektive (50x und 100x) haben numerische
Aperturen von 0,8 und 0,9. Zusammen mit der Wellenlänge λ = 830 nm ergeben sich
also Beleuchtungsdurchmesser von 630 nm und 560 nm.

Der reflektierte Strahl wird im zweiten Strahlteiler aufgespalten. Der eine Teil-
strahl wird mit einer Sammellinse auf die Messdiode fokussiert, der andere trifft auf
die Autofokuseinheit. Es stehen zwei unterschiedliche Messdioden zur Verfügung. Ei-
ne rauscharme Diode mit einer großen Fläche wird dafür benutzt um relative Reflek-
tivitätsänderungen durch Messung vor und nach einem Laserpuls zu ermitteln. Alter-
nativ kann eine Diode mit Subnanosekunden-Zeitauflösung dafür verwendet werden,
um die Reflektivitätsänderung während eines Laserpulses zu beobachten [117].

3.2.1 Autofokuseinheit

Um am Probenort reproduzierbare Leistungsdichten zu erhalten, ist es nötig, dass
der Abstand zwischen Objektiv und Probe aktiv konstant gehalten wird. Dazu dient
ein Regelkreis, der nach jeder Translation der Probe einen 3d-Piezotisch steuert,
auf dem die Probe liegt. Als Maß für den optimalen Abstand wird die Divergenz
des reflektierten Strahls benutzt. Diese wird mit der

”
Knife-Edge-Methode” in der

Autofokuseinheit gemessen, wie in Abbildung 3.3 schematisch dargestellt ist [118].

Die Autofokuseinheit wurde im Rahmen dieser Arbeit in zweierlei Hinsicht signi-
fikant verbessert. Zum einen wurde die zweigeteilte Diode durch eine Vierquadran-
tendiode ersetzt und zum anderen wurde eine Strahlkamera installiert, mit deren
Hilfe die Divergenz des reflektierten Strahls beobachtet werden kann.

Vierquadrantendiode

Der Einsatz der Vierquadrantendiode hat gegenüber dem einer Doppeldiode den
Vorteil, dass bei gleichzeitiger Beobachtung des Differenzsignals zwischen der linken
und rechten Teildiode die Position der Vierquadrantendiode in horizontaler Rich-
tung justiert werden kann. So wird sichergestellt, dass die Diode mittig getroffen
wird. Dies führt zu einem maximalen Differenzsignal. Im Rahmen dieser Umbauten
wurde auch die Verstärkerelektronik verbessert, die in unmittelbarer Nähe der Di-
ode installiert ist, wodurch das Signal-zu-Rauschen-Verhältnis um den Faktor fünf
gesteigert werden konnte. Die verwendete Elektronik gestattet es weiterhin, die Sig-
nale der vier einzelnen Dioden getrennt abzugreifen, wodurch die erste Grobjustage
erheblich vereinfacht wird.
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Abbildung 3.3
Schematische Darstellung der Autofokuseinheit: Der reflektierte La-
serstrahl passiert eine Sammellinse, eine Klinge, die den halben Strahl
abschneidet, und eine Streulinse, bevor er auf eine Vierquadrantendi-
ode fällt. Durch diese Anordnung ist das Differenzsignal der oberen

und unteren Teildiode ein Maß für die Divergenz des Strahls.

Strahlkamera

Ein großes Problem bei der Justage des Fernfeldmessplatzes ist es, eine definierte
– möglichst ideale – Fokusposition einzustellen, wozu man manuell den Abstand
zwischen Objektiv und Probe variiert. Eine präzise Einstellung dieser Größe vor
jeder Messung ist essentiell, um reproduzierbare Beleuchtungsdurchmesser und da-
mit reproduzierbare Leistungsdichten zu erhalten. Zu dieser ersten Justage bietet die
Autofokuseinheit keine Hilfe, da zunächst die Fokusposition eingestellt werden muss,
um die Vierquadrantendiode und die Messerklinge zu justieren. Das liegt daran, dass
die Autofokuseinheit nur Änderungen gegenüber einer als gut befundenen Fokusein-
stellung detektieren kann. Es muss also ein von der Autofokuseinheit unabhängiges
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Abbildung 3.4
Aufnahme des Laserstrahls mit der Strahlkamera: Eine Intensität von

5% der maximalen Intensität ist markiert.

System vorhanden sein, dass zunächst die ideale Fokusposition liefert.

Eine Methode dies zu erreichen ist die manuelle Einstellung des Fokusabstands
bei gleichzeitiger Beobachtung des reflektierten Laserstrahls mit Hilfe einer CCD-
Kamera. Da der Laserstrahl das CCD-Feld erheblich überstrahlt, bietet diese Me-
thode nicht die gewünschte Genauigkeit.

Um diese Justage zu objektivieren und zu präzisieren, wurde eine Strahlkamera
verwendet, die den Querschnitt des reflektierten Laserstrahls abbildet. Abbildung
3.4 zeigt ein typisches Bild des Laserstrahls. Es sind zwei verschiedene Operations-
modi sinnvoll. Entweder misst man den Querschnitt des Strahls in einem definierten
Abstand von der Probe und vergleicht diesen Wert mit einem Normwert oder man
stellt den Fokusabstand so ein, dass die für zwei verschiedene Abstände gemesse-
nen Querschnitte identisch sind. Weiterhin hat sich als gutes Maß für den richtigen
Fokuspunkt die Form des reflektierten Strahls etabliert. Eine detaillierte Diskussion
(und Ratschläge für die richtige Justage) befindet sich in [115] und [119].

3.2.2 PTE-Diagramm

Nachdem der Messplatz justiert ist, gestattet es die selbst entwickelte Software des
Messplatzes, die Abhängigkeit der Phasenumwandlung von den Laserparametern zu
untersuchen. Dazu wird durch laterale Translation der Probe ein Bitfeld mit un-
terschiedlichen Laserleistungen und Pulsdauern geschrieben und die relative Reflek-
tivitätsänderung ∆R/R durch den Laserpuls gemessen. Dafür wird die reflektierte
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Abbildung 3.5
Typische PTE-Diagramme: Farbkodiert ist die relative Reflektivi-
tätsänderung in Abhängigkeit von den Laserparametern (Leistung
und Pulsdauer) dargestellt. Links: Erste Kristallisation von AuSbTe2;
rechts: Rekristallisation von AgInSbTe. Die Linien und Symbole wer-

den auf den Seiten 50ff. erklärt.

Intensität vor (R1) und nach (R2) der Modifikation durch den Laserpuls mit Hilfe
der Photodiode ermittelt.

∆R

R
=

R2 −R1

R1

(3.2)

In Abbildung 3.5 sind zwei typische PTE-Diagramme (Power-Time-Effect) abgebil-
det. In einem solchen Diagramm wird die relative Reflektivitätsänderung farbkodiert
in Abhängigkeit von der eingestrahlten Laserleistung P und der Pulsdauer tp dar-
gestellt. Um diese Diagramme interpretieren zu können, muss bekannt sein, welche
Temperaturen in dem beleuchteten Volumen erreicht werden.

Temperatur

Entscheidend für den Effekt, den ein Laserpuls hervorruft, ist die in der Schicht
erreichte Temperatur T und der zeitliche Verlauf der Temperaturänderung ∆T (t).
Um diesen vorhersagen zu können, nimmt man an, dass die elektronische Anregung
durch den Laser innerhalb weniger Femtosekunden relaxiert und die eingestrahlte
Energie an Phononen abgeben wird. T (t) erhält man dann durch die Lösung der
Wärmediffusionsgleichung unter der Annahme einer scheibenförmigen Wärmequelle
an der Oberseite des Films [120,121]. Während der Beleuchtungsphase gilt:

T (t) = T0 + ∆T (t) = T0 +
2q

k

√
Dt

[
1√
π
− ierfc

(
a

2
√

Dt

)]
. (3.3)
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Dabei ist k die Wärmeleitfähigkeit, D die thermische Diffusion, a der Radius der
Wärmequelle, T0 die Umgebungstemperatur und ierfc(x) die integrierte komplemen-
täre Errorfunktion. q ist die Leistungsdichte, die unter der Annahme eines konstan-
ten Beleuchtungsradius proportional zum Absorptionskoeffizienten α und der einge-
strahlten Leistung P ist.

q ∝ α · P (3.4)

Für kleine Pulsdauern (a À √
Dtp) kann die Wärmequelle als unendlich große

Ebene angesehen werden. Für Phasenwechselmedien ist dies typischerweise für Puls-
längen kleiner als 300 ns erfüllt. Dann wird ∆T aus Gleichung 3.3 zu

∆T (t) =
2q

k

√
Dt

π
= β · P ·

√
t. (3.5)

Im letzten Schritt wurde Gleichung 3.4 eingesetzt, wobei die Abhängigkeiten von
der Absorption, den thermischen Eigenschaften der Probe und der Geometrie in der
Konstante β zusammengefasst wurden. Dieser Zusammenhang konnte durch Finite-
Elemente-Simulationen bestätigt werden [122].

Mit Gleichung 3.5 wird die Temperatur in der Mitte des beleuchteten Bits an
der Oberfläche der Phasenwechselschicht beschrieben. Für die volle Orts- und Zeit-
abhängigkeit des Temperaturprofils existiert keine analytische Lösung und man ist
auf numerische Methoden angewiesen [123,124,125,126].

Für eine lange Beleuchtungsdauer (a ¿ √
Dtp) existiert wieder eine analytische

Lösung. Die Temperatur erreicht dann einen Gleichgewichtswert, da in diesem Fall
genauso viel Energie durch Diffusion den beleuchteten Bereich verlässt, wie einge-
strahlt wird. Die Gleichgewichtstemperatur ist dann zeitunabhängig.

∆T∞ =
qa

k
(3.6)

Mit den Gleichungen 3.5 und 3.6 lässt sich die maximal erreichte Temperatur
Tmax = T0 + ∆T (tp) bzw. Tmax = T0 + qa/k in der Mitte eines beleuchteten Bits
berechnen. Da die Temperatur exponentiell in die Nukleationsrate (siehe Gleichung
2.76) und die Wachstumsrate (siehe Gleichung 2.77) eingeht, kann man für die meis-
ten Fälle in erster Näherung davon ausgehen, dass Tmax die entscheidende Grö-
ße für den Erfolg der Phasenumwandlung durch den Laserpuls ist. Deswegen hat
sich die Sprechweise etabliert, dass in einem PTE-Diagramm Linien gleicher maxi-
mal erreichter Temperatur Tmax als Isothermen bezeichnet werden. In einem PTE-
Diagramm, das doppelt-logarithmisch aufgetragen ist, sind für Pulsdauern kleiner
als 300 ns Geraden mit der Steigung −1/2 folglich solche Isothermen.

Dabei muss aber bedacht werden, dass zwar zwei Punkte auf einer solchen Linie
die gleiche maximale Temperatur Tmax haben, diese jedoch unterschiedlich schnell
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erreicht wurde. Das hat zur Folge, dass die Umgebungen der Bits in diesen zwei Fäl-
len unterschiedlich warm sind und folglich das schneller erwärmte Bit auch schneller
wieder abkühlen wird. Das wird klar, wenn man bedenkt, dass in kürzerer Zeit
weniger Energie im Film deponiert wurde, also bei gleichem Tmax sich ein größe-
rer Temperaturgradient einstellt. Folglich muss gemäß dem Fickschen Gesetz nach
Abschalten des Lasers der Wärmefluss aus dem Bit größer sein.

Erste Kristallisation

Das Wissen um die Temperaturentwicklung in einem Bit gestattet die Interpretation
der Messungen aus Abbildung 3.5. Das linke PTE-Diagramm zeigt exemplarisch die
erste Kristallisation eines amorphen AuSbTe2-Films. Drei Bereiche lassen sich klar
unterscheiden. Im Bereich I ist die relative Reflektivitätsänderung Null; der beleuch-
tete amorphe Film konnte nicht kristallisiert werden, weil die erreichte Temperatur
zu klein und die Beleuchtungsdauer zu kurz war.

Im zweiten Bereich ist eine positive Reflektivitätsänderung zu sehen, die sich
durch lokale Kristallisation erklären lässt. Die erreichte Temperatur war groß und
die Pulsdauer lang genug, so dass es zu einem oder mehreren Nukleationsereignis-
sen und anschließendem Wachstum der kristallinen Keime kommen konnte. Da mit
der Phasenumwandlung meist eine Dichteänderung von 5-10% einhergeht, kann die
Kristallisation durch Rasterkraftmikroskopie (AFM) nachgewiesen werden. Da die
Dichte der kristallinen Phase größer ist als die der amorphen Umgebung, zeichnet
sich ein kristallines Bit durch eine Änderung der Topographie aus, die mit einem
AFM messbar ist. Dieser Fall ist in Abbildung 3.6 dargestellt.

Die weiße, gestrichelte Linie in Abbildung 3.5 markiert einen Wendepunkt im
Verhalten: Längere Pulse führen zu einer kleineren relativen Reflektivitätsänderung
als kürzere Pulse gleicher Leistung. Dies ist charakteristisch für Ablation (Bereich
III), die zunächst in der Mitte der Bits beginnt. Es entsteht in Loch, das von einem
kristallinen Ring umgeben ist. Die gemessene relative Reflektivitätsänderung ist die
mit dem Gaußprofil des Lasers gefaltete Mittelung über den beleuchteten Bereich.
Daher kann ∆R/R positiv sein, obwohl das Loch in der Mitte einen negativen Beitrag
liefert. Lange Pulse mit großen Leistungen führen zu großen Löchern, was an großen
negativen Reflektivitätsänderungen mit Werten bis zu ∆R/R = −1 in der rechten
oberen Ecke des Diagramms zu sehen ist. Eine typische Rasterkraftmikroskopie-
Aufnahme eines Lochs ist in Abbildung 3.7 zu sehen.

Der Kristallisationsbereich (Bereich II) erstreckt sich nicht über die gesamte
Zeitskala. Man liest eine minimale Kristallisationszeit tmin ab, die durch die rote
Linie markiert ist. Laserpulse größerer Leistung führen zu Ablation; Pulse mit klei-
neren Leistungen zu keinem Effekt. Die Tatsache, dass mit kürzeren Pulsen keine
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Abbildung 3.6
AFM-Aufnahme eines kristallinen Bits in einer 80 nm dicken
Ge2Sb2Te5 Schicht: Durch den Dichteunterschied von (6,2 ± 0,8)%
[127] zwischen der kristallinen und amorphen Phase zeigt sich die lo-

kale Phasenumwandlung in einer Dickenänderung von 6%.

Kristallisation möglich ist, liegt offensichtlich nicht daran, dass eine zu kleine Tempe-
ratur erreicht worden wäre. Betrachtet man beispielsweise Pulse mit einer Pulsdauer
von ca. 650 ns, so werden in diesem PTE-Diagramm alle Temperaturen bis zur Abla-
tionstemperatur, die nach unten durch den Schmelzpunkt abgeschätzt werden kann,
getestet. Trotzdem ist keine positive Reflektivitätsänderung sichtbar, die auf eine
Kristallisation deuten würde.

Ausschlaggebend für die Existenz einer minimalen Kristallisationszeit ist die Nu-
kleationsrate. Wenn es während der Erwärmung der Probe durch den Laserpuls nicht
zu einem Nukleationsereignis kommt, kann keine Kristallisation stattfinden. Durch
das Aufheizen der amorphen Schicht kommt es aber auf jeden Fall zu einer struk-
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Abbildung 3.7
AFM Aufnahme eines Lochs: Man sieht, dass sich wie bei einem Vul-

kan das entfernte Material am Rand des Lochs abgelagert hat.

turellen Relaxation2 (siehe Kapitel 2.2.5), da die Abkühlrate nach Ausschalten des
Laserpulses erheblich kleiner ist als die Abkühlrate der Atome bei der Deposition
der Schicht.

Rekristallisation

Wenn ein Bereich kristallisiert wird, der durch Laserbeleuchtung zuvor amorphisiert
wurde, spricht man von Rekristallisation. Der rechte Teil von Abbildung 3.5 zeigt
exemplarisch ein PTE-Diagramm der Rekristallisation von AgInSbTe. Dabei wird
die kristalline Probe mit zwei Laserpulsen beleuchtet, die einen großen zeitlichen
Abstand haben. Der erste Puls amorphisiert ein kleines kristallines Volumen, wäh-
rend mit dem zweiten Puls dieses Bit wieder gelöscht – also rekristallisiert – werden
soll. Im Gegensatz zur ersten Kristallisation benötigt man für die Untersuchung der
Rekristallisation kristalline Proben. Dafür werden die Proben wie in Abschnitt 3.1
beschrieben in einem Ofen erwärmt.

In dem PTE-Diagramm ist der Effekt der Laserbeleuchtung in Einheiten der
relativen Reflektivitätsänderung in Abhängigkeit der Laserparameter des zweiten

2Durch diese strukturelle Relaxation kommt es in der Regel zu einer leichten Änderung des
komplexen Brechungsindexes, welche durch eine kleine Änderung der Reflektivität messbar ist
[128,129]. Dieser Effekt ist in Abbildung 3.5 nicht zu sehen.
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Pulses dargestellt. Eine Reflektivitätsänderung von Null lässt also darauf schließen,
dass der zweite Laserpuls genau den Effekt rückgängig gemacht hat, den der erste
Puls hervorgerufen hat. Dieses ist im Bereich II der Fall. Im ersten Bereich ist nur
die Reflektivitätsänderung durch den ersten Puls sichtbar. Diese negative Änderung
ist darauf zurückzuführen, dass die amorphe Phase eine kleinere Reflektivität als die
kristalline besitzt. Bei der Amorphisierung werden typischerweise nur 10-90% der
theoretisch erwarteten Reflektivität (siehe Abbildung 1.2) erreicht, weil das amor-
phe Bit kleiner als der Beleuchtungsdurchmesser ist und daher auch Beiträge von
kristallinen Bereichen mitgemessen werden. Der Ablationsbereich (III) befindet sich
etwa an der gleichen Stelle wie in der linken Abbildung bei großen Laserleistungen
und langen Pulsdauern.

3.2.3 Erweiterte Kissinger-Analyse

PTE-Diagramme wie in Abbildung 3.5 können weitergehend quantitativ ausgewer-
tet werden. Wenn man davon ausgeht, dass die Phasenumwandlung innerhalb eines
kleinen Temperaturfensters abläuft, kann die Aktivierungsbarriere Ek für die Kristal-
lisation als konstant angenommen werden, wie im Abschnitt 2.1.4 diskutiert wurde.
Durch eine Modifikation der Kissinger-Analyse [130] lässt sich Ek aus den Daten
eines PTE-Diagramms bestimmen. Während bei der klassischen Kissinger-Analyse
eine konstante Heizrate angenommen wird, muss die Rechnung im vorliegenden Fall
für eine Heizrate gemäß Gleichung 3.5 modelliert werden.

Man macht für die Zeitentwicklung des kristallinen Anteils χ(t) den Ansatz, dass
die Temperaturabhängigkeit und die Abhängigkeit vom kristallinen Anteil selbst
separieren.

dχ

dt
= k(T ) · f(χ) (3.7)

Dabei sei f(χ) eine stetige Funktion und für die Temperaturabhängigkeit k(T ) gelte
analog zu Gleichung 2.27

k(T ) = k0 · e−
Ek

kB T . (3.8)

Substitution der Zeit durch die Temperatur mit Hilfe der Heizrate (aus Gleichung
3.5)

dT

dt
=

β · P
2
√

t
(3.9)

und Integration von Gleichung 3.7 liefert

χc∫
0

dχ
f(χ)

= 2 k0

Tc∫
0

T−T0

β2 P 2 · e−
Ek

kB T dT

≈ 2 k0 kB

β2 P 2 Ek
· (T 3

c − T0T
2
c ) · e−

Ek

kB T .

(3.10)
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Dabei wurde eine Reihenentwicklung für Ek À kB T der Form

∞∫

1

e−xt

tn
dt =

e−x

x

[
1− n

x
+

n(n + 1)

x2
− . . .

]
(3.11)

verwendet.

In Gleichung 3.10 ist χc der kristalline Anteil, der durch Erhitzen bis zur Tem-
peratur Tc entsteht. In einem PTE-Diagramm zeichnen sich Isoeffekt-Linien durch
konstantes χc aus, wenn man die Annahme macht, dass χ proportional zur rela-
tiven Reflektivitätsänderung ∆R/R ist, was für kleine kristalline Anteile χ erfüllt
ist. In Abbildung 3.5 sind Isoeffekt-Linien durch weiße Striche markiert. Eine solche
Isoeffekt-Linie ist die Menge aller (P,Tc)-Paare, die zu einem konstanten χc führen,
wie in Gleichung 3.10 beschrieben.

Um die Aktivierungsbarriere Ek zu ermitteln, wird von Gleichung 3.10 der Lo-
garithmus gebildet.

ln
Tc

P
+

1

2
ln(Tc − T0) = Ek · 1

2kB Tc

+ c (3.12)

Dabei wurden alle von P und Tc unabhängigen Terme, also auch die linke Seite von
Gleichung 3.10, in der Konstanten c zusammengefasst. Trägt man nun die linke Seite
dieser Gleichung gegen (2kB Tc)

−1 auf, erhält man eine Gerade mit der Steigung Ek.

Die Werte für Tc müssen entlang einer Isoeffekt-Linie mit Hilfe von

Tc = T0 + β · P · √tc (3.13)

berechnet werden, wobei tc die zum (P,Tc)-Paar zugehörige Pulsdauer ist. β ist
definiert als

β = 2
α
√

D

k
√

π
. (3.14)

Da der Diffusionskoeffizient D und die Wärmeleitfähigkeit k selten bekannt sind,
lässt sich β nur grob abschätzen. Das ist aber nicht weiter hinderlich, da die Abhän-
gigkeit Ek(β) für die in dieser Arbeit untersuchten Fälle klein ist. Typische Werte für
β liegen für Tellurlegierungen um 5 · 10−4 Ks5/2kg−1. Eine gute Wahl von β zeichnet
sich dadurch aus, dass Gleichung 3.12 eine Gerade ergibt.

Genau wie die Kissinger-Analyse für eine konstante Heizrate liefert auch dieses
Verfahren nur unter der Bedingung interpretierbare Ergebnisse, dass Nukleation und
Wachstum im gleichen Temperaturbereich stattfinden [71] oder dass ausschließlich
Wachstumsprozesse beobachtet werden. Die Unterscheidung von ausschließlichen
Wachstumsprozessen und Prozessen, bei denen die Kombination von Nukleation
und Wachstum wichtig ist, wird im nächsten Abschnitt diskutiert.
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Abbildung 3.8: Schema zu Rekristallisationsmechanismen
Nukleationsdominiert – Subkritische
Keime werden bei der Erwärmung
durch den Laserpuls schnell kritisch.
Dadurch wachsen im Volumen des Bits
viele kleine Kristallite.

Wachstumsdominiert – Die Rekristalli-
sation startet am kristallinen Rand des
Bit. Fingerförmige Kristallite wachsen
radial zur Mitte.

3.2.4 Mechanismen

Die Kristallisation ist ein zweistufiger Prozess, der aus Nukleation und Wachstum
besteht (siehe Kapitel 2.1.1). In Abbildung 2.11 sind die Nukleations- und Wachs-
tumsraten für verschiedene reduzierte Glasübergangstemperaturen Tgr dargestellt.
Wie in Abschnitt 2.3 diskutiert, hat eine Änderung dieses Materialparameters un-
terschiedliche Auswirkung auf die Raten. Während sich bei einer Variation von Tgr

um wenige Prozent die Wachstumsrate über einen großen Temperaturbereich kaum
ändert, variiert die Nukleationsrate erheblich. Dieses Verhalten gilt insbesondere für
die maximalen Nukleations- und Wachstumsraten.

Wenn zwei Materialien so unterschiedliche Nukleationsraten haben, dass bei dem
einen die Nukleation schneller ist als das Wachstum und bei dem anderen umgekehrt,
so unterscheiden sich diese beiden Materialien in ihrem Rekristallisationsmechanis-
mus. Diese beiden Situationen sind in Abbildung 3.8 schematisch dargestellt. Wenn
der Wachstumsprozess so schnell abläuft, dass der kristalline Rand des amorphen
Bits bereits bis zur Mitte wächst, bevor ein Nukleationsereignis stattfinden kann,
spricht man von einem

”
wachstumsdominierten”Material. Umgekehrt wird eine Ma-

terialklasse
”
nukleationsdominiert” genannt, wenn die Rekristallisation von der Bil-

dung vieler Keime innerhalb des amorphen Bits geprägt ist, die anschließend nur
noch wenig wachsen müssen.

In einigen älteren Veröffentlichungen ist eine andere Benennung gewählt: Statt

”
nukleationsdominiert”findet man

”
fast-nucleation”Material und für

”
wachstumsdo-
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miniert”wird das Wort
”
fast-growth”Material benutzt. Diese Bezeichnung ist etwas

irreführend, da die Wachstumsraten nicht stark von Tgr abhängen.
”
fast-growth”-

Materialien wachsen also nicht zwingend schneller als
”
fast-nucleation”-Materialien,

da weitere Materialparameter, die nicht von Tgr abhängen, in die beiden Raten ein-
gehen.

Da sich die Nukleationsrate bei einer Variation von Tgr (wie in Abbildung 2.11
gezeigt) verändert, erwartet man, dass Materialien mit einem großen Wert für Tgr

wachstumsdominiert und solche mit einem kleinen Wert nukleationsdomiert sind.
Basierend auf der Abschätzung der Glasübergangstemperatur Tg durch die Kristal-
lisationstemperatur Tχ wird empirisch beobachtet, dass es in der Tat einen kritischen
Wert für Tgr von 0,5 gibt, der für alle untersuchten Materialien gilt (siehe Tabelle
3.1).

Legierung Tm Tg Tg/Tm Mechanismus
AIST 537◦C 165◦C 0,535 WD

AuSbTe2 502◦C 130◦C 0,52 WD
AgSbTe2 576◦C 83◦C 0,42 ND

Ge1Sb2Te4 615◦C 131◦C 0,455 ND
Ge2Sb2Te5 630◦C 140◦C 0,457 ND
Ge1Sb4Te7 606◦C 123◦C 0,451 ND
Ge4Sb1Te5 685◦C 180◦C 0,473 ND

GeTe 724◦C 170◦C 0,444 ND

Tabelle 3.1
Es sind für einige Materialien Werte für Tg/Tm angeben. Die Glasüber-
gangstemperatur Tg wurde mit der Kristallisationstemperatur Tχ ab-
geschätzt. In der letzten Spalte ist der Rekristallisationsmechanismus
angegeben: WD bedeutet

”
wachstumsdominiert” und ND steht für

”
nukleationsdominiert”. Die Werte stammen aus [5,113,133,134,135].

Um zwischen den beiden in Abbildung 3.8 gezeigten Rekristallisationsmechanis-
men mit Hilfe des Fernfeld-Messplatzes unterscheiden zu können, nutzt man die
Abhängigkeit der minimalen Rekristallisationszeit vom Radius des amorphen Bits
aus. Bei nukleationsdominierten Materialien ist die Geschwindigkeit der Rekristal-
lisation nicht von der Größe des amorphen Bits abhängig, da sich im gesamten Bit
– unabhängig von dessen Größe – zeitgleich Keime bilden. Im Gegensatz dazu er-
wartet man, dass bei wachstumsdominierten Materialien die Rekristallisationszeit
zunimmt, wenn der Bitradius größer wird.

