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Tag der mündlichen Prüfung: 15. Dezember 2003

Hauptreferent : Prof. Dr. H. Holleck

Korreferent : Prof. Dr. K.-H. Zum Gahr



Zusammenfassung

In der Dünnschichttechnologie gewinnt die Entwicklung und Untersuchung von
Schichtkonzepten zur Herstellung neuartiger Materialien mehr und mehr an Be-
deutung aufgrund der komplexen Anforderungen in der Anwendung. Das Schicht-
konzept der Viellagenschichten mit seinen multifunktionalen Eigenschaften ist im
Bereich der Tribologie und des Verschleißschutzes weitverbreitet.
In der vorliegenden Arbeit wurden die strukturellen und mechanischen Eigen-
schaften von Einlagenschichten und Viellagenschichten aus dem quarternären
System B-C-N-Si untersucht. Das Ziel der Arbeit war es die Eigenschaften der
Einlagenschichten mit denen der Viellagenschichten zu vergleichen, um das Po-
tential der hauptsächlich kovalent gebundenen Viellagenschichten zu überprüfen.
Die Dünnschichten wurden unter Verwendung des Magnetronzerstäubens bei
einer Targetleistung von 300 W hergestellt. Die mechanischen Eigenschaften der
Dünnschichten wie Härte, Eigenspannung und kritische Last des Versagens im
Ritztest sowie die Konstitution wurden mittels mikroanalytischen und mechani-
schen Methoden untersucht. Röntgenreflektivität wurde verwendet, um Informa-
tionen über die Dichte der Einlagenschichten und die Grenzflächen der Viellagen-
schichten zu erhalten.
Die Verwendung der Magnetronzerstäubung bietet hierbei neben verfahrenstech-
nischen Vorteilen verschiedene Möglichkeiten, die Thermodynamik und die Kine-
tik während der Schichtabscheidung in weiten Bereichen zu variieren. Unter
Änderung der Zusammensetzung der Ar/N2-Gasphase, der Substrattemperatur
TS, der Targetleistung P und der DC-Substratvorspannung US konnte amor-
phes Siliziumnitrid (SiSi3N4) in einer stöchiometrischen Zusammensetzung und
einer hohen Dichte abgeschieden werden. Siliziumcarbid (SiC) wurde bei unter-
schiedlichen Substrattemperaturen TS und einer bei der höchsten Substrattem-
peratur TS von 700◦ zusätzlich angelegten DC-Substratvorspannung US bis -60 V
abgeschieden. Die bei angelegter Substratvorspannung amorph abgeschiedenen
SiC-Schichten erreichten ebenfalls eine hohe Härte von über 5000 HV0,01. Die
Kristallisation des SiCs begann bei einer Substratvorspannung von -60 V, gle-
ichzeitig stieg der Kohlenstoffgehalt in den Schichten aufgrund des bevorzugten
Zerstäubens des kondensierten Siliziums an. Raman-spektroskopische Unter-
suchungen zeigten die Existenz des Kohlenstoffs als eine zweite, amorphe Phase
in hauptsächlich sp2-gebundener Form und daraus folgend nahm die Härte der
Schichten ab. Das dritte untersuchte Material, Borcarbid (B4C) wurde bei ver-
schiedenen Substrattemperaturen TS abgeschieden und war immer amorph mit
einer ebenfalls hohen Härte von etwa 4100 HV0,01.



Die diskutierten Einlagenschichten wurden zu Viellagenschichten kombiniert (bei
TS=700◦C im Falle der Si3N4/SiC- und Si3N4/B4C-Viellagenschichten und ohne
externe Heizung im Falle der SiC/B4C-Viellagenschichten und ohne angelegter
Substratvorspannung), wobei die Modulationslänge bei einer konstanten Gesamt-
schichtdicke variiert wurde. Jedes Viellagensystem zeigt eine mehr oder weniger
ausgeprägte Härteerhöhung für Modulationslängen Λ zwischen 10 nm und 13 nm.
Im Falle der bei einer Substrattemperatur von 700◦C abgeschiedenen Si3N4/SiC-
Viellagenschichten stieg die Härte mit abnehmender Modulationslänge und eine
Härtesteigerung von ca. 30% konnte bei einer Modulationslänge von 11,7–12,3 nm
beobachtet werden. Die Härte in den beiden anderen Systemen erreichte lediglich
die Härte des Mittelwertes aus den Einzellagen oder lag geringfügig darüber. Un-
tersuchungen zeigten, dass das Viellagensystem mit der Härtesteigerung aus zwei
Materialien bestand, die sich in den Eigenspannungswerten und den thermischen
Ausdehnungskoeffizienten unterschieden, was alternierende Eigenspannungsfelder
in den Viellagenschichten verursachte und zu einer Härtesteigerung und einer
Dissipation der Rissausbreitung an den Grenzflächen führte. Zusätzlich scheinen
alternierende Werte der Härte und des reduzierten Elastizitätsmodul, abrupte
Übergänge, so wie ein optimales Modulationsverhältnis lf1/lf2 von Bedeutung für
die Härteerhöhung zu sein. Neben der hohen Härte der Viellagenschichten ist
zu erwarten, dass die Zähigkeit aufgrund der Eigenspannungsrelaxation und der
Rissablenkung an den Grenzflächen erhöht ist.
Der sogenannte ,,Supermodulus-Effect”, der aus kristallinen Viellagenschichten
der Übergangsnitride und -carbide bekannt ist, konnte erstmals auch in amor-
phen, hauptsächlich kovalent gebundenen Viellagenschichten beobachtet werden.



Deposition and characterization of cova-
lent bonded mono- and multilayer coa-
tings of the system Si-B-C-N

Abstract

In thin film technology the development and investigation of new coating con-
cepts in order to find new materials with tailored properties is getting more and
more important because of the complex requirements in practical application.
The coating concept of multilayers with their multifunctional properties is well
accepted for tribological and wear applications.
In the presented work an investigation has been made of the structural and me-
chanical properties of monolayered and multilayered thin films in the system
B-C-N-Si. The aim was to compare the properties of the monolayers with the
multilayer systems to prove the potential of the mostly covalently bonded multi-
layer thin films.
The thin films were produced by unbalanced r.f. magnetron sputtering at a power
of 300 W. The mechanical properties of the thin films like hardness, residual stress
and critical load of failure in the scratch test as well as the constitution were in-
vestigated using microanalytical and mechanical methods. X-ray reflectivity was
used to obtain information about the density of the monolayered thin films and
the interfaces of the multilayers.
The use of magnetron sputtering offers diverse possibilities, apart from methodi-
cal advantages, to vary thermodynamics and kinetics over a wide range during the
deposition process. Varying the composition of the Ar/N2 working atmosphere,
the substrate temperature TS and the d.c. substrate bias US, amorphous Si4N4