Das in dieser Arbeit verwendete Verfahren wurde von Coombs et al. entwickelt
[131, 132]. Durch unterschiedlich lange Amorphisierungspulse werden verschieden
große amorphe Bits geschrieben [14, 115, 119]. Anschließend werden für jede Größe
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Rekristallisations-PTE-Diagramme aufgenommen und die minimale Rekristallisati-
onszeit tmin bestimmt. Wenn es eine deutliche Abhängigkeit für tmin von der Bitgröße
gibt, lässt dies den Schluss auf ein wachstumsdominiertes Material zu. Sehen alle
PTE-Diagramme gleich aus, handelt es sich um ein nukleationsdominiertes Material.

Die unterschiedlichen Mechanismen lassen sich durch einen kritischen Wert für
die reduzierte Glasübergangstemperatur Tgr separieren. Tgr = Tg/Tm ist der Mate-
rialparameter, der bestimmt, wie fragil ein Glasbildner ist (siehe Abschnitt 2.2.5).
Die Fragilität einer Flüssigkeit beschreibt die Energetik atomarer Umordnungspro-
zesse. Da diese mit der Viskosität des Materials verknüpft ist, sind Messungen der
Viskosität sinnvoll, wie sie ein Bulge Tester ermöglicht, um die Ursache für das un-
terschiedliche Verhalten der in dieser Arbeit untersuchten Phasenwechselmedien zu
untersuchen.

3.3 Bulge-Tester

Während mit dem Fernfeld-Messplatz Messungen auf der Nanosekunden-Zeitskala
möglich sind, wird für die Minuten-Zeitskala ein Bulge-Tester (deut.: Aufwölbungs-
prüfgerät) verwendet, der in diesem Kapitel beschrieben wird. Er wurde im Rahmen
dieser Arbeit eigens für diesen Zweck entwickelt. Es sollten Viskositätsmessungen
zwischen -100◦C und +300◦C bei Dehnungen bis 0,5% ermöglicht werden. Außer-
dem kann mit einem Bulge-Tester das Spannungs-Dehnungs-Verhalten untersucht
werden. Dabei sind nahezu beliebige Zugspannungen erreichbar.

Beim Bulge-Tester wird eine dünne Membran durch eine Druckdifferenz aus-
gelenkt, wie in Abbildung 3.9 schematisch dargestellt. Während die Auslenkung
der Membran ein Maß für die Dehnung ist, bestimmen die Druckdifferenz und die
Krümmung der Membran ihren Spannungszustand. Dadurch ist es möglich, die me-
chanischen Eigenschaften der dünnen Membran zu messen. Bereits Ende der 50er
Jahre wurde dieses Prinzip verwendet, um einkristalline Silber- und Goldfolien zu
untersuchen [136,137].

Durch die Entwicklung bei der Siliziumtechnologie verwendeter anisotroper Ätz-
verfahren können nanometerdicke Membranen hergestellt werden. Dadurch ist es
möglich geworden, dünne Filme verschiedenster Materialien zu untersuchen. Exem-
plarisch seien Silizium [138, 139, 140, 141, 142, 143], Siliziumnitrid [144, 145, 146, 147,
148], Titannitrid [149], Wolfram [144, 150], Kupfer [151, 152], Zinkoxid [153] und
Polymerfilme [154,155,156,157,158] genannt.
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Abbildung 3.9
Prinzip des Bulge-Testers: Gezeigt ist ein Schnitt durch die Probe
während des Experiments. Die Druckdifferenz p lenkt die Membran
um w0 aus. Aus diesen beiden Größen lassen sich Spannung und Deh-

nung des Films berechnen.

3.3.1 Membranherstellung

Um die Membranen herzustellen, wird ein Siliziumwafer beidseitig mit Siliziumni-
trid beschichtet, wovon eine Seite durch ein Lithographieverfahren so strukturiert
wird wie in Abbildung 3.10 dargestellt3. Durch anschließendes anisotropes Ätzen in
Kalilauge bei 88◦C für ca. 10 Stunden wird das Silizium an den Stellen vollstän-
dig entfernt, wo kein Siliziumnitrid den Wafer schützt. An diesen Stellen bleibt nur
die Siliziumnitrid-Schicht der Vorderseite stehen. Abbildung 3.11 zeigt den verwen-
deten Ätzstand. Da der zu untersuchende Film auch vor dem Ätzschritt auf die
Siliziumnitrid-Schicht deponiert werden kann, wurde eine Vorrichtung entwickelt,
die die Vorderseite der Membran vor der Kalilauge schützt.

3.3.2 Auslenkungsprofil einer dünnen Membran

Um Spannung und Dehnung einer dünnen, rechteckigen Membran der Dicke t mit
den Seitenlängen a und b, die durch eine Druckdifferenz p ausgelenkt wird, ausrech-
nen zu können, muss das Auslenkungsprofil w(x,y) bekannt sein. Dieses Profil hängt

3Die Wafer wurden in dieser Form von der FH Furthwangen gekauft.
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(a) Vergrößerter Schnitt durch
einen Wafer vor dem Ätzen

(b) Aufsicht auf einen 4”-Wafer

Abbildung 3.10: Schema zur Membranherstellung

von den Dimensionen der Membran (a,b,t), der Druckdifferenz p, der Depositions-
spannung σ0 und den elastischen Eigenschaften des Films (E,ν) ab. Um w(x,y) zu
ermitteln, ist es erforderlich, die Energie des Systems in Abhängigkeit von w(x,y)
auszudrücken und dieses Extremalwertproblem zu lösen. Dies führt auf folgende
Differentialgleichung [159]

E t3

12 (1− ν2)
∆2w − t

∑ ∂

∂j

(
σij

∂w

∂i

)
= p. (3.15)

Man erkennt auf der linken Seite im ersten Term den Beitrag des Biegemoments
und im zweiten den der Dehnung. Auf der rechten Seite steht die Druckdifferenz p.
Um diese Gleichung zu lösen, gibt es drei Ansätze. Für einige wenige Spezialfälle ist
eine analytische Lösung möglich [147,160]. Eine Näherungslösung kann mit Hilfe des
Ritzschen Verfahrens und passender Testfunktionen gefunden werden [145,160,161,
162,163]. Als dritter Ansatz wurden Finite-Elemente-Rechnungen durchgeführt [156,
157,164,165,166]. Daraus ergeben sich folgende Erkenntnisse, die für eine analytische
Lösung des für diese Arbeit relevanten Spezialfalls interessant sind.

• Für Membranen mit einem großen Seitenlängenverhältnis (b > 4 · a) ist in
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Abbildung 3.11: KOH-Ätzstand
Auf dem Heiz-Rührer steht das Glasgefäß
mit KOH, an dessen Deckel ein Halter für
zwei 4”-Wafer hängt. Durch ein Loch wird
ein Regel-Thermometer eingeführt. Da-
neben steht ein zweiwandiges Durchlauf-
Spülbecken.

Alternativ kann zum Ätzen bereits
beschichteter Proben ein Teflon-
Bauteil verwendet werden. Dabei
werden die Vorderseiten der Pro-
ben gegen das Teflon abgedichtet,
um die Schicht zu schützen.

der Mitte der Membran die Auslenkung w unabhängig von y. Dabei zeigt die
y-Achse in Richtung der langen Seite der Membran (b).

• Alle Biegemomente sind für dünne Membranen (t ¿ a) vernachlässigbar.

Dadurch vereinfacht sich Gleichung 3.15 so, dass eine analytische Lösung für die
Mitte der Membran möglich ist. Sie lautet:

w(x) =
p

2tσxx

(
a2

4
− x2

)
. (3.16)

Dies beschreibt eine parabolische Form und einen uniaxialen Spannungszustand. Mit
der Größe w0 = w(x = 0) ist die Spannung in x-Richtung in der Membran

σxx =
pa2

8tw0

. (3.17)
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Diese Spannung setzt sich im linear-elastischen Bereich aus der inneren Spannung
σ0 und dem elastischen Anteil (siehe Gleichung 2.40) zusammen (siehe Abbildung
2.8).

σ = σxx =
E

1− ν2
εxx + σ0 (3.18)

Um elastische Eigenschaften messen zu können, muss also auch ε = εxx aus w(x)
berechnet werden. Dazu wird die Länge der Membran in der x-z-Ebene l(w0) be-
rechnet.

l(w0) =
a/2∫
−a/2

√
1 + w′(x)2dx

≈ a ·
[
1 +

8

3

(w0

a

)2

− 32

5

(w0

a

)4

+ O
(w0

a

)6
] (3.19)

Daraus ergibt sich die Dehnung entlang der x-Achse in der Mitte der Membran zu

ε =
l − a

a
=

8

3

(w0

a

)2

− 32

5

(w0

a

)4

+ O
(w0

a

)6

. (3.20)

Es lässt sich also zusammenfassen, dass es für die Messung des Spannungs-Dehnungs-
Verhaltens einer Membran bekannter Breite b und Dicke t erforderlich ist, die Druck-
differenz p und die Auslenkung w0 zu messen. w0 wird im Folgenden auch

”
Höhe der

Membran” genannt.

3.3.3 Bestimmung der Höhe einer Membran

Im Rahmen dieser Arbeit wurden zwei Verfahren entwickelt, um die Höhe einer
Membran w0 zu messen. Die Implementierung des ersten Verfahrens, der kapazitiven
Methode, erwies sich als schwierig. Daher wurde eine optische Methode entwickelt,
die zwar weniger genau ist als die kapazitive Methode, jedoch zur Überprüfung der
ersten geeignet ist.

Kapazitive Methode

Abbildung 3.12 zeigt das Prinzip der kapazitiven Methode. Gegenüber der Probe ist
im Abstand B eine quadratische Metallplatte platziert. Zusammen mit der Mem-
bran entsteht so ein Kondensator. Wenn sich die Höhe der Membran vergrößert,
verkleinert sich der Abstand zwischen den beiden Platten des Kondensators und die
Kapazität nimmt zu. Wenn man die Form der Membran als bekannt voraussetzt,
kann man aus der Kapazität die Höhe der Membran berechnen.

Um die Kapazität mit großer Genauigkeit zu messen, wird die in Abbildung
3.12 abgebildete Schaltung verwendet. Zwei Sinusgeneratoren, die synchron getaktet
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Abbildung 3.12: Prinzip der kapazitiven Methode

sind, haben eine Phasenverschiebung von π. Der eine Sinusgenerator (U1) ist mit
der Probe und damit mit der Bulge-Kapazität Cb verbunden, der andere (U2) mit
einer bekannten Referenzkapazität Cv. Die Summe der durch die beiden Kapazitäten
fließenden Ströme wird verstärkt und dient als Messsignal. Wenn die Amplituden
der beiden Sinusgeneratoren so gewählt sind, dass

U1 · Cb = U2 · Cv (3.21)

gilt, sind die durch die beiden Kapazitäten fließenden Ströme gleich groß. Durch
die gewählte Phasenverschiebung von π zwischen den beiden Sinusgeneratoren ver-
schwindet in diesem Fall das Messsignal am Lock-in-Verstärker. Dadurch ist es mög-
lich, die Kapazität Cb mit der gleichen Genauigkeit zu messen, wie Cv bekannt ist.
Die Fehler von U1 und U2 sind in der Regel gegenüber dem von Cv zu vernachlässigen,
da Spannungen sehr genau messbar sind.

Um aus der Kapazität Cb die Höhe w0 analytisch beschreiben zu können, muss
die Näherung gemacht werden, dass die Feldlinien im Kondensator geradlinig und
parallel sind. Experimentell wird das zum einen dadurch erreicht, dass der Kapa-
zitätsabstand B so dimensioniert ist, dass immer B À w0 gilt. Zum anderen sorgt
die Abschirmung dafür, dass das Feld außerhalb des Kondensators die gleiche Größe
und Richtung hat wie innerhalb, indem die Abschirmung auf dem gleichen Potential
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liegt wie die Metallplatte.

Die Metallplatte ist in x-Richtung länger und in y-Richtung kürzer als die Mem-
bran. Dieses hat die Vorteile, dass in x-Richtung keine exakte Justage nötig ist, weil
immer die gleiche Fläche der Membran gegenüber der Metallplatte liegt, und dass
in y-Richtung nur der von y unabhängige Teil des Auslenkungsprofils der Membran
der Metallplatte gegenüber liegt.

Aus den Dimensionen der Membran und dem Auslenkungsprofil w(x) lässt sich
Cb errechnen.

Cb = ε0 · d ·
a/2∫

−a/2

dx

B − w(x)
+ ε0 · d · (d− a)

B
(3.22)

Daneben treten weitere konstante Streukapazitäten Cs in der Verkabelung auf. Daher
ist es sinnvoll, immer nur die Differenz ∆C zwischen der Kapazität der flachen
Membran Cb(w0 = 0) + Cs und der ausgelenkten Membran Cb(w0 > 0) + Cs zu
messen.

∆C = ε0 · d ·
a/2∫

−a/2

dx

B − w(x)
− ε0 · d · a

B
(3.23)

Dabei fällt nicht nur Cs, sondern auch der zweite Term in Gleichung 3.22 weg.
Einsetzen der parabolischen Form

w(x) = w0 ·
(

1− x2

(
a
2

)2

)
(3.24)

und Integrieren von Gleichung 3.23 liefert

∆C =
ε0 · d · a

B︸ ︷︷ ︸
C0




arctan 1√
B
w0
−1√

w0

B
− (

w0

B

)2
− 1


 . (3.25)

Um diese Gleichung nach w0 umformen zu können, wird eine Entwicklung nach
Potenzen von x = w0/B von 1

∆C+C0
gemacht.

∆C ≈ C0

(
1

1− 2
3
· x− 4

45
· x2 − 8

189
· x3 + O(x)4

− 1

)
(3.26)

Berücksichtigt man nur den linearen Term in x, erkennt man, dass der Kapazitäts-
abstand B gerade um die mittlere Höhe der Membran

w(x) =

a/2∫

−a/2

w(x)dx =
2

3
w0 (3.27)
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d · a 3 · 6 mm2

∆(d · a) 0,16mm2

C0 0,531 pF
∆C 0,066 pF

∆(∆C) 1% ·∆C
w0 50µm
B 300µm

∆B 1µm

Tabelle 3.2: Werte zur Berechnung des Fehlers von w0

reduziert ist.

C0 + ∆C ≈ ε0
d · a

B − 2
3
w0

(3.28)

Auflösen nach w0 liefert

w0 ≈ 3

2
B

(
1− C0

C0 + ∆C

)
. (3.29)

Wenn man für C0 die Definition aus Gleichung 3.25 einsetzt und eine lineare Feh-
lerfortpflanzung annimmt, ergibt sich

∆w0 = 3
2 · B2

(ε0 d a + ∆c ·B)2

(
∆C ·

(
2 · ε0 d a

B + ∆C
)
·∆B

+ε0 d a ·∆(∆C) + ε0 ∆C ·∆(d · a)) ,
(3.30)

wobei ∆w0, ∆B, ∆(∆C) und ∆(d · a) die Fehler der jeweiligen Größen sind. Wenn
man die Werte aus Tabelle 3.2 benutzt, so ergibt sich der maximale Fehler zu

∆w0 = (0,3 + 0,4 + 0,4) µm = 1,1 µm, (3.31)

wobei die drei Summanden denen aus Gleichung 3.30 entsprechen. Da die drei Fehler
unabhängig voneinander sind, ist der zu erwartende Fehler kleiner.

Man erkennt an dieser Fehleranalyse, dass die Genauigkeit der Höhenbestimmung
davon abhängt, wie genau der Kapazitätsabstand B bekannt ist. Typischerweise liegt
B in der Größenordnung von 0,3mm. Die in Tabelle 3.2 angegebene Genauigkeit von
1µm liegt gerade unterhalb dessen, was durch mechanische Messverfahren konven-
tionell erreichbar ist. Für optische Verfahren sind Abstände von 0,3mm ebenfalls
schwer zu messen. Aus diesem Grund kommt eine zweite Methode zur Bestimmung
der Höhe einer Membran zum Einsatz, die im Folgenden vorgestellt wird.
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Abbildung 3.13
Prinzip der optischen Methode: Ein Laserstrahl, der in (0,1,1)-
Richung einfällt, rastert in x-Richtung über die Probe. Durch die
Wölbung der Membran widerfährt ihm bei der Reflexion eine Ab-
lenkung in x-Richtung, die durch einen positionssensitiven Detektor

messbar ist.

Optische Methode

Abbildung 3.13 zeigt das Prinzip der optischen Methode. Ein Laserstrahl, der im
45◦-Winkel auf die Mitte der Membran fällt, rastert in x-Richtung über die Wöl-
bung der Membran. Durch die Auslenkung der Membran widerfährt dem Laserstrahl
eine Ablenkung in x-Richtung, die durch einen positionssensitiven Detektor messbar
ist. Dabei ist der Detektor so aufgestellt, dass alle Laserstrahlen, die von einer fla-
chen Membran reflektiert werden, senkrecht auf die Detektorebene fallen. Ein um x
parallel verschobener Laserstrahl trifft dann den Detektor an der Stelle X [167]

X = x−
√

2 d · d

dx
w(x), (3.32)

wobei d der Abstand zwischen den Auftreffpunkten des Laserstrahls auf der (flachen)
Membran und auf dem Detektor, und w(x) das Auslenkungsprofil in der Mitte der
Membran ist. Für die zur y-Achse um 45◦ gekippte y-Koordinate des Detektors
gilt [167]

Y = d ·
(

d

dx
w(x)

)2

−
√

2 · w(x). (3.33)
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Für den Fall einer parabolischen Membran wie von Gleichung 3.24 beschrieben, wird
Gleichung 3.32 zu

X = x

(
1 + 16 · d · w0√

2a2

)
. (3.34)

Der Strahlversatz x wird durch einen rotierenden Glaskubus erzeugt. Daher ist x
keine direkt zugängliche Messgröße. Sie ist durch den Winkel des Glaskubus α pa-
rameterisiert. Dann wird Gleichung 3.34 zu

X(α) = x(α) ·
(

1 + 16 · d · w0√
2a2

)
. (3.35)

X(α) ist durch eine Kalibrierung mit einer flachen Membran einfach zu ermitteln.
Trägt man für eine gekrümmte Membran X gegen x in Einheiten von α auf, so ist
die Steigung m des Graphen

m = 1 + 16 · d · w0√
2 a2

. (3.36)

Um die Größe d präzise zu bestimmen, kann das Messverfahren selbst verwendet wer-
den, wenn definierte Proben zur Kalibrierung vorliegen. Da es wesentlich einfacher
ist, zylinderförmige Kalibrationsproben anstelle von parabelförmigen herzustellen,
muss Gleichung 3.32 für folgendes Auslenkungsprofil gerechnet werden:

w(x) =
√

R2 − x2 −
√

R2 − a2

4
(3.37)

Dabei ist R der Radius des Zylinders. Einsetzen in Gleichung 3.32 liefert für x ¿ R

X = x

(
1 +

√
2 · d

R

)
. (3.38)

Abbildung 3.14 zeigt typische Kalibrierkurven für zwei verschiedene Radien R. Eine
Auswertung analog zu Gleichung 3.36 liefert für Gleichung 3.38 Werte für den Para-
meter d. Damit kann dann über Gleichung 3.36 die Höhe der Membran w0 ermittelt
werden.

3.3.4 Aufbau des Bulge Testers

Nach der bisherigen theoretischen Beschreibung des Messverfahrens werden in die-
sem Abschnitt die technischen Aspekte diskutiert.
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Abbildung 3.14
Kalibrierung der optischen Methode: Für zwei verschiedene Kali-
brierproben mit unterschiedlichen Radien (blau: R = 10 mm; rot:
R = 15 mm) werden die Messdaten in Einheiten des Parameters α
dargestellt. Im äußeren Bereich trifft der Laserstrahl neben die Ka-
librierprobe auf einen Spiegel. In der Mitte wurden die Daten linear

gemäß Gleichung 3.38 gefittet.

Die Kammern

Der in Abbildung 3.15 gezeigte Messapparat wurde im Rahmen dieser Arbeit kon-
zipiert, konstruiert und implementiert. Auf dem linken Foto ist die äußere Kammer
abgebildet. Sie besteht aus einem Zylinder, an dessen Oberseite ein 200mm-Flansch
angebracht ist, durch den die innere

”
Bulge-Kammer”(rechtes Foto) eingeführt wird.

Am unteren Ende ist eine Turbopumpe angeschlossen, die einen Druck bis 10−6 mbar
erzeugt. In der Mitte des Zylinders sind zwei weitere Flansche angebracht. Der eine
bietet mit einem Fenster die Möglichkeit der visuellen Kontrolle des Inneren der
Kammer; der andere stellt eine Verbindung zur Bulge-Kammer her. Diese Verbin-
dung wird benötigt, um beide Kammern simultan evakuieren zu können. Es stehen
zwei Ventile zur Verfügung, um diese Verbindung nach dem Evakuieren trennen zu
können.

An diesem Verbindungsstück sind weitere blindgeflanschte Anschlüsse für zukünf-
tige Erweiterungen vorgesehen. Für die Messungen im Rahmen dieser Arbeit war
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Abbildung 3.15
Fotos des Bulge Testers: Auf dem linken Bild ist die äußere Kammer
abgebildet, in die von oben die Bulge-Kammer (rechtes Foto) einge-

führt wird.

es stets erforderlich, dass der Druck in der äußeren Kammer geringer als 10−4 mbar
war. Es ist jedoch denkbar, dass die äußere Kammer während zukünftiger Experi-
mente gasgefüllt sein soll. Dann können die freien Flansche für einen Gaseinlass, ein
Überdruckventil und einen Druckmesser benutzt werden. Die gesamte Apparatur ist
für Gasdrücke bis 5 bar ausgelegt, wenn oberhalb von 1 bar die Turbopumpe entfernt
wird.

Die Bulge-Kammer ist durch vier Stahlrohre an einem 200mm Flansch befestigt.
Von diesen Rohren dienen zwei als Ein- und Ablass der Kühlung und zwei bieten
Zugänge zum Inneren der Bulge-Kammer. Durch diese kann der Gasdruck im Inneren
der Kammer zum einen reguliert und zum anderen gemessen werden. Die Rohre sind
aus Stahl gefertigt, um eine möglichst schlechte Wärmeableitung der Bulge-Kammer
zu gewährleisten, wenn diese geheizt oder gekühlt wird. Neben den Durchführungen
für die vier Stahlrohre befinden sich vier BNC-, zwei Typ-K Thermoelement-, acht
Spannungs- und zwei Stromdurchführungen in dem 200mm Flansch.
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Abbildung 3.16: Zeichnung der Bulge-Kammer

Die Bulge-Kammer selbst besteht aus einem Kupferblock, der gemäß der Zeich-
nung in Abbildung 3.16 gefertigt wurde. Man erkennt im Inneren der Kammer zwei
getrennte Hohlräume. Am unteren Ende außen befindet sich die Kühlschleife und in
der Mitte mit Öffnungen nach oben und unten und mit Verbindung zu Gasversor-
gung und Druckmesser die eigentliche Bulge-Kammer. Während in der rechteckigen
Öffnung auf der Oberseite die Probe mit einem O-Ring gegen die Kammer abge-
dichtet wird, ist die untere Öffnung für die rückwärtige Kontaktierung der Membran
vorgesehen (siehe Abschnitt 3.3.5 unter Resonanzmessung).

Druckregelung

Um den Druck in der inneren Kammer präzise einstellen zu können, wurde ein
Druckregelkreis entwickelt. Die Herausforderung liegt darin, ein System zu imple-
mentieren, das den Druck über vier Größenordnungen von 0,5mbar bis 5 bar mit
einer Genauigkeit von 0,5mbar regelt. Da Steuerventile und Massenflussregler nur
eine Genauigkeit von 1-2% haben und die kleinste Öffnung bzw. der kleinste mög-
liche Fluss 2% des Maximalwertes4 ist, würde die Regelung nur eines der beiden
Geräte einen dynamischen Bereich über nur knapp zwei Größenordnungen erlauben.

Daher wurde der in Abbildung 3.17 schematisch dargestellte Durchfluss-
Regelkreis implementiert. Mit einem Druckmessgerät, das mit einer Genauigkeit von
0,5mbar Drücke bis zu 5 bar messen kann, wird der Druck in der Bulge-Kammer ge-
messen. Das analoge Messsignal wird von einem Computer eingelesen, der ebenso
den Massendurchflussregler und das Auspumpventil steuert.

Das Auspumpventil wird von einer selbst entwickelten Treiberelektronik gesteu-
ert, die ein pulsweitenmoduliertes Signal erzeugt. Dies ist notwendig, um die Hyste-

4Diese Angabe ist gemäß der Herstellerspezifikation – in Grenzfällen sind auch Einstellungen
von 1% möglich.
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Abbildung 3.17
Schematische Darstellung des Druckregelkreises: Mit dem Druckmes-
ser wird der Druck in der Bulge-Kammer gemessen. Der Messrechner
liest das Signal aus und regelt den Druck durch Ansteuerung des Mas-

sendurchflussreglers und des Auspumpventils.

rese des Magnetventils zu kompensieren. Im Rahmen einer Diplomarbeit [168] wurde
eine Wertetabelle aufgestellt, die Gleichgewichtsdrücke nicht-linear mit den Ventil-
stellungen verknüpft. Der Druckregelkreis, der Teil der Messsoftware ist, liest diese
Tabelle aus und steuert die Treiberelektronik des Auspumpventils entsprechend an.
Dieser Mechanismus erinnert an einen Proportionalregler, der im vorliegenden Fall
allerdings nicht proportional ist, weil die Wertetabelle nicht linear ist.

Der Massendurchflussregler wird von einem PID-Regler gesteuert, der als Teil
der Messsoftware implementiert ist. Dabei ist genau wie bei der Ansteuerung des
Auspumpventils der Proportionalanteil nicht linear. Eine Erschwernis liegt darin,
dass beim ersten Öffnen des Massendurchflussreglers auf einen kleinen Fluss (ca. 1%
des Maximalwertes) das verwendete Magnetventil in diesem Gerät nicht reibungslos
öffnet. Dadurch übersteuert der interne Regelkreis, um den vom Computer vorge-
gebenen Sollfluss zu erreichen. Das führt dann zu einer ruckartigen Erhöhung des
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Abbildung 3.18
Schematische Darstellung der Kapazitätsmethode

Drucks auf Werte bis zu 70mbar. Da dies eine Belastung der Membran ist, wurde ein
Startmechanismus entwickelt, der dem Massendurchflussregler zunächst einen Soll-
wert von 2,5% vorgibt und sofort auf 1% zurückschaltet, sobald ein Druckanstieg in
der Kammer gemessen wird. Dadurch wird ein Überschießen des Drucks erfolgreich
verhindert.

Implementierung der kapazitiven Methode

Abbildung 3.18 zeigt ein Schema der Implementierung der kapazitiven Methode. Ei-
ne Glasscheibe ist mit einem Kupferzylinder beschwert und ruht auf drei kleinen spitz
zulaufenden Kupferstangen auf der Probe. Auf der Unterseite dieser Glasscheibe be-
findet sich eine 100 nm dicke CrNi-Schicht, die so strukturiert ist, dass gegenüber der
Membran ein 6x6mm2 großer Kontakt liegt, der zusammen mit der Membran die
Bulge-Kapazität bildet (vergleiche Abbildung 3.12). Der Rest der CrNi-Schicht dient
als Abschirmung und liegt auf dem gleichen Potential wie die Platte in der Mitte,
damit die Feldlinien innerhalb des Kondensators möglichst geradlinig verlaufen.