could be deposited in a stoichiometrical composition with a high density and
hardness. Silicon carbide was deposited with different substrate temperatures
and an additionally applied d.c. substrate bias of up to -60 V at the highest sub-
strate temperature of 700◦C. The amorphous SiC films with an applied substrate
bias reached also a high hardness above 5000 HV10. The crystallisation of the
SiC began at substrate bias of -60 V, simultaneously the carbon content increased
because of the preferential resputtering of the silicon. By means of Raman spec-
troscopy and XPS measurements the existence of carbon could be demonstrated



as a second amorphous phase in mainly sp2-hybridized form, and as a result the
hardness decreased. The third examined material, B4C was deposited at different
substrate temperatures and was always amorphous with also a high hardness of
about 4100 HV10.
The discussed monolayers were combined in multilayer systems (at TS=700◦C in
the case of Si3N4/SiC and Si3N4/B4C multilayers and without substrate heating
in the case of SiC/B4C multilayers and without an applied substrate bias US)
varying the modulation length at a constant multilayer film thickness. Every
multilayer system showed more or less a higher hardness at modulation lengths
between 10 nm and 13 nm. In the case of Si3N4/SiC deposited at a substrate
temperature of 700◦C the hardness increased with decreasing modulation length
and a hardness enhancement of about 30% could be observed at a modulation
length of 11.7–12.3 nm. The two other systems reached only the hardness of the
average value of the monolayers or slightly higher. Investigations showed that the
multilayer system with the hardness enhancement consisted of two layers that dif-
fer in stress values and thermal expansion coefficients, which caused alternating
thermal stress values in the multilayer coatings, leading to a higher hardness and
dissipation of crack propagation at the interfaces. Additionally, the alternation
of high hardness und Young’s modulus values, sharp interfaces, an optimal mod-
ulation ratio lf1/lf2 seem to be important for the hardness enhancement. Beside
the high hardness of the multilayered thin films, the toughness is expected to be
enhanced due to observed stress relaxation and deflection of crack propagation
at the interfaces.
It is the first time that the so called ,,supermodulus effect” (well known from
multilayer systems consisting of transition metal carbides and nitrides) could be
observed in an amorphous mostly covalent bonded multilayer system.
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in nm

dTS Abstand Target-Substrat in cm

e0 Elementarladung (e0=1,602177·10−19 C)
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F Prüfkraft in N

FH Haftfestigkeit in N

Fmax maximale Prüfkraft in N
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µHO reduzierte Masse des harmonischen Oszillators

µmagn magnetisches Moment

µZ Massenabsorptionskoeffizient

ν Querkontraktionszahl bzw. Poisson-Zahl

νF Poisson-Zahl der Schicht

νHO Schwingungsquantenzahl

νSi3N4 , νSiC , νB4C Wellenzahl der Absorptionsbanden für Si3N4, SiC, B4C

ρ Dichte in g/cm3

∆ρmax/ρ0 maximale Verdichtung

σ Eigenspannung in GPa
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σint Eigenspannung an den Grenzflächen in GPa

σint,sub Eigenspannung zwischen Substrat und Schicht in GPa

σgemessen gemessene Eigenspannung in GPa

σs(Ep, Z) Streuquerschnitt

σrms,1,σrms,2 Breite der Übergangszonen zwischen den Einzellagen in

Viellagenschichten

σtherm thermische Eigenspannung in GPa

σth,12, σth,21 thermische Spannung zwischen Schicht 1 und 2 bzw. 2 und 1

in GPa

σviellagen Eigenspannung in Viellagenschichten in GPa

∆ϑ Linienverbreiterung

Θ Goniometerwinkel in ◦

ωLarmor Larmor-Frequanz in s−1

ΦA Austrittsarbeit im Fetskörper in eV

ΦH Faktor zur Gewichtung, empirisch oder physikalisch

Φi Ionenfluss in Ionen/s·m2

Φn Neutralteilchenfluss in Teilchen/s·m2

ζ halber Winkel der Indenterspitze (Vickerspyramide ζ=68◦)



FORMELZEICHEN UND ABKÜRZUNGEN xix

Abkürzungen

AES Augerelektronenspektroskopie

AFM Rasterkraftmikroskopie

Ar Argon

B Bor

B4C Borcarbid

c-BN kubisches Bornitrid

a-C amorpher Kohlenstoff

Co Cobalt

CVD chemische Abscheidung aus der Gasphase (engl.: chemical

vapour deposition)

DC Gleichsstrom

ECR-CVD Elektron-Zyklotron-Resonanz-Gasphasenabscheidung

(engl.: electron cyclotron resonance chemical vapour deposition)

E-Modul Elastizitätsmodul

E∗-Modul reduzierter Elastizitätsmodul

FTIR Fourier-Transformations-Infrarotspektroskopie

H, H2 Wasserstoff

HF Hochfrequenz

HFCVD Hochfrequenzgasphasenabscheidung

HM WC-Co-Hartmetall-Wendeschneidplatte

HMDS Si2(CH3)6

ICP-CVD engl.: inductively coupled plasma chemical vapour deposition

LACVD Laser-unterstützte Gasphasenabscheidung (engl.: laser

assisted chemical vapour deposition)

MIR Mittlerer Infrarotbereich

MIBD Molekular-Strahl-Deposition (engl.: molecular ion beam deposition)

N, N2 Stickstoff

NIR nahes Infrarot

PACVD plasma-unterstützte Gasphasenabscheidung (engl.:

plasma assited chemical vapour deposition)

PECVD plasma-gestützte Gasphasenabscheidung (engl.: plasma enhanced

chemical vapour deposition)

PVD physical vapor deposition
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REM Rasterelektronenmikroskopie

α-Si3N4, β-Si3N4 trigonales, hexagonales Siliziumnitride

α-SiC, β-SiC hexagonales, kubisches Siliziumcarbid

sp2 Elektronenkonfiguration eines Bindungstyps bei dem ein s- und

zwei p-Orbitale besetzt sind

TACVD thermisch-aktivierte Gasphasenabscheidung (engl.: thermal

activated chemical vapour deposition)

Ta(Nb)C Tantalniobcarbid

TEM Transmissionselektronenmikroskopie

TiC Titancarbid

TiN Titannitrid

WC Wolframcarbid

REM Rasterelektronenmikroskopie

VIS sichtbares Licht (engl.: visible light)

XRR Röntgenreflektivität



Kapitel 1

Einleitung und Aufgabenstellung

Seit einigen Jahren geht die Entwicklung dünner Hartstoffschichten in Richtung von funk-

tionsoptimierten, nanoskaligen Verschleißschutzschichten für hochbeanspruchte Bauteile

und Werkzeuge wie beispielsweise in der metallverarbeitenden Industrie. Das Aufbringen

dieser Schichten zur Veredelung der Oberflächen kann die Eigenschaften des Bauteils ge-

genüber dem Grundkörper grundlegend verändern, so dass ein kostengünstigerer Werkstoff

als Grundkörper gewählt werden kann und gleichzeitig höhere Standzeiten erzielt werden.

Außerdem können Rüstzeiten verkürzt und Werkzeugteile wiederverwendet werden. Im

Mittelpunkt der Untersuchung stehen hier Anforderungen an die Schutzschichten wie eine

hohe Härte und Zähigkeit, sowie ein hoher Verschleißwiderstand, eine geringe Wechsel-

wirkung mit dem Kontaktmaterial, thermische und chemische Beständigkeit, Reduktion

der Eigenspannung und eine hohe Haftfestigkeit auf den zu beschichtenden Bauteilen und

Werkzeugen, in der Regel Werkzeugstahl und Hartmetall.

Neben dem Anforderungsprofil an die Eigenschaften der Schutzschichten sind eine einfache

technische Realisierbarkeit und eine niedrige Abscheidetemperatur wichtige Aspekte, um

eine Phasenumwandlung des häufig aus Stahl bestehenden Grundkörpers zu vermeiden.

Aufgrund ihrer Eigenschaften sind Materialien wie Siliziumnitrid (Si3N4), Siliziumcarbid

(SiC) und Borcarbid (B4C), die zu den kovalenten Hartstoffen gehören, vielversprechen-

de Werkstoffe für den Verschleißschutz. So gehören SiC und B4C neben Diamant und

c-BN zu den härtesten Materialien. Borcarbid besitzt oberhalb von T=1000◦C die höchste

Warmhärte. Zusätzlich zeichnen sich diese Materialien insbesondere durch ihre chemische

und thermische Beständigkeit sowie ihre hohe optische Transparenz aus. Infolgedessen

sind sie für ein breites Gebiet technologischer Anwendungen neben dem Verschleißschutz

interessant.

Andere Anwendungsbereiche sind aktive Hochtemperatur-Halbleiterbauelemente, photo-

aktive Halbleiterelemente für den UV-Bereich, als Oxidations- und Korrosionsschutz-

schichten für optische Bauteile. Die genannten vorwiegend kovalent gebundenen Materia-

lien werden aufgrund der zu geringen Beweglichkeit der schichtbildenden Teilchen bei den

1



2 KAPITEL 1. EINLEITUNG UND AUFGABENSTELLUNG

für PVD-Verfahren typischen Substrattemperaturen meist amorph abgeschieden. Deshalb

muss bei der Materialauswahl für die zu entwickelnden Verschleißschutzschichten darauf

geachtet werden, dass die Gefahr einer Nachkristallisation der amorphen Materialien durch

die an der Oberfläche von Werkzeugen zum Teil auftretenden hohen Temperaturen (z.B.

bei Umformwerkzeugen bis 200-400◦C, Werkzeugen zur Zerspanung von Aluminium bis

600◦C oder Eisenlegierungen bis 700–800◦C) im Einsatz besteht. Eine durch diese Tempe-

raturen ausgelöste Strukturänderung im Schichtmaterial verändert die Eigenschaften der

Schutzschicht und kann auch zum Schichtversagen führen.

Bei amorphen Materialien gibt es im Gegensatz zu kristallinen Materialien nur wenige

Möglichkeiten, gezielt Einfluss auf ihren Aufbau und ihre Eigenschaften zu nehmen. Eine

Möglichkeit ist die Erzeugung von Grenzflächen in den Schutzschichten, beispielsweise in

Form von Nanokompositen oder Viellagenschichten, wobei im Falle der Viellagenschich-

ten die gewünschte Anzahl der Grenzflächen zur Optimierung der Eigenschaften einge-

stellt werden kann. Bei amorphe Viellagenschichten kann der Effekt durch Einbringen

von Grenzflächen auf die Eigenschaften und das Verhalten durch Variation der Lagenzahl

gezielt untersucht werden. Bei kristallinen Viellagenschichten hingegen gibt es zusätzlich

eine Vielzahl von Effekten wie Nanostabilisierung, Texturierung und Gitterfehlpassung,

die an sich die Eigenschaften der Einzellagen verändern. Andererseits bieten kristalline

Viellagenschichten durch Nanostabilisierung einer Komponente in einer der zweiten Kom-

ponente ähnlichen Struktur die Möglichkeit der Bildung einer neuartigen, metastabilen

Phase. Das Konzept der nanoskaligen Viellagenschichten bietet einige Vorteile der Ener-

giedissipation durch Rissablenkung an Grenzflächen, die gleichzeitig eine Erhöhung der

Zähigkeit der ansonsten spröden, überwiegend kovalent gebundenen Hartstoffschichten

bewirkt. Gleichzeitig kann die Beschaffenheit der Grenzflächen durch Wahl der Beschich-

tungsparameter kontrolliert werden.

Die Eigenschaften mehrlagiger Schichten werden sowohl durch den Aufbau, die Eigenschaf-

ten und insbesondere die Dicke der Einzellagen als auch durch die Zahl und Beschaffenheit

der Grenzflächen bestimmt. Dabei hängt die jeweilige Grenzflächenzone empfindlich von

dem Charakter der sich treffenden Schichtmaterialien, der Struktur in der sie vorliegen,

und der Abscheidekinetik ab. Viellagenschichten haben sich bereits in vielen technischen

Bereichen als vielversprechendes Konzept zur Optimierung mechanischer Eigenschaften

bewährt. Allerdings wurde dieses Konzept bisher lediglich auf Systeme mit mindestens

einer kristallinen Komponente auf der Basis der Übergangsmetallcarbide und -nitride an-

gewendet. Rein amorphe Viellagenschichtsysteme wurden bisher noch nicht umfassend

untersucht.