Die Membran selbst wird mit einem O-Ring gegen die Bulge-Kammer abge-
dichtet. Ein Kunststoffring aus PEEK drückt von oben mit einem O-Ring gleichen
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Abbildung 3.19
Optische Messung der Topographie eines Kapazitätsmesskopfes (B =
485µm): Die weißen Punkte sind die Spitzen der drei Kupferfüße, auf
denen der Messkopf auf der Probe ruht. Ebenfalls zu sehen ist die
Strukturierung der CrNi-Schicht für die Kapazitätsplatte. Schwarze

Bereiche sind entweder sehr tief oder schlecht reflektierend.

Durchmessers gegen die Probe. So wirken durch die Klemmung keine äußeren Kräfte
auf die Membran. Für die elektrische Kontaktierung der Membran dient eine dün-
ne Tantal-Folie, die zwischen die Probe und die oberen O-Ringe gelegt wird. Der
Anpressdruck durch den PEEK-Ring sorgt für einen guten elektrischen Kontakt.

Um die Messungen auswerten zu können, muss der Kapazitätsabstand
B≈ 300µm mit einer Genauigkeit von 1µm oder besser bekannt sein. Dieses ent-
spricht einer Abweichung von weniger als 1%. Das ist durch mechanische Verfahren
sehr schwer zu erreichen. Daher wurde im Rahmen einer Diplomarbeit [169] ein op-
tisches Verfahren verwendet, bei dem weißes Licht durch eine achromatische Linse
auf die Probe fokussiert wird. Dabei wird gerade die Farbe des Lichtes maximal
reflektiert, deren Brennweite gerade dem Abstand der Linse zur Probe entspricht.
Durch ein Rasterverfahren kann die Topographie der Probe mit einer Genauigkeit
von 1µm bestimmt werden, wenn B kleiner als 300µm ist. Damit die Ebene der Auf-
setzpunkte der Kupferstangen parallel zur CrNi-Platte ist, muss iterativ das Profil
des Messkopfes gemessen und die Länge der Kupferstangen durch feines Schmirgeln
angepasst werden. Abbildung 3.19 zeigt das Ergebnis dieser Prozedur.

Die gute Reproduzierbarkeit und das kleine Rauschen der kapazitiven Methode
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erlaubt die Durchführung von Viskositätsmessungen. Wie in Abschnitt 2.2.5 disku-
tiert, ist es für eine Viskositätsmessung erforderlich, dass die Dehnung der Mem-
bran konstant gehalten wird. Das ist mit Hilfe der kapazitiven Methode mit großer
Präzision möglich, da kleine Änderungen der Höhe zu einer großen Änderung des
Summenstroms führen. So kann, wie im Abschnitt 3.3.5 näher erläutert wird, der
Druck so geregelt werden, dass das Kapazitätssignal – und damit die Dehnung der
Membran – konstant gehalten wird.

Dagegen ist die kapazitive Methode weniger für die Bestimmung der elastischen
Eigenschaften geeignet, da sich herausgestellt hat, dass die Kapazitäten zwischen den
Leitungen und Erde, wie z.B. die Kapazität zwischen der Probe und der Kammer,
in der Größenordnung der Bulge-Kapazität liegen, deren Bestimmung sich dadurch
verkompliziert.

Implementierung der optischen Methode

Zur Messung der Höhe der Membran für die Untersuchung des Spannungs-Dehnungs-
Verhaltens dient die optische Methode. Abbildung 3.20 zeigt eine Zeichnung des
optischen Aufbaus. Die gesamte Anordnung ist durch eine Klemmung an den Roh-
ren der Kühlung befestigt. Sie hängt oberhalb der Bulgekammer (Abbildung 3.15,
rechts). Zur geometrischen Orientierung ist die Membran schematisch in die Zeich-
nung eingetragen.

Um die Krümmung der Probe zu messen, wird ein Laserstrahl erzeugt, der wie
in Abbildung 3.13 über die Probe rastert. Dazu rotiert direkt hinter dem Laser
ein Glaskubus, der einen parallelen Strahlversatz erzeugt. Ein Spiegel, der um zwei
Achsen gekippt werden kann, lenkt den Strahl im 45◦-Winkel auf die Probe, wo der
Strahl reflektiert wird und anschließend auf den Detektor fällt.

Da eine gekrümmte Membran Linsenwirkung hat, ist es notwendig, dass der La-
serstrahl einen möglichst kleinen Durchmesser besitzt, da sonst eine zu große Fläche
des Detektors beleuchtet wird. Eine kleine Aufweitung des Laserstrahls durch die
Reflexion an der Probe beeinflusst die Messung nicht, da der Detektor das Zen-
trum des beleuchteten Bereichs misst. Um den Laserstrahl in diesem Sinn formen
zu können, wird eine Lochblende aus einem gestanzten Aluminiumblech und eine
Linsenoptik direkt am Laser verwendet. Es zeigt sich, dass ein Blendendurchmesser
von wenigen Zehntel Millimeter und eine Fokussierung des Laserstrahls auf einen
Ort zwischen Probe und Detektor zu guten Ergebnissen führt.

Um eine Auswertung gemäß Gleichung 3.36 durchführen zu können, muss der
Abstand d zwischen der Membran und dem Detektor bekannt sein. Da eine genaue
geometrische Längenmessung wegen des unzugänglichen Bauraums schwierig ist,
bietet sich eine Bestimmung von d mit Kalibrierproben an. Am einfachsten und
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Abbildung 3.20
Schematische Darstellung der optischen Methode: Der Laserstrahl
wird von einem rotierenden Glaskubus parallel versetzt und rastert
über die Probe. Die Krümmung der Membran erzeugt eine Ablen-
kung senkrecht zur Bildebene, die vom Detektor gemessen werden

kann.

genauesten können zu diesem Zweck Zylinderausschnitte hergestellt werden, wie
in Abbildung 3.21 zu sehen ist. Abbildung 3.14 zeigt das Ergebnis einer solchen
Kalibrationsmessung.

Alle tragenden Teile des Aufbaus sind aus Kupfer gefertigt. Da der optische Auf-
bau lediglich am Einlass der Kühlung thermischen Kontakt hat und da Kupfer ein
guter Wärmeleiter ist, kann davon ausgegangen werden, dass der Aufbau immer
die gleiche Temperatur hat (nämlich die des Kühlmittels). Das ist wichtig, da eine
thermische Verformung zu einer Verfälschung der Messung führen würde. Wenn bei
Temperaturen oberhalb von 200◦C gemessen werden soll, sollten beidseitig polierte
Edelstahlbleche zwischen dem optischen Aufbau und der Bulge-Kammer angebracht
werden. Bei der Konstruktion wurde darauf geachtet, dass hinreichend Bauraum da-
für vorhanden ist. Im Rahmen dieser Arbeit wurde allerdings nur bei Temperaturen
zwischen Zimmertemperatur und 150◦C gearbeitet. In diesem Temperaturbereich ist
der Wärmeübertrag von der Bulge-Kammer auf den optischen Aufbau zu vernach-
lässigen.
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Abbildung 3.21
Um Kalibrationsproben für die optische Methode herzustellen, wur-
de ein Aluminiumzylinder auf verschiedene Radien gedreht. Anschlie-
ßend wurden die Oberflächen poliert und die Durchmesser der Zylin-
der gemessen. Ausschnitte aus diesen dienen als Kalibrationsproben.

Temperaturregelung

Um mechanische Eigenschaften bei unterschiedlichen Temperaturen messen zu kön-
nen, ist der gesamte Aufbau für den Bereich zwischen -100◦C und +300◦C ausgelegt.
Mit Ausnahme einiger Kabel und Lötkontakte, die bei Bedarf schnell durch Alter-
nativen ersetzt werden können, wurden nur Materialien verwendet, die in diesem
Temperaturbereich stabil sind. Begrenzt wird diese Temperaturspanne durch die
Spezifikation des O-Rings, der die Probe gegen die Bulge-Kammer abdichtet.

Um Experimente interpretieren zu können, muss die Temperatur der Membran
bekannt sein. Da diese extrem dünn ist und daher eine sehr kleine Wärmekapa-
zität hat und der Wärmefluss von der Membran zum Silizium wegen der dünnen
Querschnittsfläche der Membran ebenfalls klein ist, entspricht die Temperatur der
Membran immer der Temperatur des sich in der Bulge-Kammer befindlichen Argons.
Da das Argon im Wärmekontakt mit der Bulge-Kammer steht, muss diese komplett
auf die für die Membran gewünschte Temperatur gebracht werden. Der Nachteil da-
von ist, dass wegen der großen Wärmekapazität der Bulge-Kammer nur langsame
Temperaturänderungen möglich sind. Andererseits ist die Messung der Temperatur
eines großen Kupferblocks erheblich einfacher als die einer dünnen Membran.

Um die Temperatur ändern zu können, ist ein Heiz-Koaxialkabel in eine Nut
gepresst, die außen über den Umfang der Bulge-Kammer läuft. Diese Nut läuft zu-
nächst spiralförmig von oben nach unten und anschließend in einer entgegengesetzten
Spirale wieder nach oben. Da Ströme von bis zu 3A bei Spannungen bis zu 230V
durch den Heizdraht fließen, soll so verhindert werden, dass beim Heizen störende
Magnetfelder in der Kupferkammer induziert werden.
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Die an dem Heizdraht anliegende Spannung wird von einem Temperaturregler
der Firma Omron gesteuert. Als Eingangssignal dient eine Temperaturmessung mit
einem Typ-K Thermoelement, das mit einem Abstand von 0,5 cm von dem Heizdraht
an der Kupfer-Kammer befestigt ist. Zur Kontrolle ist ein weiteres Thermoelement
weiter innen befestigt. Um die Dynamik der Temperaturregelung zu verbessern, ver-
läuft eine Kühlschleife durch die Bulge-Kammer, wie man Abbildung 3.16 entnehmen
kann. Je nach gewünschter Minimaltemperatur, kann sie mit Luft, gekühlter Luft
oder flüssigem Stickstoff durchströmt werden.

Computersteuerung

Bis auf die Temperaturkontrolle, die direkt am Temperaturregler eingestellt wird,
ist der Bulge-Tester komplett computergesteuert. Es wurden zwei Programme in
LabView geschrieben, die den Aufbau für die kapazitive und optische Methode zur
Höhenbestimmung steuern. Mit Hilfe dieser Programme ist es möglich, Spannungs-
Dehnungs-Kurven aufzunehmen und Viskositätsmessungen durchzuführen. Auf eine
ausführliche Darstellung der Software wird an dieser Stelle verzichtet.

3.3.5 Messmodi

Mit Hilfe der Messsoftware sind drei verschiedene Messmodi möglich, die in die-
sem Abschnitt vorgestellt werden. Im ersten Teil wird die Messung von Spannungs-
Dehnungs-Kurven am Beispiel von SiN-Membranen erläutert. Diese Messungen sind
wichtig, weil bei allen anderen Messungen das SiN als Substrat für die zu un-
tersuchenden Schichten dient. Um durch Messung der Depositionsspannung die
Spannungs-Dehnungs-Kurven zu bestätigen, können mit dem Bulge-Tester die Ei-
genfrequenzen einer Membran gemessen werden. Diese Methode wird im zweiten
Abschnitt erläutert. Im letzten Abschnitt wird die Vorgehensweise bei Viskositäts-
messungen diskutiert.

Spannungs-Dehnungs-Kurven

Da Membranen für die Messung des Spannungs-Dehnungs-Verhaltens reflektierend
sein müssen, werden die durchsichtigen SiN-Membranen mit 15 nm Chrom beschich-
tet. Dabei wurden die Depositionsparameter für das Chrom so gewählt, dass die
Spannung in der Chromschicht minimal ist [170, 171]. Trotzdem muss bei der Aus-
wertung der Spannungs-Dehnungs-Messung berücksichtigt werden, dass es sich um
ein Zweischichtsystem handelt.
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Abbildung 3.22
Bei einem Mehrschichtsystem addieren sich die Kräfte in den ein-
zelnen Schichten zur Gesamtkraft auf, die auf die Membran wirkt.
Dadurch mitteln sich die Spannungen in einer Membran gemäß ihrer

Schichtdicken ti.

Obwohl in der Regel nur die Spannung in einer der Schichten – hier die SiN-
Schicht – interessant ist, liefert das Messsignal natürlich eine Mittelung über das
Gesamtsystem. Da sich die in den einzelnen Schichten wirkenden Kräfte Fi zu der
auf die gesamte Membran wirkende Kraft Fges addieren,

Fges = F1 + F2, (3.39)

gilt für die Spannungen in der Membran

σges · Ages = σ1 · A1 + σ2 · A2, (3.40)

wobei die Namenskonvention gemäß Abbildung 3.22 gilt und sich der Index
”
ges”auf

die gesamte Membran bezieht. Bei diesem Ansatz wird die Vereinfachung gemacht,
dass keine Grenzflächenspannungen auftreten, was bei großen Schichtdicken und
insbesondere bei amorphen Materialien legitim ist.

Da die Breite b der Membran für alle Schichten gleich groß ist, können die Quer-
schnittsflächen Ai durch die Schichtdicken ti ersetzt werden.

σges · tges = σ1 · t1 + σ2 · t2 (3.41)

Diese Argumentation gilt in gleicher Weise bei Multischichtsystemen. Ebenso kön-
nen mehrere Schichten zu einer zusammengefasst werden. Das ist hilfreich, wenn z.B.
durch Messung die Eigenschaften von SiN+Cr bekannt sind und das Dreischicht-
system SiN+PCM+Cr untersucht werden soll. Dann müssen die Eigenschaften der
SiN- und Cr-Schicht nicht detailliert bekannt sein. Es genügt in diesem Fall, die SiN-
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Abbildung 3.23
Spannungs-Dehnungs-Kurven einer SiN+Cr Probe: Links werden zwei
unabhängige Messreihen an derselben Probe verglichen, die an unter-
schiedlichen Tagen von unterschiedlichen Personen mit unterschied-
lichem Detektorabstand d gemessen wurden. Rechts werden Daten
unterschiedlicher Geometrie gegenübergestellt. Man erkennt, dass die
Werte für Ypl bei allen vier Messungen im Rahmen des Fehlers über-
einstimmen. Die unterschiedlichen Werte für die Depositionsspan-
nungen werden mit verschiedenen Depositionsbedingungen erklärt.

und Cr-Schicht als eine Schicht mit den gemessenen Eigenschaften, d.h. Summe der
Einzelschichtdicken und Gesamtspannung, anzunehmen.

Die Dehnung ist im Gegensatz zur Spannung für das Gesamtsystem genauso
groß wie für jede einzelne Schicht. Daher gilt analog zu Gleichung 3.41 für den
Elastizitätsmodul E im linear-elastischen Bereich

Eges · tges = E1 · t1 + E2 · t2. (3.42)

Bei den untersuchen SiN+Cr-Membranen beträgt die Schichtdicke des SiN
200 nm. Damit ist sie mehr als zehnmal so groß wie die Schichtdicke des Chroms
(15 nm). Da das Chrom außerdem nur eine kleine Depositionsspannung besitzt, wird
die Chromschicht nur beim Einfluss der Schichtdicke auf die Spannung im SiN be-
rücksichtigt.

σges =
tSiN

tges

· σSiN (3.43)

In Abbildung 3.23 sind die y-Achsen entsprechend korrigiert. Diese zwei Diagram-
me zeigen Spannungs-Dehnung-Kurven, bei denen die Krümmung der Membran
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optisch gemessen wurde. Diese vier unter unterschiedlichen Bedingungen aufgenom-
menen Messungen stimmen nicht nur untereinander überein, sondern auch mit vor-
hergehenden Messungen [168]. Zur Überprüfung der Messungen wurden an den glei-
chen Proben Referenzmessungen von Dennis Music am Institut für Materialchemie
(MCH) durchgeführt. Der so durch Nano-Indention ermittelte Wert für Ypl beträgt
(265±20) GPa, was in hervorragender Übereinstimmung mit den im Rahmen dieser
Arbeit gemessenen Werten liegt.

Der Literaturwert von Youngs Modul für dünne SiN-Schichten variiert mit der
verwendeten Depositionsmethode. Für SiN-Filme, die wie die in dieser Arbeit ver-
wendeten mit LPCVD (low pressure chemical vapor deposition) hergestellt wurden,
werden 222GPa [162], 230-265GPa [172], 250-265GPa [173] und 280-290GPa [174]
für Youngs Modul veröffentlicht. Um diese Werte mit den Werten aus Abbildung
3.23 für Ypl vergleichen zu können, müssen sie durch 1 − ν2 geteilt werden (siehe
Gleichung 2.42). Wie für einen keramischen Werkstoff typisch, liegt der Wert für die
Poissonzahl ν in der Nähe von 0,3. In [162] wurde er zu 0,28 bestimmt. Ypl ist für
SiN also 8,5% größer als Youngs Modul.

Der im Rahmen dieser Arbeit gemessene Wert für SiN liegt also bei (247±6) GPa
und damit innerhalb der Streuung der Literaturwerte.

Resonanzmethode

Neben dem Vergleich mit Literaturwerten und Referenzmessungen mit anderen Me-
thoden an den gleichen Proben ist die Messung der Depositionsspannung σ0 ein guter
Konsistenztest. Das ist vor allem deshalb der Fall, weil die Depositionsspannung ex-
trem stark mit der verwendeten Depositionsmethode und deren Parametern variiert.
In der Literatur finden sich für die Depositionsspannung einerseits Werte bis in den
GPa-Bereich [173], andererseits wird sogar von Druckspannungen berichtet [175].
Wie man Abbildung 3.23 entnimmt, schwanken die im Rahmen der vorliegenden
Arbeit gemessenen Werte für σ0 stärker als die ermittelten Fehler erlauben. Daher
müssen, z.B. durch unterschiedliche Auftreffwinkel oder Temperaturen während der
Deposition, die Depositionsparameter der einzelnen Proben variiert haben.

Wesentlich aussagekräftiger als ein Vergleich der Depositionsspannung mit Li-
teraturwerten ist daher die Messung der Depositionsspannung mit einer anderen
Methode an derselben Probe. Dies leistet die Resonanzmethode, die in dieser Arbeit
zu dem Zweck benutzt wurde, die anderen beiden Methoden auf Konsistenz zu über-
prüfen. Dieses ist möglich, weil mit ihr ohne eine Höhenmessung die Eigenfrequenz
einer Membran bestimmt werden kann. Bei diesem Verfahren wird die Membran zu
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Abbildung 3.24
Schwingungsmoden langer Membranen: Von links nach rechts ist farb-
kodiert die Auslenkungsamplitude der (1,1), (1,2) und (2,3) Mode

dargestellt.

Schwingungen angeregt und die Amplitude gemessen. Aus der Resonanzfrequenz

fnm =
1

2

√
σ0

ρ

[(m

a

)2

+
(n

b

)2
]

(3.44)

kann dann die Depositionsspannung σ0 bestimmt werden, wenn die Dichte ρ und die
Seitenlängen a und b der Membran bekannt sind. n,m > 0 sind die Modenummern.
Abbildung 3.24 zeigt einige Beispiele für Schwingungsmoden langer Membranen.

Eine Elektrode, die dazu dient die Membran zu einer Schwingung anzuregen (sie-
he Abbildung 3.25), wird rückseitig mit Hilfe einer Mikrometerschraube bis auf ca.
100µm an die Membran herangefahren. Durch das Anlegen einer Wechselspannung
U

U = U0 + U1 · sin(ωt) (3.45)

wirkt elektrostatisch die Kraft F auf die Membran

F =
1

2

ε0A

d2
· U2, (3.46)

wobei A die der Membran zugewandte Fläche der Elektrode und d der Elektroden-
Membran-Abstand ist. Einsetzen von Gleichung 3.45 in Gleichung 3.46 liefert

F =
ε0A

2d2

[
U2

0 +
U2

1

2
+ 2 · U0U1 · sin(ωt)− U2

1

2
· cos(2ωt)

]
. (3.47)

Man beachte, dass die anregende Kraft eine Komponente mit der Frequenz ω und
eine weitere mit der Frequenz 2ω besitzt.
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Abbildung 3.25
Diese Elektrode wird in die untere Öffnung der Bulge-Kammer einge-
führt. Mit Hilfe der Mikrometerschraube kann die Elektrode bis auf

100µm an die Membran herangefahren werden.

Die Schwingung der Membran wird mit Hilfe des Kapazitätsmesskopfes gemes-
sen. Abbildung 3.26 zeigt das Schema der Messung. Während der Strom, der durch
den von Elektrode und Membran gebildeten Kondensator fließt, die Membran zur
Schwingung bei ω und 2ω anregt, wird der Strom, der durch den von Membran und
Kapazitätsplatte gebildeten Kondensator fließt, vom Lock-in gemessen. Da dort kei-
ne Wechselspannung anliegt, ist nur die schwingende Membran eine Ursache für eine
periodische Bewegung von Ladungen. Daher ist das Lock-in Signal proportional zur
Amplitude der Schwingung

I(ωt) = UF · dC(ωt)

dt
. (3.48)

Der bei der Frequenz ω vom Frequenzgenerator erzeugte Strom fließt nicht komplett
über die Membran Richtung Erde ab, sondern teilweise durch den Lock-in und er-
zeugt ein Störsignal5. Daher ist es sinnvoll, den Lock-in im 2F-Modus zu betreiben,
in dem er mit der doppelten Referenzfrequenz misst und nicht vom Primärsignal
gestört wird.

An Gleichung 3.48 erkennt man, dass das Messsignal zum einen zur Spannung UF

und zum anderen zu der Amplitude der Schwingung proportional ist, die wiederum

5Das ist insbesondere der Fall, wenn der Widerstand R und die Batterie UF alternativ zwi-
schen Membran und Erde geschaltet sind. Das kann sinnvoll sein, um das Rauschen im Lock-in zu
verringern.
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Abbildung 3.26
Schema der Resonanzmessung: Oben ist eine ungeradzahlige Mode
und unten eine geradzahlige Mode abgebildet. Da der mittlere Ab-
stand zwischen der Membran und der Kapazitätsplatte während der
Schwingung konstant ist, wenn die Schwingungsmode eine geradzahli-
ge Komponente hat, ist eine Resonanz nur bei ungeradzahligen Moden

messbar.

von der Amplitude der anregenden Spannung abhängt. Um ein klar erkennbares
Resonanzverhalten messen zu können, haben sich Spannungen von U0 = 10 V, U1 =
18 V und UF = 40 V und ein Widerstand R = 1 MΩ bewährt. Außerdem sollte der
Abstand d der Elektrode von der Membran klein sein (d ≈ 100µm), da die anregende
Kraft proportional zu 1/d2 ist. Dabei muss allerdings mit großer Vorsicht gearbeitet
werden, da der Kontakt von Elektrode und Membran nicht nur die Messung, sondern
auch die Membran zerstören kann.

Abbildung 3.27 zeigt eine Resonanzkurve der (1,1) Mode. Aus der gemessenen
Eigenfrequenz von 35,8 kHz lässt sich mit Hilfe von Gleichung 3.44 die Spannung in
der Membran zu (226,9 ± 4,5) MPa bestimmen. Das ist in guter Übereinstimmung
mit den optischen Messungen aus Abbildung 3.23.

Viskositätsmessung

Wenn die elastischen Eigenschaften eines Materialsystems bekannt sind, können Vis-
kositätsmessungen durchgeführt werden. Dazu muss die Änderung der Spannung ei-
ner Membran gemessen werden, während die Dehnung konstant gehalten wird. Diese
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Abbildung 3.27
Typische Resonanzmesskurve einer SiN-Membran mit einer 10 nm
dicken Aluminiumschicht: Bei einer genaueren Betrachtung erkennt
man die erwartete quadratische Abhängigkeit der Schwingungsampli-

tude von der Spannung U1.

Randbedingungen sind im Abschnitt 2.2.5 diskutiert worden. Dort wurde für eine
Einzelschicht folgender Zusammenhang hergeleitet (Gleichung 2.54):

σ

2
√

3 · η +
σ̇

Ypl

= 0. (3.49)

Bei einer Messung an einem Phasenwechselmedium (Index: PC) muss also die Zeit-
abhängigkeit der Spannung

σPC = σ0
PC · f(t) (3.50)

gemessen werden, wobei f(t) die Zeitabhängigkeit beschreibt (siehe Gleichung 2.55,
2.65 und 2.66), die gemessen werden soll. Der obere Index 0 bezeichnet im Folgenden
immer eine Größe zum Zeitnullpunkt, der auf den Beginn des Experiments gelegt
wird.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden keine Einzelschichten untersucht. Das Pha-
senwechselmedium ist immer auf einer 200 nm dicken SiN Schicht deponiert, die als
Substrat dient. Daher ergibt sich die gemessene Spannung (Index: ges) immer als
der mit den Schichtdicken ti gewichtete Mittelwert der Einzelschichten (vergleiche
mit Abbildung 3.22 und Gleichung 3.41)

σges · tges = σSiN · tSiN + σPC · tPC, (3.51)
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wobei sich der Index SiN auf die SiN-Schicht bezieht. Diese Gleichung gilt natürlich
ebenso für den Zeitnullpunkt.

σ0
ges · tges = σSiN · tSiN + σ0

PC · tPC. (3.52)

Bei den Schichtdicken und bei der Spannung im SiN-Film wurde der obere Index
weggelassen, weil diese Größen in guter Näherung zeitunabhängig sind. Einsetzen
dieser Gleichungen in Gleichung 3.50 liefert

f(t) =
σPC

σ0
PC

=
σges · tges − σSiN · tSiN

σ0
ges · tges − σSiN · tSiN

. (3.53)

Nach unendlich langer Zeit (oberer Index: ∞) sei die Spannung im Phasenwechsel-
medium relaxiert. Dann gilt

σ∞ges · tges = σSiN · tSiN. (3.54)

Es wurden die oberen Indizes für die Schichtdicken und die Spannung des SiN weg-
gelassen. Einsetzen dieses Zusammenhangs in Gleichung 3.53 führt zu

f(t) =
σPC

σ0
PC

=
σges · tges − σ∞ges · tges

σ0
ges · tges − σ∞ges · tges

. (3.55)

Kürzen von tges und Einführung der Abkürzung ∆σges = σ0
ges − σ∞ges liefert

f(t) =
σPC

σ0
PC

=
σges − σ∞ges

∆σges

. (3.56)

Diese Gleichung nach σges umgeformt lautet

σges = σ∞ges + ∆σges · f(t). (3.57)

Einsetzen der Zeitabhängigkeit der Viskosität für Zweidefektannihilation (Gleichung
2.69) und Ausnutzung der Proportionalität zwischen der Druckdifferenz p und der
Spannung σges (siehe Gleichung 3.17) führt zu

pges = p∞ges + ∆pges · exp

{
− Ypl

2
√

3 kb

ln

(
1 +

kb

η0

· t
)}

. (3.58)

Die Namenskonvention für die Spannung wurde für die Druckdifferenz p übernom-
men.

Um die viskosen Eigenschaften zu bestimmen, müssen die Messdaten (pges) mit
dieser Funktion angepasst werden. Dabei sind p∞ges, ∆pges, kb und η0 die zu verwen-
denden Parameter. Man sieht, dass kb, η0 und Ypl keine unabhängigen Parameter
sind. Daher muss Ypl im Vorfeld bekannt sein.
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Abbildung 3.28
Schema zur Messung der Temperaturabhängigkeit der Viskosität:
Während der isothermen Schritte relaxiert der Film. Bei diesem Pro-

zess muss die Energiebarriere Qiso −Qrel überwunden werden.