In der vorliegenden Arbeit soll die Abhängigkeit der Eigenschaften von der Anzahl der

Grenzenflächen in amorphen, überwiegend kovalent gebundenen Viellagenschichten so-

wie eine mögliche Nanostabilisierung in Viellagenschichten aus dem quarternären System
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B-C-N-Si umfassend untersucht werden. Hierfür sollen zunächst die Materialien als Ein-

lagenschichten bei verschiedenen beschichtungsrelevanten Parametern in einem für PVD-

Verfahren typischen Bereich abgeschieden und hinsichtlich ihres Aufbaus, ihrer mechani-

schen Eigenschaften und ihres Verhaltens charakterisiert werden. Dabei soll auch unter-

sucht werden, ob die Einzellagen bei den vorgegebenen Beschichtungsbedingungen kristal-

lin abgeschieden werden können. Damit sollen einerseits zusätzlich Kenntnisse über die

Zusammenhänge zwischen Schichtaufbau und mechanischen Eigenschaften der einlagigen

Schichten erlangt werden, andererseits sind diese Informationen Voraussetzung für die Be-

urteilung des Einflusses der Grenzflächen in den Viellagenschichten. Anschließend sollen

aus diesen Einlagenschichten diejenigen mit optimierten Eigenschaften ausgewählt und in

Viellagenschichten kombiniert werden. Im Vordergrund der Herstellung und Charakteri-

sierung der amorphen Viellagenschichten steht eine mögliche Verbesserung der mechani-

schen Eigenschaften, die in vielen kristallinen Viellagenschichten gefunden wurde. Dazu

gehören die Erhöhung der Zähigkeit durch Rissausbreitung entlang von Grenzflächen,

Härteerhöhung und ein Abbau von Eigenspannungen. Zusätzlich soll die Möglichkeit der

Nanostabilisierung eine der Komponenten in der Struktur der anderen im Viellagenver-

bund untersucht werden, sofern eines der Materialien kristallin abgeschieden werden kann.

Bei der Untersuchung der Viellagenschichten sollen desweiteren Informationen über die

Beschaffenheit der Grenzflächen unter Verwendung der Rasterelektronenmikroskopie, der

Transmissionselektronenmikroskopie, der Augerelektronenmikroskopie und der Röntgen-

reflektivität erarbeitet werden.
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Kapitel 2

Grundlagen und Literaturübersicht

2.1 Das System B-C-N-Si

Vielversprechende Schutzschichten für tribologische Anwendungen weisen im allgemeinen

eine hohe Härte, gute Haftfestigkeit, hohe Zähigkeit sowie eine gute Korrosionsbeständig-

keit auf [59].

In der vorliegenden Arbeit wurden Hartstoffschichten aus dem System B-C-N-Si herge-

stellt. Als superharte werden Materialien bezeichnet, deren Härte über 4000 HV liegt

[46]. Diese Härten erreichen nur Elementverbindungen, die kovalente bzw. überwiegend

kovalente Bindungen aufweisen. Eine weitere Eigenschaft superharter Materialien ist die

geringe Bindungslänge. Nach dem Modell von Kisly [87] wird die Härte H eines Materials

durch vier Terme beschrieben.

H =
E0ac

l2B

(
Ce√
lB

+
Cp

lB
+

Ccr√
LG

+ Cs

)
(2.1)

mit E0 = Bindungsenergie

ac = kovalenter Bindungsanteil

lB = Bindungslänge

Ce = Konstante zur Beschreibung der elastischen Deformation

Cp = Konstante zur Beschreibung der plastischen Deformation

Ccr = Konstante zur Beschreibung der Risserzeugung

Cs = Anteil zur Entstehung neuer Oberflächen

LG = Griffith-Länge

Der erste Term beschreibt die elastische Deformation des Materials, ohne dass Risse und

Versetzungen entstehen. Im zweiten Term wird die plastische Deformation durch die Be-

wegung von Versetzungen durch den Frank-Read-Mechanismus beschrieben, wobei eine

5



6 Das System B-C-N-Si

kritische Spannung vorausgesetzt wird. Der dritte Term stellt den Anteil dar, der durch

die Ausbreitung von Rissen entsteht. Bestimmt wird die Rissausbreitung durch die Defor-

mationsenergie auf der einen Seite und die Energie zur Bildung neuer Oberflächen auf der

anderen Seite, die nach Kisly proportional zur Oberflächenenergie der neuentstehenden

Oberfläche ist. Somit steigt die Härte H eines Festkörpers unter anderem mit zuneh-

mender Bindungsenergie E0 und einem zunehmenden kovalenten Bindungsanteil ac und

einer abnehmenden Bindungslänge lB. Der kovalente Bindungsanteil kann durch die Glei-

chung (2.2) berechnet werden, da ac = 1− ai gilt.

ac = 1− exp[−1

4
(εA − εB)2] (2.2)

mit ai = ionischer Bindungsanteil

εA, εB = Elektronegativität des Elementes A, B

Zusätzlich beeinflussen das Gefüge, die Texturierung sowie Eigenspannungen der Schich-

ten die Härte.

Das System B-C-N-Si beinhaltet die wichtigsten nichtoxidischen Hochleistungskerami-

ken, die sich durch hohe Härte und sehr gute Temperaturbeständigkeit auszeichnen. Im

quarternären System B-C-N-Si, wie in Abb. 2.1 dargestellt, existieren im thermodynami-

schen Gleichgewicht die binären Phasen SiC, B4C, Si3N4, BN und die Siliziumboride SiB3

und SiB6. Zusätzlich ist die Lage der möglichen metastabilen Phasen ,,C3N4” [101] und

,,BCN” eingezeichnet. In Abb. 2.1 sind durch Konoden die sich im thermodynamischen

Gleichgewicht befindlichen Phasen eingefügt. Demnach stehen die Phasen Si3N4 und SiC

miteinander im thermodynamischen Gleichgewicht. Genauso verhält es sich mit SiC und

.
.

.
.

.
.SiB    6

SiB    3

.
Si

B

C
SiC

BN

N

B  C4

Si  N3     4

 3     4

. "BCN"

"C  N  "

Abbildung 2.1: Hartstoffe im System B-C-N-Si, grau: mögliche metastabile Materia-
lien.
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B4C. Dagegen stehen die Phasen Si3N4 und B4C nicht miteinander im thermodynami-

schen Gleichgewicht, so dass hier eine Phasenreaktion hin zu den Phasen SiC und BN

stattfindet.

In Tabelle 2.1 sind verschiedene Eigenschaften der in dieser Arbeit untersuchten Mate-

rialien zusammengefasst. In den folgenden Teilkapiteln soll auf die einzelnen Materialien

und ihre Herstellung näher eingegangen werden.

α-Si3N4 β-Si3N4 α-SiC β-SiC B4C

Struktur

Gitterstruktur trigonal hexagonal hexagonal kubisch rhomboedr.