Zu Beginn des Experiments wird der Druck zügig bis p0
ges erhöht. Bei der ver-

wendeten Geometrie liegt dieser Wert in der Größenordnung von 100mbar. Dann
wird das Amplitudenverhältnis der beiden Sinusgeneratoren so eingestellt, dass das
vom Lock-in-Verstärker gemessene Signal etwa 10-mal so groß ist, wie das Rauschen
(Signal im Minimum). Mit diesen Einstellungen ist das Lock-in-Signal sehr sensitiv
für kleine Änderungen der Kapazität, die durch das Fließen des Phasenwechselmate-
rials hervorgerufen werden. Man kann die Druckregelung dem auf dem Messrechner
implementierten Regelkreis überlassen, der den Druck so anpasst, dass das Lock-in-
Signal konstant bleibt.

Auf diese Art lässt sich die Zeitabhängigkeit der Viskosität in einem Experiment
mit konstanter Dehnung bestimmen. Um die Temperaturabhängigkeit zu ermitteln,
ist es offensichtlich notwendig, zusätzlich die Temperatur zu variieren. Dabei wird
wie in Abbildung 3.28 skizziert vorgegangen. Sie zeigt die Temperaturabhängigkeit
der Viskosität und ist ein Ausschnitt von Abbildung 2.10 in Abschnitt 2.2.5, bei der
zusätzlich der Pfad einer Messreihe in schwarz eingetragen ist.

Eine Messreihe besteht aus der Wiederholung von zwei verschiedenen Schritten.
Im ersten Schritt wird bei einer bestimmten Temperatur die Viskosität bestimmt
wie oben beschrieben. Dabei relaxiert diese strukturell zu größeren Werten für η. Im
darauf folgenden Schritt wird die Temperatur so schnell erhöht, dass zunächst keine
strukturelle Relaxation stattfinden kann. Anschließend wird wieder die Viskosität
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gemessen, usw. Diese beiden Schritte finden also auf sehr unterschiedlichen Zeitska-
len statt. Während der erste zwischen 30 Minuten und 10 Stunden dauert, muss der
zweite in wenigen Minuten abgeschlossen sein.

Auf diese Art können zwar im zweiten Schritt aufgrund der gebotenen Eile keine
Messdaten gesammelt werden, dafür liefert aber die Verbindung des letzten gemesse-
nen Viskositätswerts der einen mit dem ersten Viskositätswerts der darauf folgenden
Messung die Steigung der unterbrochenen lila Geraden in Abbildung 3.28 und damit
einen Wert für die Energiebarriere des Umordnungsprozesses Qiso (siehe Abschnitt
2.2.5).

3.4 Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurde der Fernfeld-Messplatz und der Bulge-Tester vorgestellt.
Mit Hilfe des Fernfeld-Messplatzes kann die Phasenumwandlung submikrometer-
großer Bereiche auf der Nanosekunden- bis Millisekunden-Zeitskala durchgeführt
und durch die Messung der relativen Reflektivitätsänderung ∆R/R beobachtet wer-
den. Diagramme, bei denen ∆R/R gegen die Laserleistung und Pulsdauer aufge-
tragen ist, heißen PTE-Diagramme und dienen dazu, die Phasenumwandlung zu
charakterisieren. Bei der Rekristallisation von wachstumsdominierten Materialien
können PTE-Diagramme mit einer erweiterten Kissinger-Analyse ausgewertet wer-
den. Dadurch kann die Aktivierungsbarriere für Wachstum bestimmt werden.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein Bulge-Tester aufgebaut. Durch eine Druck-
differenz wird eine dünne Membran ausgelenkt. Während die Höhe der Membran
ein Maß für die Dehnung des Films ist, kann aus der Druckdifferenz zusammen mit
der Höhe der Membran die angelegte Spannung berechnet werden. Es wurden zwei
unterschiedliche Methoden implementiert und getestet, um die Höhe der Membran
zu messen. Der Bulge-Tester wird im Rahmen dieser Arbeit dazu eingesetzt, die
Temperaturabhängigkeit der Viskosität zu messen.



Kapitel 4

Ergebnisse

Auf den folgenden Seiten werden die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Mes-
sungen nach Legierungen geordnet vorgestellt. Da diese Ergebnisse erst im nächsten
Kapitel diskutiert werden, bietet sich hier eine chronologische Reihenfolge an, da so
jeweils zu Beginn eines neuen Abschnitts die Wahl der untersuchten Stöchiometrie
begründet werden kann.

4.1 Legierungen der pseudo-binären Linie

Als Geburtsstunde der Phasenwechselmedien kann der 1968 von Stanford R. Ov-
shinsky veröffentliche Artikel über reversible elektrische Schaltphänomene in un-
geordneten Strukturen [177] gelten. In diesem Artikel wird beschrieben, wie sich
Te48As30Si12Ge10 reversibel zwischen zwei stark unterschiedlich leitfähigen Zustän-
den durch Anlegen einer Spannung schalten lässt. Kurze Zeit danach kam die Idee
auf, dieses Phänomen zur optischen Datenspeicherung zu benutzen [178,179].

Auf der Suche nach einer Legierung, die sowohl über Jahre in der amorphen Phase
stabil ist, als auch schnell kristallisiert, wurden verschiedene Tellur-Legierungen [180]
getestet, bis sich GeTe als geeigneter Kandidat herausstellte [181]. GeTe lässt sich
in unter 100 ns kristallisieren, hat aber gleichzeitig eine Kristallisationstemperatur
von über 150◦C, was Stabilität bei Zimmertemperatur verleiht. Die schnelle Pha-
senumwandlung wurde mit der Tatsache erklärt, dass GeTe ohne Phasenseparation
kristallisiert. Damit korreliert ein niedriges Tg/Tm-Verhältnis von ca. 0,5 , was durch-
aus als außergewöhnlich gelten durfte, da damals die Daumenregel benutzt wurde,
dass für Glasbildner Tg/Tm ≈ 2/3 gilt [104].

Zwei Jahre später schlug eine japanische Gruppe Sb2Te3 als Phasenwechselma-
terial für die optische Datenspeicherung vor, das ebenfalls recht schnell in ca. 1 µs

87
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(a) Erste Kristallisation (b) Amorphisierung

Abbildung 4.1: PTE-Diagramme einer Ge1Sb2Te4 Schicht

kristallisiert, und 10 Jahre in der amorphen Phase stabil ist [182]. Bei dem schnel-
leren GeTe besteht das Problem, dass die guten Eigenschaften nur für die stöchio-
metrischen Zusammensetzungen bestehen; kleine Abweichungen der Stöchiometrie
(größer 1%) führen zu sehr viel längeren minimalen Kristallisationszeiten, was ein
produktionstechnisches Problem ist, da es in der Serienproduktion immer zu kleinen
Schwankungen der Stöchiometrie kommen kann [181].

Einen Ausweg bieten die Legierungen auf der pseudo-binären Linie zwischen
GeTe und Sb2Te3 [134], wovon Ge1Sb2Te4, Ge2Sb2Te5, Ge1Sb4Te7 und Ge3Sb2Te6

einphasige Legierungen bilden. Zusätzlich sei an dieser Stelle Ge4Sb1Te5 erwähnt,
das ganz in der Nähe der pseudo-binären Linie liegt und daher mit zu dieser Materi-
alfamilie gehört. Diese Legierungen haben ebenfalls hervorragende Eigenschaften für
die optische Datenspeicherung, die sie außerdem bei leichten herstellungsbedingten
Schwankungen der Zusammensetzung behalten. Damit waren erstmals Materiali-
en gefunden worden, die für eine technische Anwendung geeignet erschienen. Ob-
wohl heute AgIn-Sb2Te für die optische Datenspeicherung genutzt wird, ist zur Zeit
Ge2Sb2Te5 der erfolgversprechendste Kandidat für RAM auf der Basis von Phasen-
wechselmedien [183,184,185,186].

Im Rahmen dieser Arbeit wurden Messungen der Kinetik der ersten Kristallisa-
tion und der Rekristallisation an Ge1Sb2Te4, Ge2Sb2Te5 und Ge4Sb1Te5 gemacht,
die im Folgenden der Reihe nach präsentiert werden.

4.1.1 Ge1Sb2Te4

Abbildung 4.1(a) zeigt ein PTE-Diagramm der ersten Kristallisation eines amorphen
Films der Dicke 85 nm von Ge1Sb2Te4. Wie in Abschnitt 3.2.2 diskutiert, wird die
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relative Reflektivitätsänderung ∆R/R farbkodiert dargestellt. Sie dient als Maß für
den Grad der Phasenumwandlung.

In dem Diagramm sind drei Bereiche zu erkennen. Im ersten Bereich (I) ist
∆R/R Null. Es fand also keine Phasenumwandlung statt. Im zweiten Bereich (II)
weist eine positive relative Reflektivitätsänderung auf eine Kristallisation hin. Die
weiße unterbrochene Linie markiert die Grenze zum dritten Bereich (III), wo Abla-
tion stattgefunden hat. Zu Beginn des Ablationsbereichs befinden sich noch positive
Werte für ∆R/R, weil die entstandenen Löcher von einem kristallinen Rand umge-
ben sind, der besser als der amorphe Referenzzustand reflektiert.

Aus Abbildung 4.1(a) lässt sich die minimale Kristallisationszeit für Ge1Sb2Te4

ablesen. Der kürzeste Laserpuls, der eine messbare positive Änderung der Reflek-
tivität hervorgerufen hat, war 32 ns lang. Messungen bei Leistungen oberhalb von
14mW zeigen, dass zwar mit kürzeren Pulsen als 32 ns Löcher geschrieben werden
können, dass allerdings keine positive Reflektivitätsänderung erreichbar ist. Die mi-
nimale Kristallisationszeit beträgt für Ge1Sb2Te4 also 32 ns.

Bevor die Rekristallisation gemessen und mit der ersten Kristallisation vergli-
chen werden kann, muss die Amorphisierung von Ge1Sb2Te4 untersucht werden.
Dazu wurde eine amorphe Schicht in einem Ofen bei 200◦C kristallisiert und ein
PTE-Diagramm, wie in Abbildung 4.1(b) gezeigt, geschrieben. Es sind wieder drei
Bereiche unterscheidbar. Im ersten Bereich (I) fand keine Phasenumwandlung statt,
da die maximal erreichte Temperatur unterhalb des Schmelzpunktes lag. Bei höhe-
ren Leistungen und Pulsdauern erkennt man eine negative Reflektivitätsänderung
von ca. 15%. In diesem Bereich (II) wurde die Probe lokal amorphisiert. Bei hohen
Leistungen und langen Pulsen findet wieder Ablation statt.

Das erste Indiz für eine erfolgreiche Amorphisierung ist, dass die Grenze zwischen
den ersten beiden Bereichen entlang einer Isothermen (durchgezogene schwarze Li-
nie) verläuft. Als Beweis für die Amorphisierung dienen normalerweise Rasterkraft-
mikroskopiemessungen, die sich in diesem Fall allerdings als schwierig erweisen, weil
mit der Phasenumwandlung eine Delaminierung des Films vom Substrat einhergeht,
die zu mehrere hundert Nanometer hohen Strukturen führt. Dadurch ist es unmög-
lich, von einer Höhenänderung auf Amorphisierung zu schließen.

Daher dient als Beweis für die Amorphisierung in diesem Fall nur die Reversibi-
lität des Prozesses, also die Rekristallisation, die in Abbildung 4.2 gezeigt ist. Da-
für wurde ein Zweipuls-Experiment durchgeführt, wie in Abschnitt 3.2.2 erläutert.
Es sind vier verschiedene PTE-Diagramme gezeigt für vier Amorphisierungspulse
mit unterschiedlicher Pulsdauer. In allen vier Diagrammen lassen sich drei Bereiche
unterscheiden: Kein Effekt (I), Rekristallisation (II) und Ablation (III). Im ersten
Bereich ist nur der Effekt des ersten Amorphisierungspulses erkennbar. Dabei wer-
den mit zunehmender Amorphisierungspulsdauer immer größere relative Reflektivi-
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Abbildung 4.2
Rekristallisation einer Ge1Sb2Te4-Schicht: Für vier verschiedene
Amorphisierungspulse mit jeweils unterschiedlich langer Pulsdauer
wurden PTE-Diagramme geschrieben. Die relative Reflektivitätsän-
derung zwischen vor dem Amorphisierungspuls und nach dem Rekris-
tallisationspuls ist farbkodiert in Abhängigkeit der Parameter des
zweiten Pulses dargestellt. Das extrem große Rauschen ist auf die

Rauigkeit der benutzen externen Proben zurückzuführen [115].

tätsänderungen gemessen. Dies ist dadurch zu erklären, dass längere Amorphisie-
rungspulse größere amorphe Bits schreiben.

Im zweiten Bereich bedeutet ein verglichen mit dem ersten Bereich größerer Wert
für ∆R/R, dass teilweise Rekristallisation stattgefunden hat. Die Tatsache, dass an
keiner Stelle der Diagramme ein Wert von Null gemessen wurde, wird auf die lokale
Delaminierung zurückgeführt. Diese ist bei kürzeren Amorphisierungspulsen kleiner,
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Abbildung 4.3
Dargestellt ist eine Überlagerung von Abbildungen 4.1(a) (orange-
rot) und 4.2 (türkis-blau). Dadurch ist ein Vergleich des Kristalli-
sationsverhaltens mit dem Rekristallisationsverhalten von Ge1Sb2Te4

möglich.

was zu einem kleineren Rauschen und einem größeren Maß an Reversibilität führt.
In allen vier Diagrammen ist bei der kleinsten untersuchten Zeit von 10 ns Rekristal-
lisation messbar. Wegen des Delaminierungseffekts kann die benötigte Minimalzeit
für vollständige Rekristallisation nicht ermittelt werden.

Wenn man vom Rauschen, das durch eine sehr schlechte Qualität der exter-
nen Proben erklärt wird [115], und vom Grad der Reversibilität absieht, sind alle
vier Diagramme von Abbildung 4.2 identisch. Das bedeutet, dass unabhängig vom
Amorphisierungspuls, also unabhängig von der Größe des amorphen Bits, die Rekris-
tallisation immer gleich lange dauert. Das ist typisch für ein nukleationsdominiertes
Material. Es lässt sich also folgern, dass bei der Rekristallisation durch die Existenz
subkritischer Keime die Inkubationszeit verkürzt wird.

Wie Abbildung 4.3 zeigt, ist dieser Effekt bei Ge1Sb2Te4 allerdings nicht sehr
groß. In dem Diagramm wurden die Abbildungen 4.1(a) (orange-rot) und 4.2 (türkis-
blau) übereinander gelegt. Man sieht, dass bei Pulslängen über 50 ns in erster Nähe-
rung beide Diagramme identisch sind. Erst bei kürzeren Pulsen macht sich bemerk-
bar, dass die beiden amorphen Zustände unterschiedlich sind. Die Bildung subkriti-
scher Keime spielt bei Ge1Sb2Te4 folglich eher eine untergeordnete Rolle.

Vergleicht man weiterhin die vier Diagramme in Abbildung 4.2, so stellt man
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fest, dass die amorphen Zustände, die durch die vier unterschiedlich langen Amor-
phisierungspulse präpariert wurden, sehr ähnlich sein müssen. Tendenziell würde
man erwarten, dass sich bei längeren Amorphisierungspulsen mehr subkritische Kei-
me bilden, da bei diesen die Abkühlraten kleiner sind. Daher müsste die Rekris-
tallisation in den Diagrammen mit längeren Amorphisierungspulsen schneller oder
vollständiger sein als bei denen mit kürzeren. Offenbar ist eher das Gegenteil der
Fall, was bereits durch lokale Delaminierung erklärt wurde.

Zusammenfassung

Bei Ge1Sb2Te4 lässt sich der Beginn der Kristallisation bei 32 ns langen Laserpulsen
feststellen. Rekristallisation kann bereits bei den kürzesten untersuchten Pulslän-
gen von 10 ns gemessen werden. Da keine Abhängigkeit der Rekristallisation von
der Pulsdauer des Amorphisierungspulses festgestellt werden kann und da sich das
Kristalliations- und Rekristallisationsverhalten nur wenig unterscheidet, kann ge-
folgert werden, dass die Bildung subkritischer Keime während des Abkühlens aus
der Schmelze zu keinem großen Effekt führt, und sich die verschiedenen amorphen
Zustände kaum unterscheiden dürften.

4.1.2 Ge2Sb2Te5

In Abbildung 4.4(a) wird ein PTE-Diagramm gezeigt, das an einer 80 nm dicken
amorphen Ge2Sb2Te5-Schicht gemessen wurde. Wie im Fall von Ge1Sb2Te4 sind drei
Bereiche zu erkennen:

”
Kein Effekt” (I),

”
Kristallisation” (II) und

”
Ablation” (III).

Man liest eine minimale Kristallisationszeit von 100 ns ab. Messungen oberhalb von
9mW zeigen, dass auch bei größeren Leistungen die Kristallisation nicht mit kürze-
ren Pulsen möglich ist [118].

Diese ersten 100 ns setzen sich aus der Inkubationszeit und dem ersten, noch
nicht messbaren Beginn der Kristallisation zusammen. Da bereits ein kristalliner
Anteil von 1% messbar ist – das Messsignal ∆R/R liegt dann bei ca. 0,5% – kann
der größte Teil der ersten 100 ns der Inkubationszeit zugerechnet werden. Das ist
besonders einleuchtend, wenn man bedenkt, dass in dem Zeitfenster, in dem die
ersten Keime kritisch werden, dieses an vielen anderen Stellen zeitgleich passiert.
Das zeigen einerseits Transmissions-Elektronen-Mikroskopiebilder, aus denen man
abliest, dass sich innerhalb eines kristallinen Bits immer sehr viele winzige Kristalli-
te befinden [187]. Andererseits ist dieses Verhalten auch theoretisch verständlich, da
die Nukleationsrate eine starke Temperaturabhängigkeit zeigt. Während der Tem-
peraturerhöhung ist die Nukleationsrate bis Tg extrem gering, um oberhalb von Tg
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(a) Erste Kristallisation (aus [118]) (b) Amorphisierung

Abbildung 4.4
PTE-Diagramme von Ge2Sb2Te5-Schichten: Im Gegensatz zu den
Messungen aus Abbildung 4.2 ist das Rauschen in diesen Diagrammen
sehr klein. Die Ursache dafür ist neben der Qualität des Messverfah-
rens die Tatsache, dass die Kristallisation an sehr vielen Orten inner-
halb eines Bits quasi gleichzeitig beginnt. Im Gegensatz dazu wird
die Ablation an einer einzelnen Stelle initiiert [188, 189, 190], was zu
statistischen Schwankungen führt, die sich im Diagramm durch eine
raue Ablationskante bemerkbar macht. Dieser Effekt ist bei Amorphi-

sierungsdiagrammen typischerweise weniger ausgeprägt.

wegen der großen Heizrate in unter einer Nanosekunde schlagartig um viele Größen-
ordnungen zu steigen (siehe Abbildung 2.11).

Mit dieser Beobachtung lässt sich auch erklären, warum der Beginn der Kristalli-
sation in Abbildung 4.4(a) im Gegensatz zur Ablationskante sehr glatt ist. Während
die Kristallisation an tausenden Stellen gleichzeitig beginnt und damit für eine gu-
te Statistik sorgt, startet die Ablation an einer einzigen Stelle [188, 189, 190], was
natürlich zu großen statistischen Schwankungen führt, die sich im PTE-Diagramm
durch eine raue Ablationskante bemerkbar machen.

In Abbildung 4.4(b) ist ein PTE-Diagramm der Amorphisierung abgebildet.
Auch hier sind die drei Bereiche

”
kein Effekt” (I),

”
Amorphisierung” (II) und

”
Ab-

lation” (III) klar zu erkennen. Oberhalb des schraffierten Bereichs I, in dem der
Laserpuls zu keinem messbaren Effekt geführt hat, ist der Film lokal geschmolzen.
Nach dem Laserpuls kühlt der geschmolzene Bereich wieder ab. Dabei hängt die Ab-
kühlrate von der Pulsdauer ab – kurze Pulse deponieren weniger Energie im Film, so
dass größere Temperaturgradienten und damit größere Abkühlraten als bei langen
Pulsen entstehen.

Wenn die Abkühlrate groß genug ist, erstarrt der geschmolzene Bereich in der
amorphen Phase. Das ist gerade im Bereich II der Fall. Wenn die Abkühlrate jedoch
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zu klein ist, kristallisiert das geschmolzene Bit, was im Bereich IV daran zu erkennen
ist, dass der Wert für ∆R/R wieder gegen Null geht. Im Übergangsbereich zwischen
den Bereichen II und VI beginnt die Kristallisation am Rand des Bits und die Mitte
des Bits wird amorph.

Die Informationen aus Abbildung 4.4(b) liefern die Grundlage für die Rekristal-
lisationsexperimente, deren Daten in Abbildung 4.5 gezeigt sind. Es sind fünf PTE-
Diagramme von Zweipulsexperimenten dargestellt, in denen Amorphisierungspulse
unterschiedlicher Länge verwendet wurden, um unterschiedlich große Bits zu schrei-
ben. Farbkodiert ist jeweils die relative Reflektivitätsänderung dargestellt, normiert
mit der Reflektivität nach dem Amorphisierungspuls. Dadurch haben alle Diagram-
me im Bereich I, in dem der zweite Puls keinen Effekt verursacht hat, die gleiche
Farbe. Die Reflektivitätswerte nach dem Amorphisierungspuls sind in der rechten
unteren Ecke in einem eigenen Graphen präsentiert.

Laserpulse mit Parametern zwischen den zwei schwarzen Linien (Bereich II) ha-
ben zu einer totalen Reflektivitätsänderung von Null geführt, einem sicheres Zeichen
für vollständige Rekristallisation. Oberhalb dieses Bereichs spiegelt sich Abbildung
4.4(b) wieder. Dort wurde der Film durch den zweiten Puls geschmolzen, was je nach
Laserparametern zu Amorphisierung (V), Schmelzkristallisation (IV) oder Ablation
(III) geführt hat.

Mit zunehmender Amorphisierungspulsdauer sind in den fünf PTE-Diagrammen
mehr und mehr

”
Krater” zu erkennen. Diese sind darauf zurückzuführen, dass der

Amorphisierungspuls zu einer Ablation geführt hat. Wie schon bei der Diskussion zu
Abbildung 4.4(a) erwähnt, sieht man sehr schön, dass die Ablation ein statistischer
Prozess ist, der stark streut. Je näher der Amorphisierungspuls der Ablationskante
gekommen ist, desto häufiger ist es zu Ablation gekommen, und umso mehr

”
Krater”

befinden sich in dem PTE-Diagramm.

Dieses Rauschen behindert nicht die Auswertung der Diagramme. Es lassen sich
zwei Erkenntnisse direkt gewinnen. Erstens ist die minimale Rekristallisationszeit
kleiner (oder zumindest gleich) 10 ns und zweitens handelt es sich wie bei Ge1Sb2Te4

um ein nukleationsdominiertes Material. Das ist daran zu erkennen, dass – abgesehen
vom Rauschen – alle fünf Diagramme identisch sind. Wie schon bei Ge1Sb2Te4 ist
ebenso keine Abhängigkeit von der Amorphisierungspulsdauer zu erkennen, was dar-
auf schließen lassen würde, dass durch die unterschiedlichen ersten Pulse signifikant
verschiedene amorphe Zustände präpariert worden wären.

Der Unterschied zwischen den laseramorphisierten und frisch hergestellten amor-
phen Zuständen ist jedoch groß, was der Vergleich von Abbildungen 4.4(a) und 4.5
erkennen lässt. Während die Kristallisation erst bei einer Pulsdauer von 100 ns be-
ginnt, ist bei der Rekristallisation die Phasenumwandlung in 10 ns über einen großen
Leistungsbereich vollständig abgeschlossen. Da es sich um ein nukleationsdominier-
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Abbildung 4.5
Rekristallisation von Ge2Sb2Te5 für fünf verschiedene Amorphisie-
rungspulse: Die relative Reflektivitätsänderung zwischen dem Zeit-
punkt vor dem Amorphisierungspuls und dem nach dem Rekristal-
lisationspuls, normiert mit der Reflektivität nach dem Vorpuls, ist
farbkodiert in Abhängigkeit der Parameter des zweiten Pulses darge-
stellt. Mit zunehmender Amorpisierungspulsdauer nimmt die Wahr-
scheinlichkeit zu, dass während des ersten Pulses Ablation auftritt,
was zu einer großen negativen Reflektivitätsänderung führt, die sich

in den Diagrammen als
”
Krater” bemerkbar macht.

Unten rechts: Reflektivitätsänderung durch den Amorphisierungspuls
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tes Material handelt, muss dieser Unterschied dadurch erklärt werden, dass sich
während der Abkühlphase nach dem Amorphisierungspuls kristalline Bereiche bil-
den, die während der Rekristallisation schnell zu kritischen Keimen werden und
wachsen.

Der große Effekt des Amorphisierungspulses zeigt, dass die Nukleationsrate bei
Ge2Sb2Te5 in der Tat sehr groß sein muss. Das passt auch gut zu der Beobach-
tung von Schmelzkristallisation. Schmelzkristallisation wird selten beobachtet, da
das Maximum der Wachstumsrate bei höheren Temperaturen liegt als das der Nu-
kleationsrate (siehe Abbildung 2.11). Dadurch kann es zwar während des Abkühlens
durchaus zur Bildung von (subkritischen) Keimen kommen, die aber nicht mehr viel
größer werden, da das Wachstum aufgrund der fallenden Temperatur bereits zum
Erliegen gekommen ist. Für Schmelzkristallisation ist es daher erforderlich, dass sich
bereits bei höheren Temperaturen kritische Keime bilden, damit diese noch wachsen
können. Da dies an Ge2Sb2Te5-Schichten beobachtet wird, kann gefolgert werden,
dass bei diesen Temperaturen die Nukleationsrate von Ge2Sb2Te5 größer ist als von
Materialien, bei denen keine Schmelzkristallisation feststellbar ist.

Schmelzkristallisation lässt sich alternativ dadurch erklären, dass während des
Abkühlens die Kristallite am Rand des geschmolzenen Bereichs Richtung Mitte
wachsen. Allerdings belegen Transmissions-Elektronen-Mikroskopieaufnahmen an
Ge2Sb2Te5 [187], dass sich hier auch bei der ersten Kristallisation Schmelzkristalli-
sation zeigt. Daher darf die Existenz von Schmelzkristallisation in diesem Fall als
Indiz für eine große Nukleationsrate gelten.

Zusammenfassung

Bei Ge2Sb2Te5 wird eine minimale Kristallisationszeit von 100 ns und eine minimale
Rekristallisationszeit von unter 10 ns gemessen. Die Existenz von Schmelzkristalli-
sation deutet bereits auf eine große Nukleationsrate hin. Dies wird davon bestätigt,
dass Ge2Sb2Te5 nukleationsdominiert rekristallisiert. Die Verkürzung der Inkubati-
onszeit durch den Amorphisierungspuls ist hierbei besonders stark ausgeprägt.

4.1.3 Ge4Sb1Te5

Abbildung 4.6(a) zeigt ein PTE-Diagramm von der ersten Kristallisation eines 85 nm
dicken Ge4Sb1Te5-Films. Wie bei den vorherigen Fällen sind wieder drei Bereiche zu
erkennen:

”
Kein Effekt” (I),

”
Kristallisation” (II) und

”
Ablation” (III). Erste Anzei-

chen von Kristallisation sind ab 250 ns messbar.