Gitterkonstante a 0,766 0,7586 0,30807 0,5617

c in nm 0,5615 0,2902 1,5117 1,2137

Bindungslängen lB in nm 0,175 0,189 0,164

Bindungsenergie E0 in eV 11,28 9,52 12,69

Dichte in g/cm3 3,18 3,44 3,20 3,22 2,45–2,52

kovalenter Bindungsanteil ac 0,739 0,998 0,914

Mechanische Eigenschaften

Härte in HV 1400–3200 2000-3000 3500 2400–3300 3500–4500

E-Modul in GPa 320 290 440 480 440–470

elektrische Eigenschaften

spez. el. Widerstand in Ωcm 103–105

thermische Eigenschaften

Wärmeleitfähigkeit in W/mK 90–160 30–90

Schmelztemperatur in ◦C 1900 2830±40 2830±40 2450

therm. Ausdehnung in 10−6/K 2,4–3,3 3,39 4,5-5,5 6 5,6

optische Eigenschaften

opt. Bandlücke in eV 4,5–5 2,2 0,8

Tabelle 2.1: Charakteristische Eigenschaften von Si3N4, SiC und B4C [59, 138].

2.1.1 Siliziumnitrid

2.1.1.1 Modifikationen, Eigenschaften und Anwendungen

Auf dem binären Schnitt Si-N gibt es zwei Modifikationen der Phase Si3N4 mit einem N-

Gehalt von 57,1 at%. Das kristalline Si3N4 kann als metastabile, trigonale α-Si3N4- oder

als stabile, hexagonale β-Si3N4-Phase vorliegen.
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Si3N4 ist ein interessantes Material aufgrund seiner hervorragenden mechanischen, che-

mischen, dielektrischen und optischen Eigenschaften wie hohe Härte, hoher Elastizitäts-

modul, chemische und thermische Beständigkeit und geringe Absorption in optischen An-

wendungen. Der Anwendungsbereich von Siliziumnitridschichten reicht aus diesem Grund

von Verschleißschutzschichten über Isolations- und Passivierungsschichten in der Halblei-

terindustrie [169] bis zu Antireflektionsschichten für Solarzellen [151]. Zur Herstellung

von Siliziumnitridschichten können sowohl Verfahren zur chemischen (CVD, engl.: chemi-

cal vapour deposition), als auch physikalischen (PVD, engl.: physical vapour deposition)

Gasphasenabscheidung (vgl. Kap. 2.2) verwendet werden. Siliziumnitrid-Schichten wer-

den aber hauptsächlich mittels CVD-Verfahren für die Herstellung mikroelektronischer

Bauteile als Oxidationsmasken, Zwischenschichtisolatoren, Diffusionsbarrieren und Passi-

vierungsschichten [81, 13, 117, 103, 146, 154] abgeschieden. In den beiden nachfolgenden

Kapiteln werden die beiden zu unterscheidenden Abscheideverfahren getrennt behandelt

und sollen ein Überblick über den Stand der Technik geben (vgl. auch Tab. 2.2).

2.1.1.2 Herstellung von Si3N4−x:H mittels CVD-Verfahren

Stöchiometrische, hydrogenisierte Si3N4:H-Schichten hoher Qualität könnten mittels CVD-

Verfahren bei Substrattemperaturen oberhalb von 700◦C abgeschieden werden [102, 11].

Die stöchiometrische Abscheidung von Si3N4 gestaltet sich schwierig, da die Zusammen-

setzung stark von den Prozessparametern abhängt.

Die CVD-Verfahren werden eingeteilt in thermische CVD-Verfahren (TACVD), die im

allgemeinen bei Temperaturen TS zwischen 700◦C und 1900◦C arbeiten, und plasmaun-

terstützte CVD-Verfahren (PECVD), deren Prozesstemperaturen in der Regel deutlich

unter diesen Temperaturen liegen. Niedrige Prozesstemperaturen sind vor allem im Be-

reich der Mikroelektronik sehr wichtig, da die zu beschichtenden Halbleiterbauelemente

meist temperaturempfindlich sind.

Die mit PECVD (T=80–150◦C) hergestellten polymerartigen, siliziumreichen SiNx:H-

Schichten für die Sensor-Technik im VIS/NIR/MIR-Bereich, zeigten eine Oxidations-

beständigkeit von mehr als einem Jahr [152]. Aufgrund der geringen Substrattemperatur,

die unter der Aushärtungstemperatur von Photolack liegt, und der guten Haftung eig-

nen sich diese Schichten für die Anwendung als Ätzmasken, Phasenschiebungsmasken in

der Litographie im tiefen Ultravioletten-Bereich, für Antireflektionsschichten, Zwischen-

schichtdielektrika und für die Sensor-Technik [152].

Kwatera et al. [88] untersuchten die Standzeiten von beschichteten Hartmetallschneid-

werkzeugen, die mittels CVD-Verfahren mit hydrogenisierten Si3N4 beschichtet wurden.

Diese Schichten wurden in einem Gasgemisch aus 4% SiH4, N2, NH3 und Argon als Träger-

gas bei Substrattemperaturen von 800–1250◦C abgeschieden und erreichten eine Härte

von 35 GPa bis 56 GPa. Ab einer Substrattemperatur TS von 1100◦C konnte eine Phase
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aus α-Si3N4 nachgewiesen werden. Mit diesen Schichten als Verschleißschutz wurde eine

Erhöhung der Standzeit auf Hartmetall gegen Stahl (Härte 10 HRC) auf das 1,5-fache

und gegen Kugelgraphitguss (Härte 270 HRC) auf das 3-fache (Schnittgeschwindigkiet

180 mm/min, Schnittlänge 200 mm, -tiefe 1 mm) erreicht werden.

Alle mittels CVD-Verfahren abgeschiedenen Siliziumnitridschichten sind hydrogenisiert,

und der Wasserstoffgehalt in den Schichten liegt aufgrund der verwendeten Prozessgase

bei 10–35 at%.

2.1.1.3 Herstellung von Si3N4−x mittels PVD-Verfahren

Zu den PVD-Verfahren gehören DC-, HF-Magnetron- und Ionenstrahlzerstäubung. DC-

Magnetronzerstäubung kann nur unter Verwendung eines Silizium-Targets in einer stick-

stoffhaltigen Gasphase angewendet werden, da es sich bei Si3N4 um einen Isolator handelt.

Diese Schichten sind meist siliziumreich und sind im wesentlichen interessant als elektroni-

sche und optische Schichten [102, 130, 113]. Es finden sich auch Veröffentlichungen zur re-

aktiven Abscheidung, die neben der Verwendung von DC- auch HF-Magnetronzerstäubung

eines Silizium-Targets in einer Ar/N2-Gasphase einsetzen [81, 154, 165, 181]. Die reaktiv

und nicht-reaktiv mit HF-Magnetronzerstäubung abgeschiedenen Si3N4-Schichten sind im

Allgemeinen amorph und zeigen in einem mit dem Rasterelektronenmikroskop aufgenom-

menen Bruchbild ein Gefüge hoher Dichte oder kolumnares Wachstum abhängig von der

Substrattemperatur und dem Stickstoffanteil in der Gasphase [109, 47, 89, 66].