Eine Besonderheit in diesem Diagramm sind die grünen Bereiche zwischen dem
Bereich

”
kein Effekt” und dem Ablationsbereich. Hier erhöhte sich die Reflektivität
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(a) Erste Kristallisation (aus [118]) (b) Amorphisierung

Abbildung 4.6: PTE-Diagramme von Ge4Sb1Te5

um ca. 3%, was aber nicht auf eine teilweise Kristallisation zurückzuführen ist. An
diesen Stellen hat sich der Film vom Substrat gelöst, wodurch Blasen entstehen.
Abbildung 4.7 zeigt eine Rasterkraftmikroskopieaufnahme einer solchen Struktur.
In diesen Blasen sammelt sich Argon, das während der Sputterdeposition in die
Schichten eingebaut wird. So können Strukturen bis zu einer Höhe von mehreren
hundert Nanometern entstehen.

In der Abbildung 4.6(b) ist ein PTE-Diagramm der Amorphisierung von
Ge4Sb1Te5 abgebildet. Auch hier sind die drei Bereiche

”
kein Effekt” (I),

”
Amorphi-

sierung” (II) und
”
Ablation” (III) klar sichtbar. Ebenso wie bei Ge2Sb2Te5 ist auch

in diesem Fall Schmelzkristallisation (Bereich IV) nachweisbar, wenn auch längst
nicht so ausgeprägt wie bei Ge2Sb2Te5.

Analog zu den Messungen an Ge1Sb2Te4 und Ge2Sb2Te5 wurde auch für
Ge4Sb1Te5 die Rekristallisation untersucht. Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.8
zusammengetragen. Für fünf verschieden lange Amorphisierungspulse wurden PTE-
Diagramme geschrieben. Wie bei Ge2Sb2Te5 wurde die relative Reflektivitätsände-
rung durch die zwei Pulse mit der Reflektivität des amorphen Zustandes normiert.
Diese ist in dem unteren rechten Diagramm aufgetragen.

In allen fünf Diagrammen sind die Bereiche
”
kein Effekt” (I),

”
Rekristallisation”

(II) und
”
Ablation” (III) markiert. Man liest eine minimale Kristallisationszeit von

25 ns ab; erste Ansätze der Kristallisation sind bereits bei 15 ns messbar. Im Rahmen
des durch das Rauschen erzeugten Fehlers sind alle fünf Diagramme identisch, was
bedeutet, dass Ge4Sb1Te5, ebenso wie Ge1Sb2Te4 und Ge2Sb2Te5, ein nukleations-
dominiertes Material ist.
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Abbildung 4.7
Rasterkraftmikroskopiebild eines Bits innerhalb des grünen Bereichs
von Abbildung 4.6(a): Der Bildausschnitt beträgt 2x2µm2. Der Film
hat sich vom Substrat gelöst und Argon, dass während der Sputter-
deposition in den Film eingebaut wurde, hat sich in dem Hohlraum

gesammelt. Man spricht vom
”
Pizza-Effekt”.

4.1.4 Zusammenfassung

In den ersten beiden Spalten von Tabelle 4.1 sind die minimalen Kristallisations-
und Rekristallisationszeiten zusammengefasst. Zum besseren Verständnis der Da-
ten sind in den weiteren Spalten die Aktivierungsbarriere für Kristallisation auf der
Minutenzeitskala, der Schmelzpunkt Tm, die Glasübergangstemperatur Tg, Tg/Tm

und der Anteil Ge-Te-Bindungen aufgelistet. Tg wurde hier durch die Kristallisati-
onstemperatur auf der Minutenzeitskala abgeschätzt. Zum Vergleich sind zusätzlich
Daten für Ge1Sb4Te7 angeben.

Es ist bemerkenswert, dass mit zunehmendem Schmelzpunkt die minimalen Kris-
tallisationszeiten, die Aktivierungsbarrieren, Tg und Tg/Tm zunehmen. In Abbil-
dung 4.9 sind die minimalen Kristallisationszeiten, die Aktivierungsbarrieren und
die Schmelzpunkte gegen den Anteil Ge-Te-Bindungen aufgetragen. Dabei fällt auf,
dass es – zumindest in erster Näherung – einen linearen Zusammenhang gibt.

Wie bereits in [46] diskutiert, ist die Ge-Te-Bindung die stärkste Bindung und
dominiert daher das Schmelzverhalten. Das spiegelt sich darin wieder, dass mit zu-
nehmendem Anteil der Ge-Te-Bindungen der Schmelzpunkt steigt. Die Tatsache,
dass auch die minimale Kristallisationszeit und die Aktivierungsbarriere linear mit
dem Anteil der Ge-Te-Bindungen steigen, zeigt, dass bei der Kristallisation das Auf-
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Abbildung 4.8
Rekristallisation von Ge4Sb1Te5 für fünf verschiedene Amorphisie-
rungspulse: Die relative Reflektivitätsänderung zwischen dem Zeit-
punkt vor dem Amorphisierungspuls und dem nach dem Rekristallisa-
tionspuls, normiert mit der Reflektivitätsänderung durch den Vorpuls,

ist in Abhängigkeit der Parameter des zweiten Pulses dargestellt.
Unten rechts: Reflektivitätsänderung durch den Amorphisierungspuls
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Ge1Sb4Te7 Ge1Sb2Te4 Ge2Sb2Te5 Ge4Sb1Te5

minimale
Kristallisationszeit

– 32 ns 100 ns 250 ns

minimale
Rekristallisationszeit

– ≈ 10 ns < 10 ns 25 ns

Aktivierungsbarriere
für Kristallisation

1,52 eV [134] 1,82 eV [113] 2,24 eV [122] 3,48 eV [113]

Tm in ◦C 606 615 630 685
Tg ≈ Tχ in ◦C 123 [134] 131 [113] 140 [122] 180 [113]
Tg/Tm 0,451 0,455 0,457 0,473

Anteil Ge-Te-
Bindungen

14% 25% 40% 80%

Tabelle 4.1
Daten zu den Legierungen entlang der pseudo-binären Linie: Die Wer-
te für die Glasübergangstemperatur Tg wurden mit der Kristallisati-
onstemperatur Tχ für Heizraten in der Größenordnung von 1K/min

abgeschätzt. Die Werte für Tm stammen aus [133].

brechen dieser Bindung eine wichtige Rolle spielt.

Alle untersuchten Legierungen auf der pseudo-binären Linie rekristallisieren nu-
kleationsdominiert. Das bedeutet, dass sich während der Amorphisierung kristalline
Bereiche bilden [191], die während der Rekristallisation weiter wachsen. Auf diese
Art wird die Inkubationszeit stark verkürzt. Diese nimmt mit dem Anteil Ge-Te-
Bindungen der Legierung zu. Da die Energetik der Inkubationszeit von der Diffu-
sion dominiert ist (siehe Gleichung 2.20), kann daraus gefolgert werden, dass die
Aktivierungsbarriere für Diffusion von der Bindungsenergie der Ge-Te-Bindung be-
stimmt wird. Einzig GeTe selbst scheint nicht in dieses Bild zu passen. Während der
Schmelzpunkt bei 725◦C [181] gut ins dieses Bild passt, liegt die Aktivierungsbarriere
bei ca. 2 eV [181,46].

Bei der minimalen Rekristallisationszeit ist keine Abhängigkeit vom Anteil der
Ge-Te-Bindungen zu erkennen. Da durch den Amorphisierungspuls sehr schnell die
Gleichgewichts-Keimbildungsrate erreicht wird, bestimmt diese die Geschwindigkeit
der Rekristallisation. Hier ist die Grenzflächenenergie zwischen der amorphen und
der kristallinen Phase der entscheidende Parameter. Dieser wird offenbar nicht von
der Ge-Te-Bindung bestimmt, sondern von der Anordnung der Atome in der Grenz-
schicht. Da Ge2Sb2Te5 sehr schnell rekristallisiert, ist die Struktur der Grenzschicht
von Ge2Sb2Te5 offenbar derart, dass die Grenzflächenenergie besonders klein ist.
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Abbildung 4.9
Abhängigkeit der minimalen Kristallisationszeit, der Aktivierungsbar-
riere für Kristallisation und des Schmelzpunktes vom Anteil der Ge-
Te Bindungen: Die Datenpunkte entsprechen den Eintragungen aus

Tabelle 4.1.

4.2 AgIn-Sb2Te

In heute hergestellten optischen Datenspeichern wird Ag und In dotiertes Sb2Te
verwendet [192,193,194]. Das Eutektikum Sb2Te hat eine Kristallisationstemperatur
von ca. 100◦C, was mit einer niedrigen Aktivierungsbarriere für Kristallisation von
0,78 eV einhergeht [46]. Daher ist Sb2Te nicht langzeitstabil.

Durch Beimischen von Ag und In wird die Kristallisationstemperatur von Sb2Te
größer und somit Langzeitstabilität erreicht. Bei der in dieser Arbeit verwendeten
Stöchiometrie Ag5In6Sb59Te30 (AIST) wird eine Aktivierungsbarriere von 3,0 eV und
eine Kristallisationstemperatur von 165◦C gemessen [113]. Unterschiede in der Stö-
chiometrie führen zu Änderungen der Kristallisationseigenschaften [195]. Besonders
stark ist der Effekt bei einer Variation des Ag-Anteils, was mit der höheren Bin-
dungsstärke von Ag im Kristallverbund in Verbindung gebracht wird [5].

4.2.1 Fernfeldmessplatzmessungen

Mit dem Fernfeldmessplatz wurden die erste Kristallisation, die Amorphisierung und
die Rekristallisation untersucht. An den Messdaten zur Rekristallisation wird eine
erweiterte Kissinger-Analyse durchgeführt.
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Abbildung 4.10: Erste Kristallisation einer AIST Schicht

Erste Kristallisation

Abbildung 4.10 zeigt die erste Kristallisation eines amorphen AIST-Films der Dicke
85 nm. Die drei Bereiche

”
kein Effekt” (I),

”
Kristallisation” (II) und

”
Ablation” (III)

sind in dem Diagramm durch zwei Linien getrennt. Die minimale Kristallisationszeit
beträgt ca. 10µs. Das ist sehr viel größer als bei den Legierungen entlang der pseudo-
binären Linie (vergleiche mit Tabelle 4.1).

Die Ablationslinien verlaufen im rechten Teil des Diagramms fast waagerecht. Da
bei allen Pulsen entlang der Ablationskante (weiße durchgezogene Linie) ungefähr
die gleiche Temperatur erreicht wird, deutet dies darauf hin, dass die Pulsdauern
bereits so lang sind, dass die erreichte Temperatur nicht mehr von der Pulslänge
abhängt. Es stellt sich während des Laserpulses ein thermisches Gleichgewicht ein.

Im Gegensatz dazu verläuft die Kristallisationskante (roten Linie) im rechten Teil
des Diagramm monoton fallend. Das gleiche gilt für die Iso-Effektlinien zwischen der
roten und weißen Linie bei Pulsdauern oberhalb von 20 µs. Das lässt sich dadurch er-
klären, dass während der isothermen Erwärmung durch den Laser in diesem Bereich
bei längerer Pulsdauer die geschriebenen kristallinen Bits durch radiales Wachstum
immer größer werden.

Unterhalb von 10µs ist keine positive Änderung der Reflektivität messbar. Dem-
nach hat keine Kristallisation stattgefunden. Diese große Inkubationszeit deutet dar-
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Abbildung 4.11: Amorphisierung einer AIST-Schicht

auf hin, dass sich bei AIST im Vergleich zu den Legierungen der pseudo-binären
Linie sehr viel langsamer Keime bilden. Um das zu bestätigen, wurde der Rekris-
tallisationsmechanismus für AIST bestimmt. Dafür ist es zunächst erforderlich, die
Amorphisierung zu untersuchen, um in der Lage zu sein unterschiedlich große amor-
phe Bits zu schreiben.

Amorphisierung

Abbildung 4.11 zeigt ein PTE-Diagramm der Amorphisierung von AIST. Die drei
Bereiche

”
kein Effekt” (I),

”
Amorphisierung” (II) und

”
Ablation” (III) sind deutlich

zu erkennen. Die weiße und die schwarze durchgezogene Linie markieren Isothermen
(gemäß Gleichung 3.5). Da sie mit Iso-Effektlinien, nämlich dem Beginn der Amor-
phisierung und der Ablationskante zusammenfallen, kann gefolgert werden, dass es
nicht zu einer Überhitzung kommt. Der Film schmilzt bzw. die Ablation erfolgt bei
einer Temperatur, die nicht von der Pulsdauer abhängt.

In der unteren rechten Ecke tritt im Bereich IV Schmelzkristallisation auf. Die-
ser Effekt wird auch bei Ge2Sb2Te5 beobachtet (siehe Abbildung 4.4(b)), wo er mit
der großen Nukleationsrate von Ge2Sb2Te5 erklärt werden kann. Das ist bei AIST
offenbar nicht der Fall, da dessen Nukleationsrate sehr klein ist, wie die erste Kristal-
lisation zeigt. Die Schmelzkristallisation ist in diesem Fall darauf zurückzuführen,
dass der gesamte geschmolzene Bereich während des Abkühlens vom Rand bis zur
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0nm

12nm

a) 39 ns b) 44 ns c) 50 ns

d) 56 ns e) 64 ns f) 72 ns

g) 82 ns h) 93 ns i) 106 ns

Abbildung 4.12
Serie von Rasterkraftmikroskopiebildern amorpher Bits: Die Bilder
a) bis i) sind mit 22,5mW Laserleistung2 und variabler Pulslänge
geschrieben worden. Die Kantenlänge der Bilder beträgt 1,5µm. Bei

den letzten beiden Bits ist der Beginn der Ablation zu erkennen.

Mitte kristallisiert ist.

Im zweiten Bereich ist die Abkühlrate groß genug, so dass der geschmolzene
Bereich amorph geworden ist. Durch unterschiedlich lange Pulsdauern schmelzen
unterschiedlich große Bereiche, wodurch es möglich ist verschieden große amorphe
Bereiche zu präparieren. Abbildung 4.12 zeigt eine Serie von Rasterkraftmikroskopie-
Aufnahmen, bei der amorphe Bits untersucht wurden, die mit verschieden langen

2Da bei dieser Messreihe ein anderes Objektiv verwendet wurde, ist diese Leistungsangabe nicht
identisch mit der y-Achse von Abbildung 4.11.
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Abbildung 4.13
Rekristallisation einer AIST-Schicht für vier verschiedene Amorphi-
sierungspulse. Die relative Reflektivitätsänderung zwischen dem Zeit-
punkt vor dem Amorphisierungspuls und dem nach dem Rekristalli-
sationspuls ist farbkodiert in Abhängigkeit der Parameter des zweiten

Pulses dargestellt.

Laserpulsen erzeugt wurden. Diese Messreihe dient als Grundlage für die Untersu-
chung der Rekristallisation, die im Folgenden vorgestellt wird.

Rekristallisation

Für die Bestimmung des Mechanismus der Rekristallisation wurden vier PTE-
Diagramme mit vier verschiedenen Vorpulsen aufgenommen, die zu vier unterschied-
lichen Größen der amorphen Bits geführt haben. Das Ergebnis ist in Abbildung 4.13
zu sehen.
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In allen Diagrammen ist die relative normierte Reflektivitätsänderung durch das
Doppelpulsexperiment farbkodiert aufgetragen. Dabei entspricht die Farbe Rot einer
Reflektivitätsänderung von Null, was bedeutet, dass die Rekristallisation vollständig
ist. Die drei Bereiche

”
kein Effekt” (I),

”
Rekristallisation” (II) und

”
Ablation” (III)

sind in allen Diagrammen erkennbar. Der Beginn der Ablation wurde durch eine
dünne weiße Linie markiert.

Im Gegensatz zu den Messungen der Legierungen auf der pseudo-binären Linie
ist bei dieser Messreihe eindeutig zu erkennen, dass die minimale Rekristallisati-
onszeit stark von den Parametern des Vorpulses, also von der Größe des amorphen
Bits abhängt. Sie variiert von ca. 40 ns bis über 200 ns. Das beweist, dass AIST ein
wachstumsdominiertes Material ist. Bei der Rekristallisation wächst also der kris-
talline Rand des Bits radial zur Mitte. Auf diese Art muss kein Nukleationsereignis
stattfinden, damit es zur Rekristallisation kommt. Das passt sehr gut mit der Beob-
achtung überein, dass die Nukleationsrate schon bei der ersten Kristallisation sehr
klein ist.

Erweiterte Kissinger-Analyse

PTE-Diagramme von der Rekristallisation von wachstumsdominierten Materialien
wie AIST können mit Hilfe der erweiterten Kissinger-Analyse weiter ausgewertet
werden. Dazu wurde das doppelt-logarithmische PTE-Diagramm von Abbildung
4.14 aufgenommen. Es ist eine Größe des amorphen Bits gewählt, die mit der des
Bits von Abbildung 4.12(f) vergleichbar ist. Um die Auswertung durchführen zu
können, ist der Parameterbereich bei dieser Messung zu kleineren Leistungen und
längeren Pulsdauern verschoben.

Durch die doppelt-logarithmische Auftragung fällt auf, dass der Ansatz der Re-
kristallisation (markiert durch eine weiße Linie) durch ein Potenzgesetz beschrieben
werden kann. In den Einheiten des Diagramms wird diese Gerade durch

y = 250 · x−0,69 (4.1)

beschrieben. Es ist unklar, ob eine physikalische Interpretation dieses Exponenten
möglich ist. Wichtig ist, dass er kleiner als −0,5 ist. Geraden mit einer Steigung
von −0,5 beschreiben Isothermen in einem doppelt-logarithmischen PTE-Diagramm
(siehe Gleichung 3.5). Weil die Gerade von Gleichung 4.1 diese Isothermen steiler
schneidet, wird bei kürzeren Pulsen – also größeren Heizraten – eine höhere Tem-
peratur erreicht als bei längeren. In Abbildung 4.15 ist dieser Zusammenhang auf-
getragen (grüne Linie). Diese Abhängigkeit ist eine grundlegende Voraussetzung für
die Kissinger-Analyse.
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Abbildung 4.14
PTE-Diagramm der Rekristallisation von AIST Schichten: Die Werte
entlang des Ansatzes der Rekristallisation (weiße Linie) werden für

eine erweiterte Kissinger-Analyse benutzt.

In Abbildung 4.15 ist in Blau der erweiterte Kissinger-Graph für AIST abge-
bildet (vergleiche mit Gleichung 3.12). Als Grundlage dienen die Daten aus Abbil-
dung 4.14. Mit einem Wert von β = 750 K(mW)−1(ns)−1/2 errechnet sich die Akti-
vierungsbarriere zu Ek = 0,56 eV. Um den durch Ungewissheit in β entstandenen
Fehler abschätzen zu können, wird die erweiterte Kissinger-Analyse zusätzlich für
β = 500 K(mW)−1(ns)−1/2 und β = 1000 K(mW)−1(ns)−1/2 durchgeführt. Dadurch
variiert Ek um 0,05 eV, woraus man erkennt, dass es keine starke Abhängigkeit der
Aktivierungsbarriere von β gibt.

Es bleibt festzuhalten, dass mit Hilfe einer erweiterten Kissinger-Analyse die
Aktivierungsbarriere für die Rekristallisation von AIST zu Ek = (0,56 ± 0,05) eV
bestimmt wurde. Da AIST ein wachstumsdominiertes Material ist, ist Ek mit der
Aktivierungsbarriere für den Wachstumsprozess identisch. Da diese Aktivierungs-
barrieren stark temperaturabhängig sind, gilt diese Zahl nur für einen kleinen Tem-
peraturbereich. Aufgrund der großen Ungewissheit von β kann dieser nur grob mit
280◦C–380◦C angegeben werden. Wichtig ist, man kann sicher davon ausgehen, dass
diese Temperaturen oberhalb des Glasübergangs liegen, der sich für AIST bei ca.
165◦C befindet.
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Abbildung 4.15
In Grün sind die Temperaturen entlang der Iso-Effektlinie aus Abbil-
dung 4.14 und in Blau ist der erweiterte Kissinger-Graph für AIST
abgebildet. Als Grundlage dienen die Wertepaare entlang der weißen

Linie von Abbildung 4.14.

Nukleation von AIST

Bei der Rekristallisation von AIST kann man sicher davon ausgehen, dass kein Nu-
kleationsereignis stattfindet. Das ist anders bei der ersten Kristallisation einer amor-
phen Probe. Da kein kristalliner Rand existiert, muss sich zunächst ein Keim bilden,
von dem aus die Kristallisation startet.

Um ein geeignetes Experiment auszuwählen, das zum Verständnis der Keimbil-
dung von AIST beitragen soll, müssen zwei Dinge bedacht werden. Erstens ist die
Aktivierungsbarriere für Wachstum in dem für den Fernfeld-Messplatz relevanten
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Abbildung 4.16
Für 1475 Kristallisationsversuche mit den angegebenen Laserparame-
tern ist die erreichte relative Reflektivitätsänderung aufgetragen. In

14,9% aller Fälle fand keine Kristallisation statt.

Bereich sehr klein, das Wachstum also schnell, und zweitens ist die Keimbildungsra-
te extrem gering. Das sorgt bei einer für ein Nukleationsereignis hinreichend hohen
Temperatur für so schnelles Wachstum, dass der erwärmte Bereich sofort vollständig
kristallisiert. Ein Zwischenstadium, also z.B. ein Bit, das einen kleineren Durchmes-
ser hat, konnte bisher trotz einer enorm großen Zahl untersuchter Bits – und im
Gegensatz zu Untersuchungen bei Ge2Sb2Te5 [118] – nie beobachtet werden.

Wenn man mit den gleichen Laserparametern eine große Anzahl Bits in der Nähe
des Ansatzes der Kristallisation schreibt, stellt man fest, dass ein Teil der Bits kris-
tallisiert und ein anderer Teil nicht. Abbildung 4.16 zeigt eine solche Messreihe an
einer 500 nm dicken AIST-Probe. Bei 14,9% der Bits wird nur eine relative Reflekti-
vitätsänderung von 2% gemessen, während alle anderen Kristallisationsversuche zu
der erwarteten Änderung von 14% führen.

Um dieses Ergebnis zu verstehen, wurden Rasterkraftmikroskopiebilder der er-
folgreichen und nicht erfolgreichen Umwandlungsversuche aufgenommen. Abbildung
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Abbildung 4.17
Rasterkraftmikroskopiebilder der Bits von Abbildung 4.16: In a) sind
vier Bits gezeigt, die zu einer relativen Reflektivitätsänderung von
2% (links) und 14% (rechts) geführt haben. In b) ist ein Querschnitt

durch die unteren beiden Bits abgebildet.

4.17(a) zeigt exemplarisch vier Bits, von denen jeweils zwei zu einer relativen Re-
flektivitätsänderung von 2% (links) bzw. 14% (rechts) geführt haben. In Abbildung
4.17(b) ist ein Querschnitt durch die unteren beiden Bits abgebildet.

Bei den linken Bits kommt es zu einer kleinen Erhöhung in der Mitte des beleuch-
teten Bereichs, die durch zwei Effekte erklärbar ist. Zum einen kann die Expansion
des in dem Film eingebauten Argons verantwortlich sein (vergleiche mit Abbildung
4.7) und zum anderen lässt sich die Erhöhung durch die thermische Expansion des
Films verstehen. Während der 22,2µs langen Beleuchtung expandiert der 500 nm
dicke Film um ca. 1,5 nm. Dabei wurde angenommen, dass der Expansionskoeffi-
zient 10−5/K und die Temperaturerhöhung durch den Laser ca. ∆T = 300◦C be-
trägt. Da das Abkühlen wesentlich schneller als der Erwärmungsprozess ist, kann
der Film nicht in den ursprünglichen Zustand zurück relaxieren. Diese Veränderung
führt dann zu der kleinen gemessenen Änderung der Reflektivität. Eine strukturelle
Relaxation der Schicht ist als Erklärung für diesen Effekt unwahrscheinlich, da sie
tendenziell zu einer Vergrößerung der Dichte führen würde.

Im Gegensatz zu den linken Bits ist bei den rechten Bits ein deutlicher Eindruck
mit einer Tiefe von 10 nm zu sehen. Das ist ein eindeutiger Beweis für Kristalli-
sation. Aus der Tiefe des Bits kann zusammen mit der Dichteänderung durch die
Phasenumwandlung von 5,2% [193] geschlossen werden, dass ungefähr ein 200 nm
dicker Bereich kristallisiert wurde. In der Mitte des kristallinen Bereichs befindet
sich wie bei den nicht-kristallisierten Bits eine kleine Erhöhung, die vermutlich auf
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Abbildung 4.18
Oben sind typische Rasterkraftmikroskopie-Bilder von Kristallisati-
onsversuchen bei 15, 20 und 26,2µs und 12,5mA abgebildet. Es wur-
de ungefähr eine Temperatur von 300◦C erreicht. Unten befinden sich

Querschnitte durch die jeweils mittlere Bitreihe.

die gleiche Ursache zurückzuführen ist.

Die Rasterkraftmikroskopie-Experimente zeigen eindeutig, dass die Ergebnisse
von Abbildung 4.16 nur so interpretiert werden können, dass 85% aller Kristallisati-
onsversuche erfolgreich und die übrigen 15% vollkommen erfolglos waren. Da bei den
erreichten Temperaturen das Wachstum sehr schnell ist, was sich durch eine kleine
Aktivierungsbarriere von 0,53 eV ausdrückt, ist die vollkommene Erfolglosigkeit nur
durch das Ausbleiben eines Nukleationsereignisses erklärbar. Anders ausgedrückt
bedeutet dies, dass sobald ein Nukleationsereignis eintritt, der gesamte erwärmte
Bereich vollständig kristallisiert.

Um dieses Verhalten weiter zu verstehen, wurde das Experiment mit verschie-
denen Pulsdauern zwischen 15µs und 30µs wiederholt. Abbildung 4.18 zeigt ty-
pische Rasterkraftmikroskopie-Bilder dieser Kristallisationsversuche. Zunächst fällt
auf, dass trotz unterschiedlicher Pulsdauern die kristallinen Bits alle die gleiche Grö-
ße und Tiefe haben. Das lässt sich dadurch erklären, dass die Temperaturverteilung
nach 15µs bereits einen Gleichgewichtszustand erreicht hat. Dieser Effekt wurde
bereits bei der ersten Kristallisation von AIST beobachtet und diskutiert.

Die Beobachtung, dass alle kristallinen Bits die gleiche Größe und Tiefe haben,
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Abbildung 4.19
Für sieben verschiedene Pulsdauern wurden mit Ausnahme der letzten

Reihe jeweils 512 Bits geschrieben.

stimmt mit der Messung der relativen Reflektivitätsänderung überein, die – wie in
Abbildung 4.19 gezeigt – für alle erfolgreichen Kristallisationsversuche 15% beträgt.
Es ist also recht sicher anzunehmen, dass sich bei allen sieben verschiedenen Puls-
dauern ein thermisches Gleichgewicht eingestellt hat, das für alle Bits identisch ist,
da die gleiche Laserleistung bei allen Bits gewählt wurde.