Durch Anlegen einer Substratvorspannung kann die Morphologie der durch HF-Mag-

netronzerstäuben aufgebrachten, porösen, kolumnaren Schichten in eine mit dichtem Gefüge

übergehen und gleichzeitig verringert sich die Oberflächenrauheit [81].

Es gibt eine Vielzahl von Veröffentlichungen über Siliziumnitridschichten, wobei sich die

Untersuchung aber auf die Evaluierung der Siliziumnitrid-Schichten für potentielle An-

wendungen in der Elektronikindustrie [81, 103, 154] beziehen, so dass nur wenige Untersu-

chungen hinsichtlich mechanischer Eigenschaften und Verhalten der Siliziumnitridschich-

ten darunter zu finden sind.

Die von Xu et al. [178] durch reaktives Zerstäuben eines Silizium-Targets bei Substrat-

temperaturen bis 700◦C abgeschiedenen Siliziumnitridschichten waren amorph mit einer

Dichte von bis zu 3,1 g/cm−3.

Li et al. [97] verwendeten Helicon-Plasma-unterstützte HF-Magnetronzerstäubung zur

Abscheidung stöchiometrischer Si3N4-Schichten und untersuchten den Einfluss des Ar-

beitsgasdruckes auf die Eigenschaften dieser. Die Druckeigenspannung nahmen mit stei-

gendem Gasdruck (0,06–5,5 Pa) von -1,7 GPa auf 0,25 GPa ab. Gleichzeitig sank die

Targetspannung bei konstanter Targetleistung, wobei sich die Dichte der Schichten ver-

ringerte.

Tsang et al. [159] untersuchten SiNx-Schichten, die durch Dual-Ionenstrahlzerstäubung ei-
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nes Siliziumtargets mit einem N+
2 -Ionenstrahl bei Raumtemperatur abgeschieden wurden,

hinsichtlich ihrer Härte, ihres Elastizitätsmoduls, ihrer Eigenspannung und ihres tribo-

logischen Verhaltens sowie ihrer optischen (Absorption) und elektrischen (Leitfähigkeit)

Eigenschaften. Durch Röntgendiffraktometrie konnte α- und β-Si3N4 unterschiedlicher

Orientierung identifiziert werden. Desweiteren konnte eine Abhängigkeit der Druckeigen-

spannung, der Härte sowie des Reibwertes in Bezug auf die chemische Zusammensetzung

dahingehend festgestellt werden, dass sowohl die Druckeigenspannung, als auch die Härte

mit steigendem Stickstoffgehalt in den SiNx-Schichten (x=0–1,4) steigt, der Reibwert hin-

gegen sinkt.

2.1.2 Siliziumcarbid

2.1.2.1 Modifikationen, Eigenschaften und Anwendungen

Auf dem binären Schnitt Si-C ist nur eine SiC-Phase mit einem C-Gehalt von 50 at% vor-

handen. SiC tritt in unterschiedlichen Kristallstrukturen auf: eine metastabile, kubische

Tieftemperatur-Modifikation (β-SiC) sowie verschiedene rhomboedrische bzw. hexagonale

Hochtemperatur-Modifikationen (α-SiC), die oberhalb von 1000◦C aus dem β-SiC gebil-

det werden [83]. Das kubische β-SiC existiert lediglich in einer einzigen Form, wohingegen

α-SiC in einer Vielzahl polytyper Modifikationen auftritt. Die unterschiedlichen Polyty-

pen ergeben sich durch die unterschiedlichen Ausrichtungen und durch die Stapelfolge

aufeinanderfolgender Tetraederschichten. Die häufigsten Formen sind 4-H-, 6-H- und 15-

R-α-SiC.

Siliziumcarbid zeichnet sich durch hohe Härte, gute Oxidationsbeständigkeit bei hohen

Temperaturen, gute chemische Beständigkeit und gute elektrische Leitfähigkeit aus. Ent-

sprechend vielfältig sind die Einsatzmöglichkeiten z.B. als Schleifmaterial, oxidations-

beständige Heizelemente, Oxidation- und Korrosionsschutzschichten.

Erneutes Interesse an SiC kam auf aufgrund der potentiellen Anwendungsmöglichkeiten

für elektronische Materialien, mit herausragenden Vorteilen in Hochspannungs-, Hoch-

frequenz- und Hochtemperatur-Komponenten und -Bauelementen wegen schneller Sätti-

gungselektronengeschwindigkeit, breiter verbotener Bänder und guter Bestrahlungsbe-

ständigkeit. Beispielsweise wird SiC zur Herstellung von SiC-C-Dipol-FET und blau-

en Leuchtdioden sowie für mögliche Röntgenmembranen in der Lithographie verwendet.

Im medizinischen Bereich gilt SiC enthalten in Si/LTIC-Kompositen als Material bester

Hämokompatibilität in kardiovaskulären Materialien, die über längere Zeiträume mit Blut

in Berührung kommen.

Mögliche Herstellungsmethoden sind CVD- und PVD-Verfahren wie HF-/DC-Magnetron-

zerstäubung, Ionenimplantation und Molekularstrahlepitaxie (vgl. Tab. 2.3). Hiervon sind

HF-Magnetronzerstäubung und vor allem CVD die am meisten von der Industrie ange-
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nommenen Methoden.

2.1.2.2 Herstellung von SiCx:H mittels CVD-Verfahren

Zur Herstellung kristalliner SiCx:H-Schichten werden überwiegend CVD-Verfahren ange-

wendet. Die CVD-Verfahren stützen sich in der Regel auf wasserstoffhaltige Prozessgase

wie Methan (CH4), Silan (SiH4), HMDS (Si2(CH3)6) [27]. Die Prozessgase werden ther-

misch aktiviert, dissoziieren und reagieren an der Substratoberfläche. Im allgemeinen wird

SiC bei Temperaturen weit oberhalb von 1000◦C kristallin abgeschieden.

Mandracci et al. [106] zeigten, dass SiC auf (100)-Silizium bei einer Substrattemperatur

von 900◦C (HF-CVD) kubisch in einer (111)-Orientierung aufwuchs. Bei höheren Sub-

strattemperaturen ging diese Vorzugsrichtung zugunsten einer beliebigen Orientierung der

Kristallite verloren. Dagegen konnten Yu et al. [183] bereits bei einer Substrattemperatur

von TS=600◦C nanokristallines SiC in einer amorphen Matrix mittels Hot-Filament-CVD

herstellen. Als Precursor diente ein Plasma aus CH4, SiH4 und H2 in einem Verhält-

nis von 2:10:40. Die Kristallite bestanden ebenfalls aus kubischem SiC mit einer (111)-

Orientierung. Yu et al. [184] konnten nanokristallines β-SiC in einer amorphen Matrix

unter Verwendung von ECR-CVD abscheiden, wobei die Kristallite in einer amorphen

Matrix eine Größe von einigen Nanometern aufwiesen und beliebig orientiert waren.

Die meist benötigte hohe Temperatur bei CVD-Verfahren ist der für die Halbleiterfabri-

kation entscheidend begrenzende Faktor.

2.1.2.3 Herstellung von SiCx mittels PVD-Verfahren

Die Vorteile des DC-Magnetronzerstäubens liegen in der einfachen technischen Reali-

sierung und der damit verbundenen geringen Kosten, der hohen Aufwachsrate sowie

der guten Haftfestigkeit zwischen Schicht und Substrat. In der Regel sind die durch

Magnetronzerstäubung hergestellten SiC-Schichten bei Temperaturen bis 700◦C amorph

[75, 71]. Durch reaktives DC-Magnetronzerstäuben von Silizium in einem Ar/CH4-Plasma

(pCH4=0,1–1,0 mTorr, pAr/CH4=3,0 mTorr) konnte stöchiometrisches β-SiC mit einer

(111)-Orientierung auf (111)-Siliziumsubstraten bei Substrattemperaturen von 850◦C her-

gestellt werden [167, 168]. Die kristalline Struktur zeigte sich stark vom CH4-Gasdruck

abhängig, so dass für pCH4 <0,4 mTorr noch kein Hinweis auf kristalline Anteile nachge-

wiesen werden konnten. Jedoch enthielten die bei pCH4=0,4 mTorr abgeschiedenen, noch

kohlenstoffarmen SiCx:H-Schichten teilweise polykristallines Silizium. Aber erst ab einem

pCH4-Gasdruck von pCH4=0,6 Pa wurde kristallines SiC mit einer (111)-Vorzugsorien-

tierung beobachtet. Bei höherem CH4-Gasdruck wuchsen die SiCx:H-Schichten kohlen-

stoffreich mit einer kolumnaren Morphologie auf, und die SiC-Kristallite zeigten keine

bevorzugte Orientierung mehr.
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Tabelle 2.3: Literatur-Übersicht der SiCx:Hy-Schichten.
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Mahmood et al. [105] hingegen untersuchten die chemische Zusammensetzung und die

Dichte der mittels HF-Magnetronzerstäubung eines Silizium-Targets hergstellten SiCx:H-

Schichten in Abhängigkeit der Gaszusammensetzung (Ar/CH4), der Targetleistung (P=

100 W, 200 W) und der Substrattemperatur (TS=800–100◦C). Diese SiCx:H-Schichten

zeigten alle einen Kohlenstoffüberschuss und waren amorph mit einer Dichte zwischen

1,3 g/cm3 und 3,2 g/cm3.

Costa et al. publizierten in [33] Ergebnisse über den Einfluss der Abscheideparameter

wie der Targetleistung (P=100–400 W), des Gasdruckes (pAr=10−2–10 Pa), der Substrat-

temperatur und der Temperatur zur anschließenden Wärmenachbehandlung (TA=RT–

1100◦C, TS=150–500◦C) auf die mechanischen Eigenschaften Härte und Eigenspannung.

Die Härte änderte sich nicht mit steigender Substrattemperatur und Wärmenachbehand-

lung. Die Eigenspannungen hingegen sanken mit zunehmender Substrattemperatur und

höherer Temperatur zur Wärmenachbehandlung. Zusätzlich konnte von Costa et al. ein

Einfluss des Gasdruckes und der Targetleistung auf die Härte beobachtet werden. Die

Härte nahm mit steigender Targetleistung von 39 GPa auf 23 GPa ab und durchlief ein

Maximum bei einem Gasdruck von 0,1 GPa. Untersuchungen über mögliche Morpholo-

gieänderungen waren zur Erklärung der gefundenen Ergebnisse von Costa et al. noch nicht

durchgeführt worden.

Ulrich et al. [162] gelang es sogar, bei einer Substrattemperatur von 420◦C kristallines

β-SiC durch HF-Magnetronzerstäubung eines SiC-Targets in einem Argon-Plasma ab-

zuscheiden. Kerdiles et al. [77] gelang es, durch gleichzeitige HF-Magnetronzerstäubung

eines Silizium- und eines Kohlenstoff-Targets in einem reinen Wasserstoffplasma nanokri-

stallines SiC bei noch tieferen Substrattemperaturen TS ≥300◦C abzuscheiden. Das ist die

niedrigste bisher veröffentlichte Temperatur zur Abscheidung von kristallinem SiC mittels

HF-Magnetronzerstäubung.

Die Orientierung kristalliner SiC-Schichten, die durch HF-Magnetronzerstäubung eines

SiC-Targets in einer H2-Atmosphäre abgeschieden wurden, zeigte eine Abhängigkeit von

der Abscheidetemperatur. Die bei einer Substrattemperatur von TS=750◦C abgeschiede-

nen SiC-Schichten zeigten eine (111)-Orientierung mit einer Korngröße von 30 nm. Bei

einer Substrattemperatur TS von 900◦C hingegen waren die Kristallite statistisch orien-

tiert und besaßen eine geringere Korngröße von 9 nm [115].

Durch Wärmenachbehandlung der amorphen SiC-Schichten konnten diese in kristallines

β-SiC umgewandelt werden. Die hierfür notwendige Temperatur hängt dabei von der che-

mischen Zusammensetzung ab. Nach Yoshii et al. [182] sank die zur Umwandlung nötige

Temperatur mit zunehmender Abweichung von der Stöchiometrie von 1100◦C auf bis zu

800◦C.

Ordine et al. [126] untersuchten den Korrosionswiderstand der mittels HF-Magnetronzer-

stäubung eines SiC-Targets hergestellten SiC-Schichten gegen 0,8 Mol HCl und 0,1 Mol
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NaCl. Es zeigte sich, dass der Korrosionswiderstand gegenüber unbeschichtetem Edelstahl

(AlSi 304) um das 50-fache erhöht werden konnte.

Magnetronzerstäubte SiC-Schichten zeigen eine Härte von 2500 bis 4800 HV, unabhängig

davon, ob sie kristallin oder amorph sind.

Ein anderes verwendetes PVD-Verfahren ist die Molekular-Ionenstrahl-Deposition (MIBD).

Mit diesem Verfahren gelang es Pressel et al. [135], β-SiC bei einer Substrattempera-

tur TS À600◦C abzuscheiden. Zur Abscheidung wurde Dimethylsilan (SiH2(CH3)2) als

Precursor verwendet. Matsumoto [108] konnte ebenfalls kubisches SiC durch die entspre-

chenden Signale des kubischen SiCs in Raman-Spektren bei Substrattemperaturen von

TS >750◦C nachweisen.