In Abbildung 4.20 ist der Anteil erfolgreicher Kristallisationsversuche gegen die
Pulsdauer für zwei Messreihen aufgetragen. Mit zunehmender Pulsdauer nimmt die
Wahrscheinlichkeit zu, dass das Bit kristallisiert. Da die Nukleation der geschwin-
digkeitsbestimmende Schritt ist, lässt sich diese Wahrscheinlichkeit mit der Wahr-
scheinlichkeit identifizieren, dass ein oder mehrere Nukleationsereignisse stattgefun-
den haben.

Aufgrund der Tatsache, dass bei den erreichten Temperaturen offenbar die
Wachstumsgeschwindigkeit extrem groß ist, ist es sehr wahrscheinlich, dass in den
allermeisten Fällen tatsächlich nur ein einziges Nukleationsereignis stattfindet. Diese
These wird durch die Form der kristallinen Bits unterstützt. Wenn man die kleine Er-
höhung innerhalb der amorphen Bits von Abbildung 4.18 genauer betrachtet, stellt
man fest, dass sich diese nicht exakt in der Mitte des Bits befindet. Im Gegensatz zu
den erfolglosen Bits, bei denen die Erhöhung immer rotationssymmetrisch ist, gibt es
bei den erfolgreichen Bits eine Anisotropie, die sich nicht durch die Probe oder den
Laser erklären lässt, da in diesen Fällen diese Anisotropie auch bei den erfolglosen
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Abbildung 4.20
Aufgetragen ist der Anteil erfolgreicher Kristallisationsversuche gegen
die Pulsdauer für zwei verschiedene Messreihen. Die roten Punkte sind
die Daten aus Abbildung 4.19. Die Verschiebung der roten Daten
nach links ist durch eine geringfügige Variation der Leistungsdichte
zu erklären, wodurch bei der roten Messreihe eine geringfügig höhere

Temperatur geherrscht hat.

Bits zu sehen sein müsste. Sie lässt sich nur als Wirkung eines Nukleationsereignis-
ses erklären, das an ein heterogenes Nukleationszentrum gebunden ist. Dieses ist mit
großer Wahrscheinlichkeit nicht in der Mitte, sondern an einer anderen Stelle des be-
leuchteten Bereichs lokalisiert. Durch die zusätzliche Kristallisationswärme entsteht
eine Anisotropie in der Temperaturverteilung, die zur Auflösung der durch den Laser
aufgeprägten rotationssymmetrischen Temperaturverteilung führt. Die anisotrope
Höhenverteilung spiegelt dann die Inhomogenität der Temperaturverteilung wieder.

In Abbildung 2.5 ist für verschiedene Nukleationsmechanismen schematisch die
Anzahl gebildeter Keime gegen die Zeit aufgetragen. Wenn man die y-Achse auf
die Wahrscheinlichkeit umnormiert, dass innerhalb des beleuchteten Bereichs ein
Nukleationsereignis stattfindet, lässt sich diese schematische Abbildung mit den
Messdaten aus Abbildung 4.20 vergleichen. Dieser Vergleich zeigt, dass es sich bei
der Keimbildung von AIST um eine heterogene Nukleation mit einer endlichen An-
zahl lokalisierter Nukleationszentren handeln muss, was man an dem s-förmigen
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Charakter der Messkurve erkennt.

An den Wendepunkt der S-Kurve ist eine Tangente gelegt. Der Vergleich mit
Abbildung 2.5 zeigt, dass sich so die Inkubationszeit τ für die mit 12,5mA-Pulsen
erreichte Temperatur zu τ = 11µs abschätzen lässt. Dabei wurde allerdings vor-
ausgesetzt, dass sich an der steilsten Stelle der S-Kurve bereits die Gleichgewichts-
keimbildungsrate eingestellt hat und noch kein Sättigungseffekt durch die endliche
Anzahl der Nukleationszentren bemerkbar ist. Da dies möglicherweise nicht der Fall
ist, dient der angegebene Zahlenwert nur als untere Grenze einer Abschätzung. Als
obere Grenze kann der Wendepunkt der S-Kurve bei 17 µs gelten.

4.2.2 Viskositätsmessungen

Während der Fernfeld-Messplatz das geeignete Verfahren ist, um die Phasenum-
wandlung auf der Nano- bis Millisekundenzeitskala zu charakterisieren, wird für die
Minuten- und Stundenzeitskala der Bulge-Tester verwendet, mit dessen Hilfe die
Aktivierungsbarriere für interatomare Umordnungsprozesse bestimmt werden kann.
Dafür muss die Temperaturabhängigkeit der Viskosität bestimmt werden. Da es sich
um die erste Viskositätsmessung handelt, die mit dem im Rahmen dieser Arbeit auf-
gebauten Bulge-Tester durchgeführt wurde, wird zunächst exemplarisch die Messung
der Viskosität bei einer einzelnen Temperatur vorgestellt und diskutiert.

Abbildung 4.21 zeigt die Rohdaten einer Viskositätsmessung. Um diese Daten zu
erhalten, wird zunächst die Temperatur auf den gewünschten Zielwert geregelt, in
diesem Fall 70◦C. Anschließend wird der Druck auf den Startdruck, hier ca. 90mbar,
erhöht, und die Druckregelung gestartet. Diese sorgt dafür, dass die Dehnung kon-
stant gehalten wird, was wegen des Fließens des Films zu einer langsamen Verklei-
nerung des Drucks führt. Die sekündlich gemessenen Ist-Werte des Drucks sind in
Abbildung 4.21 gegen die Zeit aufgetragen.

Diese Rohdaten werden dann mit der Gleichung für Zweidefektprozesse (Glei-
chung 3.58)

pges = p∞ges + ∆pges · exp

{
− Ypl

2
√

3 kb

ln

(
1 +

kb

η0

· t
)}

(4.2)

angepasst. Da Ypl, kb und η0 nicht unabhängige Simulationsparameter sind, werden
die elastischen Eigenschaften mit Ypl = 60 GPa angenommen. Dieser Wert stammt
aus Nano-Indentionsmessungen, die am Institut für Materialchemie (MCH) durch-
geführt wurden. Die rote Linie in Abbildung 4.21 ist die Anpassung mit Gleichung
4.2. Eine Simulation unter Annahme von Eindefektprozessen liefert einen Wert für
η0 von 1,8 · 1016 Pa s. Da dieser Wert unrealistisch hoch ist, kann gefolgert werden,
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Abbildung 4.21
Viskositätsmessung von AIST bei 70◦C: Die rote Kurve ist eine

Simulation mit Gleichung 4.2.

dass es sich bei der strukturellen Relaxation nicht um einen Ein-, sondern um einen
Zweidefektprozess handelt. Hierbei wird η0 zu (2,80± 0,12) · 1013 Pa s bestimmt.

Um einen Konsistenztest durchzuführen wurden zwei weitere Messungen an der
selben Probe bei der gleichen Temperatur durch geführt. Die Rohdaten und Simu-
lationen sind in Abbildung 4.22 zu sehen. Es wurde das gleiche Experiment wie
in Abbildung 4.21 wiederholt, nur dass der Druck auf 120,6mbar bzw. 120,5mbar
hochgesetzt wurde.

In Tabelle 4.2 sind die Parameter der drei Messungen zusammen gestellt. Man
erkennt, dass die ermittelten Werte für die Viskosität am Ende einer Messung ηe

sehr gut mit den Viskositätswerten für den Beginn der folgenden Messung überein-
stimmen. Das beweist, dass die Messungen sinnvolle Ergenisse liefern, die sich mit
Gleichung 4.2 erfolgreich simulieren lassen.

Um die Temperaturabhängigkeit der Viskosität zu bestimmen, muss sie bei ver-
schiedenen Temperaturen gemessen werden. Das Verfahren ist in Abschnitt 3.3.5 im
Detail erläutert. In Abbildung 4.23 sind die Daten von zwei Messreihen zusammen-
gestellt, bei denen die Viskosität analog zu der Messung von Abbildung 4.21 jedoch
bei verschiedenen Temperaturen gemessen wurde.

Die ersten drei Graphen (blaue Simulation) wurden an einer Membran aufge-
nommen, die bei dem Versuch riss, eine weitere Messung bei 110◦C aufzunehmen.
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Abbildung 4.22
Im Anschluss an die Messung von Abbildung 4.21 sind diese beiden
Messungen aufgenommen worden. Es wurde zweimal der Startdruck
auf ca. 120mbar neu eingestellt. Zwischen den beiden Messungen wur-
de der Druck kurzzeitig auf 0mbar gesenkt und gleich wieder erhöht.

Startdruck p∞ges ∆pges kb

Messung 1 90,23mbar 89,67mbar 0,56mbar (4,36± 1,2) GPa
Messung 2 120,62mbar 120,13mbar 0,49mbar (13,3± 3,7) GPa
Messung 3 120,53mbar 120,00mbar 0,53mbar (10,5± 2,9) GPa

Messungsdauer t η0 [1013 Pa] ηe = η0 + kb · t [1013 Pa]
Messung 1 9283 s 2,80± 0,12 6,85± 1,1
Messung 2 3847 s 6,16± 0,68 11,3± 1,4
Messung 3 9360 s 11,1± 0,60 20,9± 2,7

Tabelle 4.2
Fitparameter zu den Daten aus Abbildungen 4.21 und 4.22 – Der

Startdruck ist die Summe aus p∞ges und ∆pges.

Die Daten, die in dem Graphen in der unteren rechten Ecke von Abbildung 4.23
abgebildet sind, zeigen die Fortsetzung des Experiments bei höheren Temperatu-
ren an einer anderen Probe. Die beiden Proben wurden jeweils unter den gleichen
Bedingungen hergestellt. Daher sind die Ergebnisse vergleichbar.

Die Ergebnisse der Simulation mit Gleichung 4.2 sind in Abbildung 4.24 zusam-
mengetragen. Die blauen Datenpunkte gehören zu der ersten Messreihe bei 50, 70
und 90◦C und die roten Datenpunkte zu der zweiten bei 90, 100, 110, 120 und 130◦C.
Aus dem letzten Datenpunkt einer Messung und dem ersten Datenpunkt einer dar-
auffolgenden Messung der gleichen Messreihe lässt sich die Isokonfigurationsenergie
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Abbildung 4.23
Viskositätsmessung von AIST bei Temperaturen zwischen 50 und
130◦C: Jeweils die ersten drei Graphen (blauer Fit) und die fünf Gra-

phen in der unteren rechten Ecke gehören zu einer Messreihe.

Qiso bestimmen. Qiso ist dann die Steigung der Geraden, die durch diese beiden
Punkte bestimmt ist. An diese Stelle sei darauf hingewiesen, dass ein Fehler in der
Messung der elastischen Eigenschaften (Ypl) sich nicht auf die Bestimmung von Qiso

auswirkt, da dieser als ein temperaturunabhängiger Faktor in die Viskosität einginge
und daher keinen Einfluss auf die Steigung in Abbildung 4.24 hätte.

In Abbildung 4.24 sind für die Messreihen aus Abbildung 4.23 die Geraden zur
Bestimmung von Qiso eingetragen. Man erkennt sofort, dass die Steigungen der ro-
ten Messreihe stark schwanken. Das liegt an den experimentellen Bedingungen, unter
denen diese Messungen aufgenommen wurden. Die Fließrate ist aufgrund der hohen
Temperatur und des hohen Drucks so groß, dass der Regelkreis nicht optimal funk-
tioniert hat, der die Dehnung konstant halten soll. Daher ist eine quantitative Aus-
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Abbildung 4.24
Zusammenfassung der Viskostitätsmessungen an AIST: Rosa Rauten
gehören zu der Messung aus Abbildung 4.21. Die blauen und roten
Quadrate gehören zur Messreihe, die in Abbildung 4.23 abgebildet ist.
Graue Kreise repräsentieren Messungen, die im Rahmen dieser Arbeit
durchgeführt wurden, zu denen die Rohdaten nicht abgebildet sind,
und für die kein Qiso bestimmbar ist. Orange Datenpunkte (offene

Dreiecke) sind aus [110] entnommen.

wertung der Steigung nur an den Messungen der blauen Datenpunkte erfolgt3 [167].
Es ergibt sich ein Mittelwert von Qiso = (1,40± 0,18) eV.

Neben den im Rahmen dieser Arbeit gemessenen Viskositätsdatenpunkten sind
in Abbildung 4.24 weitere Werte aus [110] eingetragen (orange Datenpunkte). Dort
wird ein Wert von Qiso = (1,33±0,09) eV ermittelt. Im Rahmen der Fehler stimmen
die ermittelten Werte überein. Die Standardabweichung der Messungen aus [110]
beträgt 0,22 eV, was ungefähr genauso groß ist wie 0,25 eV, der Standardabwei-
chung, die sich aus den zwei Datenpunkten von Abbildung 4.24 ergibt. Da in [110]
auch nur sechs Datenpunkte existieren, die ähnlich stark streuen, wie die zwei in
dieser Arbeit gemessenen, ist es sinnvoll, alle acht existierenden Datenpunkte zu-
sammenzunehmen, um einen genaueren Wert für Qiso zu bestimmen. Es ergibt sich

3Wenn nicht bereits Viskositätsdaten von AIST existierten, wäre eine systematische Wiederho-
lung des Experiments durchgeführt worden.
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Qiso = (1,35± 0,07) eV.

4.2.3 Zusammenfassung

Es lässt sich zusammenfassen, dass AIST ein wachstumsdominiertes Material ist.
Es kann ermittelt werden, dass die Rekristallisation durch radiales Wachstum des
kristallinen Randes des Bits in die Mitte geschieht. Die Aktivierungsbarriere für
Wachstum wird für Temperaturen zwischen 280◦C–380◦C zu (0,56 ± 0,05) eV be-
stimmt. Durch die statistische Untersuchung der Keimbildung kann gezeigt werden,
dass es sich bei der Nukleation von AIST um eine heterogene Keimbildung mit einer
endlichen Anzahl lokalisierter Nukleationszentren handelt. Die Inkubationszeit liegt
zwischen 11µs und 17µs.

Mit Hilfe des Bulge-Testers wurden die viskosen Eigenschaften von AIST unter-
sucht. Es kann gezeigt werden, dass Messungen der Viskosität im Bereich zwischen
1012 Pa s und 1015 Pa s möglich sind. Die Untersuchung der Zeitabhängigkeit der
Viskosität zeigt, dass es sich bei der strukturellen Relaxation um einen Zweidefekt-
prozess handelt. Die Isokonfigurationsenergie Qiso wird durch temperaturabhängige
Messungen zu (1,35± 0,07) eV bestimmt.
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Kapitel 5

Diskussion

In diesem Kapitel werden die Messungen mit vorangegangenen Messungen in einen
Zusammenhang gestellt und diskutiert. Die vorhandenen Daten zu den Legierungen
der pseudo-binären Linie erlauben es einen Katalog aufzustellen, welche Bedingun-
gen die Struktur der amorphen/flüssigen Phase erfüllen muss. Dies wird im ersten
Teil dieses Kapitels diskutiert, in dem ein konkreter Vorschlag für die Struktur der
amorphen Phase mit Hilfe dieses Katalogs überprüft wird.

Im zweiten Teil dieses Kapitels werden die Ergebnisse zu AIST interpretiert.
Dabei wird ein besonderes Augenmerk auf die verschiedenen Aktivierungsbarrieren
gelegt, weil diese Aufschluss über die mikroskopischen Prozesse und deren Geschwin-
digkeit geben. Das Kapitel wird damit abgerundet, dass die beiden Materialklassen
und ihre verschiedenen Eigenschaften vergleichend gegenübergestellt werden.

5.1 Legierungen der pseudo-binären Linie

Um die Messungen der Kinetik der Phasenumwandlung zu verstehen, ist es essentiell
die Struktur der untersuchten Materialien zu kennen. Dabei kommt es vor allem auf
die amorphe/flüssige Phase an, da in ihr die für die Kristallisation notwendigen
Diffusionsprozesse stattfinden. Zunächst werden jedoch ausgehend von GeTe und
Sb2Te3 die Strukturen der kristallinen Phasen der Legierungen entlang der pseudo-
binären Linie vorgestellt und diskutiert.

5.1.1 Struktur der kristallinen Phasen

GeTe hat bei Temperaturen unterhalb von 400◦C eine trigonale Struktur mit den
(rhomboedrischen) Gitterkonstanten a = 0,5996 nm und α = 88,18◦. Die rhomboe-

121



122 KAPITEL 5. DISKUSSION

a in nm c in nm
GeTe (trigonal) 0,417 1,071
GeTe (NaCl) 0,424 –

Sb2Te3 0,425 3,04

Tabelle 5.1: Gitterkonstanten von GeTe und Sb2Te3

drische Struktur entsteht durch eine Peierlsverzerrung, die bei höheren Temperatu-
ren aufgelöst wird (α = 90◦), und es entsteht eine NaCl-Phase mit einer Gitterkon-
stanten von 0,60 nm [196, 197]. Die Struktur von Sb2Te3 ist trigonal (Tetradymit-
Struktur) mit a = 1,0426 nm und α = 23,5◦ [198].

Beschreibt man diese Strukturen mit hexagonalen Koordinaten, so ergeben sich
die Gitterkonstanten aus Tabelle 5.1. Bei GeTe ist die Stapelfolge der hexagonalen
ABC-Ebenen Te-Ge-Te-Ge-Te-Ge, d.h. es wechseln sich immer dichtgepackte Ge-
und Te-Ebenen ab, und bei Sb2Te3 Te-Sb-Te-Te-Sb1.

In Tabelle 5.1 fällt auf, dass die Gitterkonstante a für GeTe und Sb2Te3 sehr
ähnlich ist. Dadurch ist es möglich, dass pseudo-binäre Mischungen aus den beiden
Legierungen stabil sind, weil lediglich in Richtung der c-Achse Ge, Sb und Te Ebenen
mit den Stapelfolgen der beiden Bestandteile gebildet werden, wobei als zusätzliche
Bedingung niemals Ge- und Sb-Ebenen aufeinander folgen. Das Letzte wird ver-
ständlich, wenn man bedenkt, dass Ge und Sb nicht mischbar sind. Beispielsweise
hat Ge2Sb2Te5 die Struktur Te-Sb-Te-Ge-Te-Te-Ge-Te-Sb und Gitterkonstanten von
a = 0,422 nm und c = 1,718 nm [199]. Der auf der Basis der Stapelvorschrift theore-
tisch erwartete Wert für c/nm von (2/3 · 1,071 + 1/3 · 3,04 =) 1,72 stimmt sehr gut
mit den experimentellen Daten überein.

Die Strukturvorhersage auf der Basis der Stapelfolgen der beiden pseudo-binären
Konstituenten stimmt ebenso für Ge1Sb2Te4, Ge1Sb4Te7 und Ge3Sb2Te6 [200]. Al-
lerdings ist es nicht sehr wahrscheinlich, dass bei verhältnismäßig schnellen Abkühl-
vorgängen die teilweise recht langen Stapelfolgen perfekt eingehalten werden. Zum
Beispiel kann es im Fall von Ge2Sb2Te5 passieren, dass lokal eine Ge1Sb2Te4 Folge
angenommen wird, die an einer anderen Stelle durch eine Ge3Sb2Te6 Folge kom-
pensiert wird [200]. Dieses Verhalten ist nicht sehr überraschend, da eine Änderung
der Stapelfolge keine große Erhöhung der freien Enthalpie des Systems bedeutet,
da sich lediglich übernächste Nachbarn ändern. Andere Autoren [201] berichten so-
gar, dass bei in Wasser abgeschreckten Ge2Sb2Te5-Schmelzen eine Entmischung in
Ge26Sb18Te56 und Ge18Sb26Te56 stattfindet.

1Für eine Basiszelle wird diese Folge dreimal wiederholt, da die ABC-Stapelfolge verlangt, dass
die Anzahl der Ebenen in Richtung der c-Achse in einer Basiszelle immer ein Vielfaches von drei
ist.
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Die Folge von Te-Ge und Te-Sb-Te-Te-Sb Untereinheiten, die zu der Stöchio-
metrie (GeTe)x(Sb2Te3)y führt, ist offenbar eine notwendige Voraussetzung für eine
stabile trigonale Phase. Das lässt sich daraus ableiten, dass es bei Ge4Sb1Te5 nur
eine NaCl-Phase gibt, bei der sich Te auf dem einen und Ge und Sb statistisch ver-
teilt auf dem anderen Untergitter befinden. Da die Anzahl der Te-Atome mit der
Summe der Ge- und Sb-Atome übereinstimmt, kann auf diese Art und Weise ein
NaCl-Gitter gebildet werden, ohne dass Leerstellen entstehen. Eine trigonale Phase
wird nicht beobachtet.

Wie bei GeTe existiert für die Legierungen des Typs (GeTe)x(Sb2Te3)y eine meta-
stabile kristalline Phase. Dabei handelt es sich um eine NaCl-Phase, bei der sich
wie bei Ge4Sb1Te5 das Te auf dem einen und die anderen Elemente sich statistisch
verteilt auf dem anderen Untergitter befinden. Das bedeutet, dass es auf dem zwei-
ten Untergitter eine große Anzahl Leerstellen geben muss; bei Ge1Sb4Te7 sind dies
28,6%, bei Ge1Sb2Te4 25%, bei Ge2Sb2Te5 20% und bei Ge3Sb2Te6 16,7%.

Die metastabile Ge2Sb2Te5-Phase hat die gleiche Gitterkonstante wie die meta-
stabile Phase von GeTe (a = 0,60 nm). Der einzige Unterschied zu GeTe ist, dass
ein Teil des Ge durch Sb und Leerstellen ersetzt ist. Die Abstoßung zwischen Ge
und Sb wird durch die Te-Atome kompensiert, die jeweils die nächsten Nachbarn
von Ge und Sb sind. Ebenso könnten die Leerstellen für die Stabilität dieser Phase
wichtig sein, da so kein einfacher Übergang in die trigonale Phase möglich ist, was
diese NaCl-Phase kinetisch stabilisiert. Eine theoretische GeSbTe2-Legierung könnte
durch Herstellen der Ordnung auf dem Ge-Sb-Untergitter und durch eine Verzerrung
des Gitters leicht in die trigonale Phase überführt werden. Das ist bei Ge2Sb2Te5

nicht der Fall, weil es in der trigonalen Phase im Gegensatz zur NaCl-Phase keine
Leerstellen gibt.

Der genaue Mechanismus der Phasenumwandlung von der metastabilen in die
stabile Phase ist weitgehend unbekannt. Allerdings wurde für Ge1Sb2Te4 ein Me-
chanismus vorgeschlagen, bei dem die Diffusion von Ge und Sb in die Leerstellen
eine zentrale Rolle spielt [202]. Außerdem wurde ein Vorschlag für die Strukturen
der amorphen und kristallinen Phase von Ge2Sb2Te5 veröffentlicht [203]. Der daraus
resultierende Umwandlungsmechanismus wird weiter unten detailliert diskutiert.

Zusammenfassend kann man sagen, dass bei der Bildung der kristallinen Pha-
sen die Wahl des nächsten Nachbarn wichtiger zu sein scheint als langreichweitige
Ordnung. In der stabilen Phase werden einerseits die lokalen Folgen von Te-Ge und
Te-Sb-Te-Te-Sb ebenso wie das Verbot einer Ge-Sb-Folge streng eingehalten; an-
dererseits wird eine Verletzung der langreichweitigen Ordnung beobachtet. In der
metastabilen Phase gibt es auf dem Ge/Sb-Untergitter keine langreichweitige Ord-
nung, wenn auch durch die Struktur selbst die lokale Ordnung der Atome streng
eingehalten wird: Te-Atome haben immer Sb- und Ge-Nachbarn und umgekehrt.
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Te-Te- und Sb-Ge-Bindungen treten nie auf.

Die bisherige Diskussion der kristallinen Phasen basiert auf kinetischen Argu-
menten. Die Frage, durch welche Struktur ein Energieminimum angenommen wird,
ist offenbar zweitrangig und spielt erst eine Rolle, wenn die stabile trigonale Phase
gebildet wird. In dieser ist durch die Verzerrung und durch langreichweitige Ord-
nung die Bindungsenergie größer als die der NaCl-Phase. Dadurch ist bei niedrigen
Temperaturen, wenn der entropische Beitrag zur Freien Enthalpie eine geringere
Rolle spielt, die trigonale Phase stabil. Da wegen der höheren Symmetrie und der
Unordnung auf einem Untergitter die Entropie der NaCl-Phase größer ist, wird der
Bindungsenergievorsprung der trigonalen Phase bei höheren Temperaturen eingeholt
und die NaCl-Phase wird bevorzugt.

5.1.2 Bindungszustand

Um zu verstehen, welche treibenden Kräfte zu diesen kristallinen Strukturen führen,
ist es erforderlich den Bindungszustand zu kennen. Da die Elektronegativitäten der
einzelnen Elemente sehr ähnlich sind – 2,0 für Ge, 1,8 für Sb und 2,0 für Te – ist
die Bindung fast ausschließlich kovalent. Daher ist es sinnvoll, zunächst die Elektro-
nenkonfigurationen und die dazu führenden Strukturen der drei Elemente einzeln zu
betrachten.

Ge hat vier Valenzelektronen und bildet ein sp3-Hybrid, dass zur Diamant-
struktur führt. Sb hat fünf Valenzelektronen. Da das fünfte Elektron den anti-
bindenden Zustand des sp3-Hybrids besetzen müsste, wäre die Diamantstruktur
energetisch sehr ungünstig. Als Hauptgruppenelement geht es daher eine reine p-
Elektronenbindung ein, was zunächst zu einer oktaedrischen Koordination und ei-
nem einfach kubischen Gitter führen sollte. Das System verkleinert seine Energie
jedoch weiter durch eine Peierlsverzerrung, so dass drei Bindungen kürzer und drei
andere länger werden, und es entsteht eine rhomboedrische Struktur [204]. Bei Te
verhält es sich ähnlich wie bei Sb. Die p-Elektronen bilden die Bindung und das
System ist wieder peierlsverzerrt. Da Te allerdings ein Elektron mehr hat als Sb,
entstehen hier zwei kurze und vier lange Bindungen, was zu einer trigonale Struktur
führt.

Dichtefunktionaltheorie-Rechnungen an Phasenwechselmaterialien des Typs
ABTe2 mit A ∈ {Cu, Ag, Au} und B ∈ {In, Sb} zeigen allgemein, dass ab ei-
ner durchschnittlichen Anzahl Valenzelektronen nsp ≈ 4,2 p-gebundene Struktu-
ren (z.B. die NaCl-Struktur), und unterhalb davon sp3-Hybridstrukturen (z.B. die
Chalcopyrid-Struktur) stabil sind [205]. Dieses Verhalten lässt sich anhand der elek-
tronischen Zustände erklären. Ein sp3-Orbital hat vier bindende und vier antibinden-
de Zustände. Wenn durchschnittlich mehr als vier Valenzelektronen vorhanden sind,
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nsp nsp Leerstellen
ohne Leerstellen mit Leerstellen auf Untergitter

Sb2Te3 5,6 – –
Ge1Sb4Te7 5,5 4,71 28%
Ge1Sb2Te4 5,43 4,75 25%
Ge2Sb2Te5 5,33 4,8 20%
Ge4Sb1Te5 5,1 – –

GeTe 5,0 – –

Tabelle 5.2
Durchschnittliche Anzahl Valenzelektronen in der trigonalen (ohne
Leerstellen) und NaCl-Phase (mit Leerstellen): Im Fall der NaCl-
Phase wird nsp berechnet, indem man die Leerstelle als zusätzliches

Atom ohne Valenzelektronen auffasst.

müssen diese die antibindenden Zustände besetzen, was die Struktur sehr schnell
destabilisiert. Bei der p-Bindung befinden sich zwei Elektronen im s-Orbital und
tragen nicht zur Bindung bei. Die sechs p-Zustände teilen sich in ein bindendes, ein
nichtbindendes und ein antibindendes Orbital auf, die jeweils mit zwei Elektronen
besetzt werden können. Wenn mehr als zwei Elektronen die p-Zustände bevölkern,
füllen diese zunächst die nichtbindenden Zustände auf, was energetisch viel günstiger
ist als die Besetzung der antibindenden sp3-Zustände. Dadurch ist das p-gebundene
System erheblich toleranter in Bezug auf die Besetzung mit mehr als vier Elektronen
in der Valenzschale. Eine Peierlsverzerrung bietet die Möglichkeit, die Gesamtenergie
des Systems weiter zu verkleinern.

In Tabelle 5.2 ist die durchschnittliche Anzahl Valenzelektronen nsp der Legie-
rungen auf der pseudo-binären Linie aufgelistet. nsp variiert zwischen 5,0 (GeTe)
und 5,6 (Sb2Te3). Eine sp3-Hybridisierung wäre folglich energetisch sehr ungünstig.
Statt dessen ist eine peierlsverzerrte p-gebundene Struktur bevorzugt und in der Tat
ist auch außer bei Ge4Sb1Te5 die trigonale Struktur die stabile Phase.

Bei GeTe existiert eine NaCl-Phase, weil durch die Aufhebung der Verzerrung
die Symmetrie der Struktur vergrößert wird und dadurch die Entropie größer wird,
was bei hohen Temperaturen den Bindungsenergiegewinn durch die Verzerrung
kompensiert. Wie schon diskutiert kommt bei den ternären Legierungen auf der
pseudo-binären Linie hinzu, dass es in der NaCl-Phase Unordnung auf dem Ge/Sb-
Untergitter gibt, was einen weiteren Entropiebeitrag liefert. Das erklärt allerdings
noch nicht die Rolle der Leerstellen bei der Strukturbildung.

Wie man der dritten Spalte von Tabelle 5.2 entnehmen kann, verkleinert sich
nsp, wenn man berücksichtigt, dass in der NaCl-Phase Leerstellen die Dichte der
Valenzelektronen verkleinern. Dadurch wird das nichtbindende Orbital weniger stark
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besetzt, was zu einer weiteren Stabilisierung der Struktur führen könnte [206].

Die Präsenz der Leerstellen ist also sehr wichtig für die Stabilität dieser Pha-
se. Dies wird von zwei experimentellen Beobachtungen bestätigt. Untersuchungen
an Ge2Sb2+xTe5 (0 < x < 1) zeigen, dass überschüssiges Sb nicht die Leerstel-
len der NaCl-Phase von Ge2Sb2Te5 besetzt, sondern sich in den Grenzen zwischen
Ge2Sb2Te5-Körnern ablagert [207]. Außerdem zeigen vergleichende Dichtefunktio-
naltheorierechnungen [206] an GeSbTe2 und Ge1Sb2Te4, dass sich die Gitterkon-
stante durch die Leerstellen verkleinert, ohne dass sich die Symmetrie des Systems
verändert. Das lässt sich dadurch erklären, dass durch die Leerstellen die nichtbin-
denden p-Zustände weniger besetzt werden und dadurch die Bindung stärker wird.

5.1.3 Struktur der amorphen Phase

Da es sich um die gleichen Elemente handelt, müssen die allgemeinen Prinzipien,
nach denen sich die kristalline Phase ordnet, auch für die amorphe Phase gelten. Auf
der Basis der Erkenntnisse über die kristallinen Phasen und mit den vorhandenen
experimentellen Befunden kann ein Katalog erstellt werden, welche Bedingungen die
amorphe Phase erfüllen muss.

1. Wenn für die kristallinen Phasen die Nahordnung wichtiger ist als langreich-
weitige Translationssymmetrie, gilt dies erst recht für die amorphe Phase, bei
der es per definitionem keine langreichweitige Ordnung gibt.

2. Sowohl bei Experimenten auf der Minuten-Zeitskala, wie auch bei Fernfeld-
Messplatz-Messungen [118] bildet sich bei Ge2Sb2Te5 immer zuerst die NaCl-
Phase, wenn ein amorpher Film erhitzt wird. Unter der Voraussetzung, dass
der Energieunterschied zwischen der trigonalen und NaCl-Phase nicht sehr
groß ist, folgt daraus, dass ein NaCl-Keim in der amorphen/flüssigen Phase
die kleinere Grenzflächenenergie besitzt als ein trigonaler Keim. Daraus kann
man schließen, dass die amorphe/flüssige Phase der NaCl-Phase ähnlicher ist
als der trigonalen.

3. In der amorphen/flüssigen Phase sollte es mindestens so viele Leerstellen ge-
ben wie in der NaCl-Phase. Davon abgesehen, dass die Dichte der amor-
phen/flüssigen Phase um 5-10% kleiner ist als die der NaCl-Phase, ist es un-
wahrscheinlich, dass sich eine Phase mit einer dichten Nahordnung in eine
Phase umordnet mit einer großen Zahl an Leerstellen.

4. Der Unterschied zwischen der amorphen/flüssigen und der NaCl-Phase darf
nicht zu groß sein, sonst lässt sich die schnelle Phasenumwandlung nicht erklä-
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ren. Daher müssen die beiden Phasen so ähnlich sein, dass eine Umwandlung
nur kleine Diffusionswege benötigt.

5. Allerdings darf der strukturelle Unterschied auch nicht zu klein sein, da sonst
der große Unterschied in den optischen Eigenschaften nicht zu erklären ist. Ver-
glichen mit Siliziumoxid, wo sich die Nahordnung zwischen der amorphen und
kristallinen Phase nicht unterscheidet und daher sich die optischen Eigenschaf-
ten nur geringfügig ändern [208,209], ändern sich die optischen Eigenschaften
von Phasenwechselmedien erheblich durch den Phasenübergang (siehe z.B. Ab-
bildung 4.4(a)). Das ist nur schwer durch eine bloße Dichteänderung, also eine
Änderung der Bindungslängen erklärbar. Daher ist es wahrscheinlich, dass we-
nigstens einige Atome in der amorphen Phase nicht oktaedrisch koordiniert
sind wie in der NaCl-Phase.

6. Tominaga et al. [210, 211, 212] haben Raman-Messungen durchgeführt, die
zeigen, dass die Te-Ge-Vibrationsfrequenzen in der amorphen Phase größer
sind als in der kristallinen. Dieses wird dadurch geklärt, dass die Te-Ge-
Bindungslänge in der amorphen Phase kürzer ist als in der kristallinen NaCl-
Phase. Wenn in der amorphen Phase, welche die kleinere Dichte hat, die Bin-
dungslängen kleiner sind, muss dieses durch eine niedrigere Koordination aus-
geglichen werden. Dieses Verhalten ist nicht ungewöhnlich. Die Tatsache, dass
gerade die Te-Ge-Bindungen in der amorphen Struktur kürzer sind als in der
kristallinen, lässt vermuten, dass diese Bindung in der NaCl-Phase gedehnt
ist. In der amorphen Phase ist die Nahordnung wichtiger, was zur Relaxation
der Bindungslänge führt.

7. Bei GeTe wird ein Peierls-Übergang in der flüssigen Phase beobachtet [213].
Genau wie die kristalline Phase wechselt die flüssige Phase mit steigender
Temperatur von einer verzerrten in eine unverzerrte kubische Nahordnung.
Bei Temperaturen, die knapp oberhalb des Schmelzpunktes (Tm = 725◦C)
liegen, wird durch eine lokale Peierls-Verzerrung Energie gewonnen. Ab 900◦C
ist der mit der Aufhebung der Verzerrung einhergehende Entropiegewinn groß
genug und die Nahordnung wird wieder kubisch. Dieses Verhalten zeigt nicht
nur, dass die Entropie ein wichtiger Parameter ist, sondern auch, dass eine
Änderung der Nahordnung der Ge-Te-Bindung zu großen Unterschieden der
Bindungsenergie führt.

8. Je größer der Anteil der Ge-Te-Bindungen an der Gesamtzahl der Bindungen
ist, desto höher ist der Schmelzpunkt, und die Kristallisationszeiten und Ak-
tivierungsbarrieren nehmen zu (siehe Abbildung 4.9). Daraus kann gefolgert
werden, dass sowohl beim Schmelzen als auch beim Kristallisieren die Ge-Te-
Bindungen gebrochen werden müssen.
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Abbildung 5.1
Die spinellähnliche Struktur: Ein Strukturvorschlag für die Nahord-
nung in der amorphen Phase [203]. Gezeigt ist ein idealisierter Aus-
schnitt aus einer amorphen Phase und keine Basiszelle.

”
Ls” steht für

Leerstelle.

Die aufgelisteten experimentellen Befunde sind damit in Einklang, dass jedes
Element in der amorphen Phase seine natürliche Koordination einnimmt. Darunter
sei die Koordination verstanden, die für das Element aufgrund seiner Stellung im
Periodensystem günstig ist. Konkret bedeutet das, dass Ge vier und Sb und Te
jeweils sechs nächste Nachbarn haben. Dabei wird eine peierlsähnliche Verzerrung
zunächst außer Acht gelassen.

Diese Koordination führt dann zu elementspezifischen lokalen Anordnungen der
nächsten Nachbarn. So sind in diesem Modell die vier nächsten Nachbarn von Ge
tetraedrisch und die sechs nächsten Nachbarn von Sb und Te oktaedrisch angeord-
net. Diese Anordnung betont wie im ersten Punkt gefordert die lokale Umgebung
der einzelnen Atome. Außerdem könnte dies bereits erklären, warum der optische
Kontrast zwischen der amorphen und NaCl-Phase groß ist. Wenn Ge statt sechs Ge-
Te-Bindungen vier Bindungen in einem hybridähnlichen Zustand besitzt, könnten
sich dadurch die optischen Eigenschaften bereits hinreichend stark ändern.

Eine Struktur [203], die wie gefordert eine große Ähnlichkeit mit der NaCl-
Struktur besitzt, ist in Abbildung 5.1 gezeigt. Diese Anordung ist ein Teil der Ba-
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siszelle einer Spinellstruktur und wird daher im Folgenden spinellähnlich genannt.
Die Spinellstruktur wird typischerweise von ionischen Kristallen mit unterschiedlich
großen Anionen gebildet, wie z.B. von MgAl2O4. Im Gegensatz dazu ist die treiben-
de Kraft zur Bildung einer spinellähnlichen Struktur bei den vorliegenden kovalent
gebundenen Legierungen die tetraedrische Koordination der Ge-Atome. Deren näch-
ste Nachbarn sind die mit x und y gekennzeichneten Te-Atome. Man erkennt, dass
die Bindungslänge der Ge-Te-Bindungen in der NaCl-Struktur auf das 1/

√
3-fache

der ursprünglichen Länge kontrahiert wird, wenn man gleiche Gitterkonstanten vor-
aussetzt.

Um von der spinellähnlichen in die NaCl-Struktur zu wechseln, muss das Ge-
Atom von der tetraedrischen in die oktraedrische Koordination wechseln (roter
Pfeil). Damit ist nicht nur das Kriterium erfüllt, dass die amorphe Phase der NaCl-
Phase sehr ähnlich ist, sondern auch, dass kurze Diffusionswege nötig sind. Außerdem
muss die Bindung zu dem mit y gekennzeichneten Te-Atom dafür gebrochen werden,
wie der experimentelle Befund fordert.

Die Struktur in Abbildung 5.1 ist natürlich stark idealisiert. Da die Te-Atome
nicht wirklich oktaedrisch koordiniert sind, werden sie bestrebt sein so zu relaxieren,
dass die Bindungswinkel möglichst nah an 90◦ kommen. Außerdem ist zu erwarten,
dass sich Ge- und Sb-Atome abstoßen, die sich in der tetraedrischen Koordination
näher kommen, was zu einer weiteren Verzerrung führt. Dadurch wird jede langreich-
weitige Ordnung zerstört, welches für einen amorphen Festkörper durchaus üblich
ist.

5.2 Aktivierungsbarrieren von AIST

Im Gegensatz zu den Legierungen auf der pseudo-binären Linie ist AIST ein wachs-
tumsdonimiertes Material, wie die Messung des Mechanismus der Rekristallisation
belegt. In diesem Teil der Diskussion soll gezeigt werden, dass sowohl die Messun-
gen an AIST, die im Rahmen der vorliegenden Arbeit durchgeführt wurden, als auch
die Ergebnisse aus anderen Arbeiten, den Rekristallisationsmechanismus von AIST
erklären können.

In dieser Arbeit wurden drei Ergebnisse an AIST erzielt, die detailliert im vorigen
Kapitel vorgestellt wurden. Diese sind im Einzelnen:

• Bei der Nukleation von AIST handelt es sich um eine heterogene Keimbildung
mit einer endlichen Anzahl lokalisierter Nukleationszentren. Die Inkubations-
zeit liegt für die untersuchte Temperatur von ca. 300◦C zwischen 11µs und
17µs.
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• Die Energiebarriere für viskose Umordnungsprozesse Qiso beträgt unterhalb
von Tg (1,35 ± 0,07) eV. Bei der strukturellen Relaxation handelt es sich um
einen Zweidefektprozess.

• Für Temperaturen zwischen 280◦C und 380◦C wurde die Aktivierungsbarriere
für Wachstum zu (0,56± 0,05) eV bestimmt.

Für die Interpretation der vorliegenden Daten sind zwei weitere Ergebnisse wich-
tig, die an Proben durchgeführt wurden, die in der gleichen Vakuumkammer unter
den gleichen Bedingungen hergestellt wurden. Dies ist für die Beurteilung der Daten
wichtig, da durch eine kleine Änderung der Stöchiometrie sich die Eigenschaften der
Legierung ändern können [5].

• Wenn man durch Messung des elektrischen Schichtwiderstands für verschiede-
ne Heizraten die Kristallisationstemperatur amorpher Proben bestimmt, kann
man mit Hilfe der klassischen Kissinger-Analyse die Aktivierungsbarriere für
Kristallisation Eχ bestimmen. In [113] wurde dies durchgeführt und ein Wert
für Eχ von 3,0 eV bestimmt. Typische Kristallisationstemperaturen liegen zwi-
schen 150◦C und 165◦C.

• Beim isothermen Erhitzen amorpher AIST-Proben kann man nach verschie-
denen Zeiten mit Hilfe von AFM-Messungen den Radius der sich bildenden
Kristallite messen und so auf die Nukleation zurückschließen. Aus der Beob-
achtung, dass alle Kristallite die gleiche Größe haben, kann gefolgert werden,
dass sie sich alle nach der gleichen Zeit τ bilden. Diese Totzeit τ , die bei diesen
Experimenten in der Nähe des Beginns des Experiments liegt, wurde durch
Messungen bei verschiedenen Temperaturen zu

τ = 1,7 · 10−30 s · exp

(
2,7 eV

kB T

)
(5.1)

bestimmt. Es zeigt sich, dass im untersuchten Temperaturbereich die Anzahl
der Kristallite pro Fläche temperaturunabhängig ist. Diese in [214] vorgestell-
ten Messungen fanden in der Nähe von Tg zwischen 140◦C und 179◦C statt.

Wenn man die Ergebnisse zur Nukleation aus der letzten erwähnten Messung
mit denen aus dieser Arbeit vergleicht, stellt man fest, dass mit beiden Methoden
eine heterogene Nukleation mit einer festen Zahl von Nukleationszentren beobachtet
wird. Da in dieser Arbeit die Inkubationszeit bestimmt wurde, kann geprüft werden,
ob Gleichung 5.1 auch für Temperaturen gilt, die bei der Rekristallisation erreicht
werden. In der Tat beträgt die mit Gleichung 5.1 ausgerechnete Totzeit für 280◦C
14µs, was in guter Übereinstimmung mit den Ergebnissen aus dem vorigen Kapitel
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ist, in dem die Inkubationszeit auf 11 µs bis 17µs bestimmt wurde. Eine Tempera-
turerhöhung auf 280◦C liegt im Rahmen des Erwarteten. Gleichung 5.1 ist nur eine
einfache Näherung für die Inkubationszeit τ (vergleiche mit Gleichung 2.20 in Ka-
pitel 2.1.2). Sie dient an dieser Stelle zur Abschätzung der Temperaturabhängigkeit
von τ .

Bei den Messungen aus [214], die auf der Minuten-Zeitskala stattgefunden haben,
ist das Wachstum der langsamere Prozess als die Nukleation. Das erkennt man daran,
dass auf der Zeitskala des Experiments, die von der Wahl der Temperatur bestimmt
wird, die Nukleation im Gegensatz zum Wachstum zeitlich nicht aufgelöst werden
kann. Während die Nukleation zu Beginn des isothermen Experiments stattfindet,
bevor der erste Datenpunkt aufgenommen wird, ist die zeitliche und räumliche Auf-
lösung des Experiments der Ausbreitungsgeschwindigkeit der amorph-kristallinen
Phasenfront angepasst.

Bei den Temperaturen, bei denen die Aktivierungsbarriere für Kristallisation Eχ

in [113] gemessen wurde, lässt sich die Nukleationsrate folglich annähernd durch

I(t) = N · δ(t− τ) (5.2)

beschreiben mit τ in der Nähe des Zeitnullpunkts. N ist dabei die Dichte der hetero-
genen Nukleationszentren. In diesem Fall kann eine gemessene Aktivierungsbarriere
für Kristallisation mit der Aktivierungsbarriere für Wachstum identifiziert werden
(siehe Kapitel 2.1.4).

Bei den Nukleationsexperimenten mit dem Fernfeld-Messplatz, die auf der
Mikrosekunden-Zeitskala ablaufen, ist verglichen mit der Nukleation das Wachstum
der wesentlich schnellere Prozess. Hier ist die Zeitskala des Experiments gerade so
gewählt, dass die Nukleation beobachtbar ist, das Wachstum aber so schnell abläuft,
dass es nicht aufgelöst werden kann. Dies steht im scheinbaren Widerspruch zu den
Beobachtungen auf der Minuten-Zeitskala.

Dieser Widerspruch kann durch eine Betrachtung der Aktivierungsbarrieren
aufgelöst werden. Während Gleichung 5.1 für den Temperaturbereich zwischen
140◦C und 300◦C eine akzeptable Näherung darstellt, ist die Aktivierungsbarrie-
re für Wachstum viel stärker temperaturabhängig. Bei dem für Laser-Beleuchtung
relevanten Temperaturbereich beträgt sie 0,56 eV und für die Temperaturen um
165◦C 3,0 eV. Daher ist das Wachstum verglichen mit der Nukleation auf der
Mikrosekunden-Zeitskala der schnelle und auf der Minuten-Zeitskala der langsame
Prozess.

Die große Änderung der Aktivierungsbarriere für Wachstum mit der Tempera-
tur ist zunächst nicht ungewöhnlich. Die Temperaturabhängigkeit der Wachstums-
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Abbildung 5.2
Schematische Darstellung der Entrophie und potenziellen Energie von

der flüssigen und amorphen Phase

geschwindigkeit (Gleichung 2.77),

vg = v0 · e−
A/Tm

Tr−Tgr ·
[
1− e

−β
(

1
Tr
− 1

)]
, (5.3)

lässt sich wie in Abschnitt 2.1.4 diskutiert nur stückweise durch eine konstante Ak-
tivierungsbarriere nähern. Dieses Verhalten wird auch bei anderen Materialien be-
obachtet. So ergeben Messungen an In3SbTe2, dass die Aktivierungsbarriere einen
Wert von 0,96 eV für Temperaturen oberhalb von 300◦C [215] und 1,8 eV für Tem-
peraturen zwischen 200◦C und 240◦C [216] annimmt.

Bisher wurde der Unterschied der Aktivierungsbarrieren auf die Temperatur-
abhängigkeit der Viskosität zurückgeführt, die anstelle der Diffusion in den Glei-
chungen für Nukleation und Wachstum benutzt wird (Stokes-Einstein-Beziehung).
Im vorigen Kapitel wurde die Aktivierungsbarriere für viskose Umordnungsprozesse
Qiso auf (1,35± 0,07) eV bestimmt. Da die Aktivierungsbarriere für Wachstum, die
mit der für Diffusion gleichgesetzt werden kann (siehe Kapitel 2.1), um mehr als
einen Faktor zwei größer ist als Qiso, ist diese Vorgehensweise fraglich.

Um die beobachteten Abweichungen für Temperaturen in der Nähe von Tg ver-
stehen zu können, muss die Temperaturabhängigkeit von Relaxationsprozessen in
flüssigen und amorphen Festkörpern betrachtet werden [51, 217]. Dabei unterschei-
det man zwischen struktureller Relaxation, die durch die Viskosität beschrieben
wird, und der Diffusion.

In der Flüssigkeit kann man die Bewegung der Atome oder Moleküle durch
brownsche Bewegung beschreiben. Es gibt sehr viele mögliche Zustände, woraus
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folgt, dass die Entropie groß ist. Diese Situation ist in Abbildung 5.2 mit einer
”
1”

gekennzeichnet. Wenn die Flüssigkeit unter den Schmelzpunkt Tm abkühlt, ist die
Wahrscheinlichkeit, dass sich der Konfigurationszustand gerade in der kristallinen
Struktur befindet beliebig klein (Situation

”
2” in Abbildung 5.2). Daher kristalli-

siert das System nicht, sondern bleibt weiterhin flüssig. Um zu kristallisieren müsste
eine Aktivierungsbarriere überwunden werden, wie in Abschnitt 2.1.2 ausführlich
diskutiert ist.

In dieser unterkühlten Flüssigkeit ist oberhalb von ca. 1,2 · Tg die strukturelle
Relaxation und die Diffusion der gleiche mikroskopische Umordnungsprozess [52,
218,219]. Daher gilt die Stokes-Einstein-Beziehung (Gleichung 2.12),

D =
kBT

6πηa0

, (5.4)

die die Diffusion und die Viskosität unter der Annahme verknüpft, dass sich ein Atom
wie eine Kugel, der stokessche Reibung widerfährt, in einer newtonschen Flüssigkeit
bewegt. Es gibt eine Vielzahl experimenteller [217] und theoretischer [218, 219] Un-
tersuchungen, die diesen Zusammenhang für ein weit gestreutes Spektrum an Mate-
rialien bestätigen. Dieses Regime ist in Abbildung 5.2 oberhalb der Linie zu finden,
die mit einer

”
3” markiert ist.

Bei Temperaturen unterhalb von Tg ist die Flüssigkeit so weit erstarrt, dass sich
Umordnungsprozesse durch Hüpfprozesse beschreiben lassen, deren Wahrscheinlich-
keit durch eine Boltzmann-Statistik gegeben ist. In Abbildung 5.2 ist dies in der
Situation

”
4” der Fall. Dem System stehen nur noch wenige Zustände zur Verfügung

und für Umordnungsprozesse müssen Engeriebarrieren überwunden werden.

In dem Temperaturbereich zwischen Tg und 1,2·Tg findet der Übergang von einer
Beschreibung der Flüssigkeit durch brownsche Bewegung (oberhalb von 1,2 · Tg) zu
einer durch statistische Hüpfprozesse (unterhalb von Tg) statt [51,217,218,219,220,
221,222,223]. In Abbildung 5.2 ist dies dadurch veranschaulicht, dass das System in
diesem Temperaturbereich zwar schon innerhalb einzelner Potenzialtäler gefangen
ist, diese aber noch recht viele Zustände enthalten. Mit abnehmender Temperatur
wird diese Anzahl immer kleiner, bis das System nur noch Vibrationsfreiheitsgrade
besitzt.

In diesem Modell der Struktur der amorphen/flüssigen Phase unterhalb von 1,2 ·
Tg folgt, dass in diesem Temperaturregime die Aktivierungsbarriere für Wachstum
und Qiso nicht auf einfache Weise miteinander verknüpft sein müssen. Damit gilt
Gleichung 5.3 zunächst nur für Temperaturen oberhalb von 1,2 · Tg. In Abbildung
5.3 ist Gleichung 5.3 mit

v0 = 500 m/s, A/Tm = 1,3 und Tg/Tm = 0,51 (5.5)
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Abbildung 5.3
Wachstumsgeschwindigkeit von AIST. Die blaue Linie repräsentiert
die in dieser Arbeit gemessene Aktivierungsbarriere für Wachstum.
Die rote gestrichtelte Linie ist eine Darstellung von Gleichung 5.3.

für Temperaturen oberhalb von 1,2 · Tg dargestellt. Diese Werte stammen aus [105],
wo die Rekristallisation von dotiertem2 Sb2Te untersucht wird, indem der Fort-
schritt der Rekristallisation während der Laser-Beleuchtung durch eine Simulation
mit Gleichung 5.3 verglichen wird.

In Abbildung 5.3 ist außerdem in Blau eine Gerade mit der Steigung 0,65 eV/kB

eingetragen. Der y-Achsenabschnitt wurde geschätzt. Die Schätzung basiert auf der
Tatsache, dass ein 500 nm großes Bit in 100 ns vollständig rekristallisiert. Daraus
ergibt sich eine Wachstumsgeschwindigkeit in der Größenordnung von 1m/s. Der
Vergleich der beiden Kurven in Abbildung 5.3 zeigt, dass nicht nur die mit der
erweiterten Kissinger-Analyse errechnete Aktivierungsbarriere für Wachstum ver-
nünftig ist, sondern auch, dass in dem untersuchten Temperaturbereich Gleichung
5.3 eine gute Beschreibung der Wachstumsgeschwindigkeit ist.

Für eine gute Beschreibung der Aktivierungsbarrieren für Wachstum für Tempe-
raturen unterhalb von 180◦C ist es erforderlich ein Modell für den Zusammenhang
zwischen Qiso und der Aktivierungsbarriere für Wachstum Eg zu etablieren. Dazu
kann der Bulge-Tester einen Beitrag leisten: Wenn man Qiso mit Hilfe des Bulge-

2Die Dotierung ist in [105] nicht weiter spezifiziert.
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Testers und Eg z.B. durch AFM-Messungen [167] für die gleiche Temperatur für ver-
schiedene wachstumsdominierte Materialien bestimmt, wird eine Datenbasis geschaf-
fen, auf der eine Modellbildung möglich erscheint. Es müssen dafür Temperaturen
gewählt werden, bei denen die Kristallisation langsam genug für die Bulge-Tester-
Messungen und hinreichend schnell für die Bestimmung der Aktivierungsbarriere für
Wachstum geschieht.

Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass die Inkubationszeit für AIST bei
den für die Laser-Beleuchtung relevanten Temperaturen im Mikrosekunden-Bereich
liegt. Dem gegenüber wird eine Wachstumsgeschwindigkeit in der Größenordnung
von 1m/s gemessen. Das bedeutet, dass aufgrund des Ausbleibens eines Nukleati-
onsereignisses die Rekristallisation submikrometergroßer amorpher Bereiche auf der
Nanosekunden-Zeitskala ausschließlich durch Wachstum erfolgen kann. Das ist in
hervorragender Übereinstimmung mit der Beobachtung, dass AIST ein wachstums-
dominiertes Material ist.

5.3 Vergleich der beiden Materialklassen

In [122] wurde die Wachstumsgeschwindigkeit von Ge2Sb2Te5, das in diesem Ab-
schnitt als Kandidat für die Legierungen auf der pseudo-binären Linie steht, auf ca.
1m/s abgeschätzt, indem für unterschiedlich lange Laserpulse die Größe der Bits
mit Hilfe von Rasterkraftmikroskopiebildern bestimmt wurde. Die Abschätzung der
Wachstumsgeschwindigkeit für AIST beträgt ebenfalls 1m/s. Obwohl diese Abschät-
zungen sehr grob sind, kann man behaupten, dass das Wachstum der beiden Mate-
rialklassen bei den für Laser-Beleuchtung relevanten Temperaturen ähnlich groß ist.
Das gleiche Ergebnis liefern Experimente auf der Minuten-Zeitskala, die zeigen, dass
die Wachstumsgeschwindigkeiten von AIST und Ge4Sb1Te5 in der gleichen Größen-
ordnung liegen [214].

Dagegen sind die Nukleationsraten der beiden Beispielsysteme sehr verschieden.
Am deutlichsten zeigt das der Vergleich der minimalen Kristallisationszeiten. Wäh-
rend sich bei Ge2Sb2Te5 nach einer Inkubationszeit von 100 ns tausende Keime bil-
den, bildet sich bei AIST erst nach 15µs der erste Keim. Der selbe Sachverhalt lässt
sich durch einen Vergleich der Zeitskalen zeigen, auf denen jeweils Nukleation und
Wachstum stattfinden. Bei der ersten Kristallisation von Ge2Sb2Te5 ist die Nuklea-
tion der schnelle und das Wachstum der langsame Prozess. Das zeigt sich darin,
dass auf dieser Zeitskala sich sehr viele Kristallite bilden. Wäre die Keimbildung der
langsame Prozess, würde sich – wie bei AIST – nur ein einziger Keim bilden, der
dann auf der Zeitskala des Experiments sofort bis zu den Grenzen des erwärmten
Bereichs wachsen würde.



136 KAPITEL 5. DISKUSSION

In diesem Bild kann erklärt werden, warum Ge2Sb2Te5 ein nukleationsdomi-
niertes und AIST ein wachstumsdominiertes Material ist. Bei der Rekristallisation
von Ge2Sb2Te5 ist die Zeitskala des Experiments gerade so, dass die Nukleations-
rate groß und das Wachstum langsam ist. Da sich sehr viele Keime bilden, verläuft
der Prozess schnell, obwohl das Wachstum verhältnismäßig langsam ist. Die Rekri-
stallisation von AIST läuft auf der gleichen Zeitskala ab, wie die von Ge2Sb2Te5.
Daher ist das Wachstum ähnlich schnell wie bei Ge2Sb2Te5, aber die Nukleation ist
so langsam, dass kein Nukleationsereignis auftritt. Daher kann die Rekristallisati-
on nur durch Wachstum vom kristallinen Rand stattfinden, wie es im Experiment
beobachtet wird.

Da die Wachstumsgeschwindigkeiten der beiden Materialklassen ähnlich groß
sind, müssen die unterschiedlichen Rekristallisationsmechanismen durch Unterschie-
de in der Keimbildung erklärt werden. Bei der Herleitung der Nukleationsrate (siehe
Abschnitt 2.1.2),

Iss ∝ D · e−
∆Gc

kB T ∝ e
− A/Tm

Tr−Tgr · e−
16
3

π α β

Tr (1−Tr)2 , (5.6)

wird die Diffusion mit Hilfe der Stokes-Einstein-Beziehung mit der Viskosität ersetzt.
Als Beschreibung der Viskosität wird die Vogel-Fulcher-Gleichung benutzt, die den
empirischen Parameter T0 enthält. T0 liegt unterhalb und in der Nähe der Kauz-
manntemperatur Tk, die wie in Abbildung 5.2 schematisch dargestellt einige Kelvin
unterhalb von Tg liegt. Da die in Gleichung 5.6 verwendeten Temperaturen oberhalb
von 1,2 · Tg innerhalb des Gültigkeitsbereichs der Stokes-Einstein-Beziehung für die
unterkühlte Flüssigkeit liegen, ist es legitim T0 mit Tg abzuschätzen.

In Abschnitt 2.3 wird die Abhängigkeit der Gleichung 5.6 von der reduzierten
Glasübergangstemperatur Tgr diskutiert. Dabei wird gezeigt, dass für Legierungen,
bei denen Tgr groß ist, eine kleine Keimbildungsrate erwartet wird und umgekehrt.
Um Werte für Tgr angeben zu können, wird die Glasübergangstemperatur Tg mit
der Kristallisationstemperatur auf der Minuten-Zeitskala Tχ abgeschätzt. In der Tat
wird ein kritischer Wert für Tχr = Tχ/Tm von 0,5 beobachtet (siehe Tabelle 3.1), un-
terhalb dessen Materialien nukleationsdominiert und oberhalb wachstumsdominiert
rekristallisieren. Die untersuchten Legierungen sind Beispiele für dieses Verhalten.
AIST hat eine reduzierte Kristallisationstemperatur von 0,54 [193] und bei den Le-
gierungen auf der pseudo-binären Linie werden Werte für Tχr zwischen 0,45 und 0,47
ermittelt (siehe Tabelle 4.1).

Obwohl die Benutzung eines kritischen Wertes für Tχr von 0,5 bisher sehr er-
folgreich ist, muss die Frage gestellt werden, ob die Variation von Tgr für die stark
unterschiedlichen Keimbildungsraten verantwortlich ist. Möglicherweise bildet dieses
Kriterium nur die Tatsache ab, dass bei einem Experiment, bei dem die Wachstums-
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Ag 0,128
Au 0,137
Bi 0,088
Ge 0,300
In 0,036
Sb 0,130
Se 0,021
Te 0,125

Tabelle 5.3
Grenzflächenenergien zwischen der festen und flüssigen Phase für ver-

schiedene Metalle in J/m2 (aus [37])

rate nur schwach materialabhängig ist [214], alleine die Nukleation die Materialab-
hängigkeit der Kristallisationstemperatur Tχ bestimmt. In Abbildung 2.11 ist die
Abhängigkeit der Nukleationsrate von Tgr dargestellt. Man sieht, dass bei einer Va-
riation von Tgr um ca. 10% die Keimbildungsrate um drei Größenordnungen variiert.
Die experimentell im Rahmen der vorliegenden Arbeit beobachteten Unterschiede
der Nukleationsraten sind erheblich größer. Während sich bei der Rekristallisation
von Ge2Sb2Te5-Schichten innerhalb von 10 ns tausende Keime bilden, beobachtet
man bei der ersten Kristallisation von AIST-Proben nach 15 µs nur ein einziges
Nukleationsereignis. Zwischen diesen beiden Raten liegen mehr als sechs Größen-
ordnungen. Daher muss neben der Variation von Tgr ein weiterer Grund für die
großen Unterschiede im Nukleationsverhalten verantwortlich sein.

Das sehr unterschiedliche Nukleationsverhalten der beiden Matieralklassen lässt
sich anhand der Grenzflächenenergie σ zwischen der amorphen und kristalli-
nen Phase diskutieren. In Tabelle 5.3 sind typische Werte für Amorph-kristallin-
Grenzflächenenergien zusammen gestellt. Man sieht, dass für verschiedene Metalle
σ um eine Größenordnung variiert. Das entspricht einer Variation der reduzierten
Oberflächenspannung α (∝ σ3) um den Faktor 1000. In Abbildung 5.4 ist die Tem-
peraturabhängigkeit der Gleichgewichtsnukleationsrate für verschiedene Werte für α
aufgetragen. Da durch α die Grenzflächenenergie σ kubisch in den zweiten Exponen-
tialterm eingeht, ändert sich die Gleichgewichtsnukleationsrate Iss bei einer kleinen
Änderung von σ sehr stark. Man sieht in Abbildung 5.4, dass sich bereits bei einer
Variation von α um 10% die Nukleationsrate um mehr als vier Größenordnungen
verändert.

Daher ist es viel wahrscheinlicher, dass Unterschiede der Grenzflächenenergie σ
für die große Materialabhängigkeit der Wachstumsrate verantwortlich sind, als dass
Tgr der entscheidende Parameter ist. Da Ge2Sb2Te5 eine sehr große Keimbildungsrate
besitzt, wird folglich erwartet, dass die Grenzflächenenergie klein ist. Dafür muss
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Abbildung 5.4
Für kleine Variationen der Grenzflächenspannung σ ist die Tempera-
turabhängigkeit der Nukleationsrate aufgetragen. Es sind die gleichen
Parameter (siehe Gleichung 2.78) und die gleiche y-Achse benutzt, wie
in Abbildung 2.11. Die durchgezogenen Linien sind jeweils identisch.

die Struktur der amorphen/flüssigen Phase und die der kristallinen NaCl-Struktur
ähnlich sein, weil dann der entropische Beitrag zu Grenzflächenenergie klein ist, wie
in Kapitel 2.3 diskutiert. Der im ersten Teil dieses Kapitels vorgestellte Vorschlag
für die Struktur der amorphen Phase berücksichtigt diesen Sachverhalt.

Bei Ge2Sb2Te5 kann aus der großen Nukleationsrate der Schluss gezogen werden,
dass die Grenzflächenenergie von Ge2Sb2Te5 klein ist. Umgekehrt kann aus der Tat-
sache, dass die Nukleationsrate von AIST sehr klein ist, geschlossen werden, dass
hier die Grenzflächenenergie groß ist. Sie ist sogar so groß, dass sich der Keim an
stöchiometrische oder geometrische Defekte an lagert, um die Amorph-kristallin-
Grenzfläche zu reduzieren und die Energie für die Bildung eines kritischen Keims zu
verkleinern. Der Unterschied zwischen dieser kritischen heterogenen Keimbildungs-
energie und der kritischen homogenen Keimbildungsenergie ist so groß, dass keine
homogene Nukleation beobachtet wird. Das lässt den Schluss zu, dass die Grenz-
flächenenergie zwischen der kristallinen und amorphen Phase von AIST wesentlich
größer ist als bei Ge2Sb2Te5. In [224] werden Grenzflächenenergien mit Hilfe von Un-



5.3. VERGLEICH DER BEIDEN MATERIALKLASSEN 139

terkühlexperimenten abgeschätzt. Diese Experimente lassen die Interpretation zu,
dass die Amorph-kristallin-Grenzflächenenergie von Ge2Sb2Te5 in der Tat kleiner ist
als die von AIST.

Wenn die Grenzflächenenergien dieser Materialien sehr unterschiedlich sind, kann
man weiterhin vermuten, dass auch die Strukturen der amorphen und kristallinen
Phase von AIST unterschiedlicher sind als bei Ge2Sb2Te5. Dieses ist allerdings nicht
die einzige mögliche Erklärung der Beobachtung, dass AIST eine sehr kleine Keim-
bildungsrate besitzt. Es könnten auch die enthalpischen Beträge zur Grenzflächen-
energie groß sein. Um diesen Punkt zu klären, kann die Struktur der amorphen im
Vergleich zur kristallinen Phase von AIST mit Hilfe von z.B. Röntgenabsorptions-
feinstrukturspektroskopie (EXAFS) mit dem Ziel untersucht werden, ähnlich wie
in [203] einen konkreten Strukturvorschlag für die amorphe Phase machen zu kön-
nen.

Um den Zusammenhang zwischen strukturellen Eigenschaften und der Kinetik
der Phasenumwandlung aufzuklären, wird vorgeschlagen AgSbTe2 und AuSbTe2 zu
untersuchen. Wie man Tabelle 3.1 entnehmen kann, ist der Rekristallisationsme-
chanismus dieser beiden Legierungen unterschiedlich, obwohl sie sich nur durch die
Wahl des Edelmetalls unterscheiden. Durch eine systematische Charakterisierung der
Nukleations- und Wachstumseigenschaften einerseits und durch eine Strukturaufklä-
rung andererseits, sollte es möglich sein, weitere Erkenntnisse zur Rekristallisations-
kinetik zu gewinnen.
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Kapitel 6

Zusammenfassung und Ausblick

Die in dieser Arbeit untersuchten Legierungen sind die am häufigsten für die op-
tische bzw. elektronische Datenspeicherung auf der Basis der Phasenwechseltech-
nologie verwendeten Materialien. Bei dieser Technologie wird ausgenutzt, dass sich
kleine Volumina des Materials reversibel zwischen der amorphen und kristallinen
Phase schalten lassen. Ein systematisches Verständnis auf atomarer Ebene der auf
der Nanosekunden-Zeitskala stattfindenden Phasentransformationen ist eine wichti-
ge Grundlage für die Suche nach besseren Materialien.

Die Charakterisierung der Kinetik der Kristallisation von Phasenwechselmedien
ist ein Schritt in diese Richtung. Um dieses Ziel zu erreichen wurden zwei expe-
rimentelle Wege eingeschlagen. Zum einen wurde ein optischer Aufbau weiter ent-
wickelt und benutzt, mit dem der Zusammenhang zwischen dem durch die Pha-
senumwandlung hervorgerufenen optischen Kontrast und der Dauer und Leistung
des Modifikationspulses bestimmt werden kann; zum anderen wurde eine Appara-
tur aufgebaut und getestet, die es ermöglicht die Viskosität zu messen, die durch
die Stokes-Einstein-Beziehung in der unterkühlten flüssigen Phase mit der Diffusion
verknüpft ist.

Die Ergebnisse wurden im Rahmen der klassischen Kristallisationstheorie inter-
pretiert. Im Rahmen dieser Theorie lässt sich die Kristallisation in zwei Prozesse
aufteilen. Der eine ist die Keimbildung, die berücksichtigt, dass sich bei Phasenum-
wandlungen erster Ordnung zunächst eine Grenzfläche zwischen den beiden Phasen
bilden muss. Der andere Prozess ist das Wachstum der gebildeten Keime, also die
Ausbreitung der thermodynamisch stabileren Phase. Für die untersuchten Materia-
lien lässt sich das Wachstum mikroskopisch durch Diffusion beschreiben.

Wenn die Kristallisation auf der Zeitskala des Experiments beobachtbar ist, muss
dieses auf die Geschwindigkeit des langsameren Prozesses abgestimmt sein. Das kann
die Keimbildung oder das Wachstum sein. In diesem Sinne bietet sich eine natürliche
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Klassifizierung aller Materialien an. Solche, die bei den durch Laser-Beleuchtung
erreichten Temperaturen schnelles Wachstum und eine kleine Nukleationsrate zeigen,
heißen wachstumsdominiert, und Materialien, bei denen die Nukleation schneller ist
als das Wachstum, werden nukleationsdominiert genannt.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden Materialien aus diesen beiden Klassen un-
tersucht. Die Legierungen auf der pseudo-binären Linie zwischen GeTe und Sb2Te3

dienen als Kandidaten für nukleationsdominierte Materialien, und Ag und In dotier-
tes Sb2Te wurde als Beispielsystem für wachstumsdominierte Materialien gewählt.

Bei allen Materialien wurde die erste Kristallisation einer amorphen Schicht,
die Amorphisierung und die Rekristallisation untersucht. Dabei zeigt sich, dass die
erste Kristallisation nukleationsdominierter Materialien sehr viel schneller ist als
die wachstumsdominierter. Innerhalb der Legierungen auf der pseudo-binären Linie
stellt sich heraus, dass die minimale Kristallisationszeit mit zunehmendem Anteil
der Ge-Te-Bindungen länger wird. Da ebenfalls die Aktivierungsbarriere für Kristal-
lisation auf der Minuten-Zeitskala mit dem Anteil Ge-Te-Bindungen skaliert, wurde
gefolgert, dass die Energetik dieser Bindung die Kristallisation dominiert.

Der Mechanismus der Rekristallisation ist für die beiden unterschiedlichen Klas-
sen grundverschieden. Daher wurde in der vorliegenden Arbeit der Rekristallisati-
onsmechanismus mit dem Ziel untersucht, die spezifischen Unterschiede der beiden
Klassen zu charakterisieren und zu verstehen. Dabei stellte sich heraus, dass sich bei
den Legierungen auf der pseudo-binären Linie während des Amorphisierungspulses
eine Verteilung sub-kritischer Keime bildet, so dass bei der Rekristallisation so-
fort die Bildung kritischer Nuklei beginnt, die anschließend wachsen und das amor-
phe Bit vollständig kristallisieren. Bei wachstumsdominierten Materialien findet kein
Nukleationsereignis statt, sondern ausschließlich radiales Wachstum des kristallinen
Rands zur Mitte.

Die Ergebnisse der Rekristallisationsexperimente zeigen deutlich, dass die Struk-
tur der amorphen Phase für die Kinetik der Kristallisation entscheidend ist. Bei den
Legierungen auf der pseudo-binären Linie konnte mit Hilfe der im Rahmen dieser
Arbeit gewonnenen Erkenntnisse ein Katalog erstellt werden, der Kriterien enthält,
die die Struktur der amorphen Phase erfüllen muss. Als möglicher Kandidat, der die
Kriterien dieses Katalogs erfüllt, wurde eine spinellähnliche Struktur an den vorhan-
denen Daten aus dieser Arbeit und der Literatur getestet. Es kann gezeigt werden,
dass dieser Vorschlag in hervorragender Übereinstimmung mit den Forderungen des
aufgestellten Katalogs ist.

Um den Grund für die langsame Nukleation bei AgInSbTe zu verstehen, wurde
die Nukleation dieses Materials weiter untersucht. Durch statistische Experimen-
te konnte gezeigt werden, dass es sich um eine heterogene Keimbildung mit einer
endlichen Anzahl lokalisierter Nukleationszentren handelt. Die minimale Kristalli-
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sationszeit kann mit der Inkubationszeit der Nukleation identifiziert werden. Au-
ßerdem wurde mit der im Rahmen dieser Arbeit entwickelten erweiterten Kissinger-
Analyse die Aktivierungsbarriere für Wachstum gemessen. Es konnte gezeigt werden,
dass die Beschreibung der für das Wachstums relevanten Diffusionsprozesse durch
die Stokes-Einstein-Beziehung und die Vogel-Fulcher-Gleichung für die durch Laser-
Beleuchtung erreichten Temperaturen zufriedenstellende Ergebnisse liefert.

Für Temperaturen unterhalb der Glasübergangstemperatur wurden mikroskopi-
sche Umordnungsprozesse mit Hilfe von Viskositätsmessungen charakterisiert. Durch
eine Simulation der Messdaten wurde im Rahmen der vorliegenden Arbeit gezeigt,
dass diese strukturellen Relaxationsprozesse von Defekten gesteuert werden, die
durch Zweidefektprozesse annihilieren. Das kann dadurch erklärt werden, dass es
sich bei diesen Defekten um ungesättigte Bindungen handelt, die sich paarweise
während der Relaxation vernichten. Neben der Zeitabhängigkeit wurde auch die
Temperaturabhängigkeit der Viskosität untersucht, indem die Aktivierungsbarriere
für viskose Umordnungsprozesse bestimmt wurde.

Da sich AgInSbTe von den Legierungen auf der pseudo-binären Linie stark un-
terscheidet, ist es sinnvoll, zwei weitere Kandidaten aus den beiden Kategorien zu
wählen, die weniger verschieden sind. Dazu werden AgSbTe2, ein nukleationsdo-
miniertes, und AuSbTe2, ein wachstumsdominiertes Material vorgeschlagen. Durch
eine systematische Charakterisierung der Nukleations- und Wachstumseigenschaf-
ten könnten weitere Erkenntnisse über den Zusammenhang zwischen der Kinetik
der Phasenumwandung, der Struktur der amorphen und kristallinen Phasen und
der Art der Bindung gewonnen werden.

Eine weitere Möglichkeit, diese Arbeit weiter zu führen, ist die Untersuchung
von Relaxationsprozessen in der amorphen Phase. Mit dem im Rahmen der vorlie-
genden Arbeit entwickelten Bulge-Tester steht dafür eine experimentelle Methode
zur Verfügung, so dass die strukturellen mit elektronischen Eigenschaften verglichen
werden können. Bei der Annihilation von Defekten während der Relaxation sollte
die Leitfähigkeit zunehmen. Diese Zusammenhänge sind nicht nur wissenschaftlich
interessant, sondern auch für den Erfolg elektronischer Datenspeicher auf der Basis
von Phasenwechselmedien wichtig.
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mer, D. Neuschütz, M. Laurenzis, P. Haring Bolivar, H. Kurz, Characteriza-
tion of Ge-Sb-Te thin films deposited using a composition-spread approach,
Thin Solid Films 398-399, 379 (2001)

[177] S. R. Ovshinsky, Reversible Electrical Switching Phenomena in Disordered
Structures, Phys. Rev. Lett. 21 (20), 1450 (1969)

[178] J. Feinleib, J. deNeufville, S. C. Moss, S. R. Ovshinsky, Ap-

pl. Phys. Lett. 18, 254 (1971)

[179] R. J. Gutfeld, Appl. Phys. Lett. 22, 257 (1973)

[180] R. J. Gutfeld, P. Chaudhari, J. Appl. Phys. 43, 4688 (1972) — K. Wei-
ser, R. J. Gambino, J. A. Reinold, Appl. Phys. Lett. 22, 48 (1973) —
J. Cornet, Ann. Chem. 10, 239 (1975) — A. W. Smith, Appl. Opt. 13,

795 (1974)

[181] M. Chen, K. A. Rubin, R. W. Barton, Compound materials for reversi-
ble, phase-change optical data storage, Appl. Phys. Lett. 49 (9), 502

(1986)

[182] S. Fujimori, S. Yagi, H. Yamazaki, N. Funakoshi, Crystallization process of
Sb-Te alloy films for optical storage, J. Appl. Phys. 64 (3), 1000 (1988)

[183] A. Pirovano, A. L. Lacaita, F. Pellizzer, S. A. Kostylev, A. Benvenuti, R. Bez,
Low-Field Amorphous State Resistance and Thershold Voltage Drift in Chal-
cogenide Materials, IEEE Trans. Electr. Dev. 51 (3), 1 (2004)

[184] A. Pirovano, A. L. Lacaita, A. Benvenuti, F. Pellizzer, R. Bez, Electronic
Switching in Phase Change Memories, IEEE Trans. Electr. Dev. 51 (3),

452 (2004)



LITERATURVERZEICHNIS 159

[185] K. Nakayama, K. Kojoma, Y. Imai, T. Kasai, S. Fukushima, A. Kitagawa,
M. Kumeda, Y. Kakimoto, M. Suzuki, Nonvolotile Memory Based on Phase
Change in Se-Sb-Te Glass, Jpn. J. Appl. Phys. 42, 404 (2003)

[186] Y. N. Hwang, J. S. Hong, S. H. Lee, S. J. Ahn, G. T. Jeong, G. H. Koh,
J. H. Oh, H. J. Kim, W. C. Jeong, S. Y. Lee, J. H. Park, K. C. Ryoo, H. Horii,
Y. H. Ha, J. H. Yi, W. Y. Cho, Y. T. Kim, K. H. Lee, S. H. Joo, S. O. Park,
U. I. Chung, H. S. Jeong, K. Kim, Full Integration and Reliability Evaluati-
on of Phase-change RAM Based on 0.24µm-CMOS Technologies, Symp. VL-

SI Techn. Dig. Techn Pap. (2003)

[187] I. Friedrich, V. Weidenhof, S. Lenk, M. Wuttig, Morphology and structure of
laser-modified Ge2Sb2Te5 films studied by transmission electron microscopy,
Thin Solid Films 389, 239 (2001)

[188] P. Kivits, R. de Bont, B. Jacobs, P. Zalm, The hole formation process in
tellurium layers for optical data storage, Thin Solid Films 87, 215 (1982)

[189] D. J. Broer, L. Vriens, Laser-Induced Optical Recording in Thin Films, Ap-
pl. Phys. A 32, 107 (1983)

[190] A. Kar, J. Mazumder, Two-dimensional model for material damage due to
melting and vaporization during laser irradiation, J. Appl. Phys. 68 (8),

3884 (1990)

[191] M. Naito, M. Ishimaru, Y. Hiorotsu, M. Takashima, Local structure analysis
of Ge-Sb-Te phase change materials using high-resolution electron microscopy
and nanobeam diffraction, J. Appl. Phys. 95 (12), 8130 (2004)

[192] M. Shinotsuka, N. Onagi, M. Harigaya, Jpn. J. Appl. Phys. 39, 976

(2000)

[193] W. K. Njoroge, M. Wuttig, Crystallization kinetics of sputter-deposited amor-
phous AgInSbTe films, J. Appl. Phys. 90 (8), 3816 (2001)

[194] Y.-Y. Chang, L.-H. Chou, Micorstructural Effects of Recording Marks on Er-
asing in AgInSbTe Phase-Change Optical Disk, Jpn. J. Appl. Phys. 42,

L70-L73 (2003)

[195] Y.-C. Her, H. Chen, Y.-S. Hsu, Effects of Ag and In doping on the optical pro-
perties and crystallization kinetics of eutectic Sb70Te30 phase-change recording
film, J. Appl. Phys. 93 (12), 10097 (2003)

[196] W. P. Pearson, Structure Reports, International Union of Crystallogra-

phy, New York, Vol. 14, p. 44 (1953)



160 LITERATURVERZEICHNIS

[197] J. Goldak, C. S. Barrett, D. Innes, W. Youdelis, J. Chem. Phys. 44, 3323

(1966)

[198] R. W. G. Wyckoff, Crystal Structures, 2nd ed., Interscience, New York,

Vol. 2, pp. 29-31 (1963)

[199] I. Friedrich, V. Weidenhof, W. Njoroge, P. Franz, M. Wuttig, Structural trans-
formation of Ge2Sb2Te5 films studied by electrical resistance measurements,
J. Appl. Phys. 87 (9), 4130 (2000)

[200] B. J. Kooi, J. T. De Hosson, Electron diffraction and high-resolution trans-
mission electron microscopy of the high temperature crystal structures of
GexSb2Te3+x (x = 1,2,3) phase change material, J. Appl. Phys. 92 (7),

3584 (2002)

[201] J. Gonzales Hernandez, B. S. Chao, D. Strand, S. R. Ovshinsky, D. Pawlik,
P. Gasiorowski, Crystallization Studies of Ge:Sb:Te Optical Memory Materials,
Appl. Phys. Comm. 11 (4), 557 (1992)

[202] T. Matsunaga, N. Yamada, Structural investigation of GeSb2Te4: A high-speed
phase-change material, Phys. Rev. B 69, 104111 (2004)

[203] A. V. Kolobov, P. Fons, A. I. Frenkel, A. L. Ankudinov, J. Tominaga, T. Uru-
ga, Understanding the phase-change mechanism of rewritable optical media,
Nature Materials 3, 703 (2004)

[204] J. P. Gaspard, A. Pellegatti, F. Marinelli, C. Bichara, Peierls instabilities in
covalent structures I. Electronic structure, cohesion and the Z = 8 − N rule,
Phil. Mag. B 77 (3), 727 (1998)

[205] M. Luo, M. Wuttig, The Dependence of Crystal Structure of Te-Based Phase-
Change Materials on the Number of Valence Electrons, Adv. Mater. 16 (5),

439 (2004)
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[223] E. Rössler, Phys. Rev. Lett. 65, 1595 (1990)

[224] J. Kalb, F. Spaepen, M. Wuttig, Kinetics of crystal nucleation and
growth in supercooled liquids of antimony alloys used for optical da-
ta storage, Vortrag vom 26.10.2004 am I. Physikalischen Institut A

der RWTH Aachen (2004)



Danksagung

Während meiner Promotion sind mir viele Menschen begegnet, die mir auf ihre
persönliche Art zur Seite gestanden haben. Ich möchte ihnen allen an dieser Stelle
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