2.1.3 Borcarbid

2.1.3.1 Modifikationen, Eigenschaften und Anwendungen

Borcarbid tritt in verschiedenen Modifikationen unterschiedlichster Bor-zu-Kohlenstoff-

Konzentration mit einem C-Gehalt von 8–24 at% auf. Die Kristallstrukturen des B4−xC

lassen sich in rhomboedrisches (B4C–B10,8C), orthorhombisches (B96C12) und tetragonales

Borcarbid (B51C, B50C, B50C2, B49C3, B48C3) unterteilen. Alle diese Modifikationen be-

sitzen eine hohe Härte. Die unterschiedlichen chemischen Zusammensetzungen entstehen

durch das Nicht-Besetzen von Gitterplätzen.

B4C ist neben Diamant und c-BN das dritthärteste Material. Während die Härte von Dia-

mant und c-BN mit der Temperatur sinkt, zeichnet sich B4C durch seine hohe thermische

Stabilität aus und ist oberhalb einer Temperatur von 1100◦C sogar das härteste bekannte

Material. Erst ab einer Temperatur von 2000◦C nimmt die Härte von Borcarbid merklich

ab.

Zusätzlich zeigt B4C viele andere interessante Eigenschaften wie ein geringes spezifisches

Gewicht, einen hohen Elastizitätsmodul, eine hohe chemische Stabilität und einen hohen

Verschleißwiderstand. Dies macht B4C zu einem möglichen Kandidaten für die Anwen-

dung beschichteter Schneidwerkzeuge, Bohrer und anderer metallbearbeitender Werkzeu-

ge, oder auch in Sandstrahldüsen und als Bremsbeläge. Zusätzlich kann es den Diaman-

ten als Schleif- und Poliermaterial oftmals ersetzen. Durch die elektrischen und optischen

Eigenschaften eignet sich B4C desweiteren für die Herstellung von Halbleiterbauteilen,

Dioden mit einem Heteroübergang, Feldeffekt-Transistoren und Röntgenspiegeln in Viel-

lagensystemen mit einer alternierenden Folge von Materialien hoher und niedriger Ord-

nungszahl.

Buzhinskij et al. [23] geben einen Überblick über verschiedene Verfahren zur Herstellung

von Borcarbid zum Schutz von Tokamakwänden. Tabelle 2.4 fasst die wichtigsten Litera-

turstellen der CVD- und PVD-Verfahren zusammen.



16 Das System B-C-N-Si
H

e
rs

te
ll
u
n
g

A
u
fb

a
u

E
ig

e
n
sc

h
a
ft

e
n

u
n
d

V
e
rh

a
lt

e
n

R
e
f.

V
e
rf

a
h
re

n
A

b
sc

h
e
id

e
p
a
ra

m
e
te

r
M

a
te

ri
a
l

d
[µ

m
]

A
n
a
ly

se
-V

e
rf

a
h
re

n
E
ig

e
n
sc

h
a
ft

e
n

V
e
rh

a
lt

e
n

T
a
rg

e
t

P
la

sm
a

S
u
b
st

ra
t

F
T

X
R

A
A

T
A

X
H

ä
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Tabelle 2.4: Literatur-Übersicht der B4C-Schichten.
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2.1.3.2 Herstellung von B4−xC mittels CVD-Verfahren

Es werden Prozesse auf der Basis von ECR- (engl.: electron cyclotron resonance), ICP-

(engl.: inductively coupled plasma), HF- (engl.: high frequency) , LA- (engl.: laser assi-

sted) und PECVD (engl.: plasma enhanced CVD) verwendet. Üblicherweise wird Bor-

carbid durch CVD-, LACVD- und PECVD-Verfahren [91, 124] bei Prozesstemperatu-

ren von TS=1200–2000◦C hergestellt. Hierbei werden Gasgemische der Bestandteile wie

BCl3 mit CH4 und H2 [23, 124, 48, 73] bzw. C2H4 und H2 [142], C3H6 [22, 100], CCl4

[78], BBr3 + C2H2 [133, 29, 70, 175], BI3 + C2H2 [133] oder BF4, B5H9 + C2H2 oder

B10H14 + C2H2 als Prozessgase verwendet. Die hohen Beschichtungstemperaturen be-

grenzen den Einsatz von CVD-beschichtetem B4C. Ein wichtiger Aspekt ist auch die

häufige Toxizität der verwendeten Gase [23], die einen hohen technischen Aufwand und

einige Sicherheitsmaßnahmen mit sich bringt. Eine Zusammenfassung der Beschichtungs-

parameter für CVD-Verfahren zur Abscheidung von B4C-Schichten ist in Sezer et al. [147]

zu finden.

2.1.3.3 Herstellung von B4−xC mittels PVD-Verfahren

PVD-Verfahren ermöglichen eine Deposition außerhalb des Bereiches des thermodyna-

mischen Gleichgewichtes. Arbeiten über PVD-Verfahren zur Herstellung von B4C wie

DC-Magnetronzerstäubung [40, 69, 110, 84], HF-Magnetronzerstäubung [9, 28], Vakuum-

Lichtbogen-Verdampfung [149], Ionenstrahldeposition [26] und gepulste Laserdeposition

[86] finden sich nur wenig in der Literatur. Allerdings beziehen sich zwei veröffentlich-

te Patentanwendungen auf die Beschichtung von Werkzeugen zur Metallbearbeitung mit

BxC1−x-Schichten (x=0,60–0,90) [41, 42].

Mittels DC-Magnetronzerstäubung eines B4C-Targets in Argon können stöchiometrische

B4C-Schichten hergestellt werden, die meistens amorph sind und eine hohe Dichte und

Härte besitzen. Hu et al. [64] untersuchten mit DC-Magnetronzerstäubung hergestellte

B4−xC-Schichten. Verwendet wurden vier B4C-Targets, die an eine Spannungsversorgung

mit 20 kW Leistung angeschlossen wurden. An die Substrate wurde eine Gleichspannung

als Substratvorspannung (US=0– -200 V) angelegt. Es zeigte sich, dass die Substratvor-

spannung aufgrund einer Verdichtung der Schichten und einer Erhöhung der Eigenspan-

nung (σ=0,8–1,2 GPa) die Härte von 10 GPa auf 35 GPa vergrößerte. Ein Zusammenhang

zwischen dem Reibwert und chemischer Zusammensetzung und der Substratvorspannung

wurde nicht gefunden. Dagegen konnten Eckardt et al. [40] durch Hinzufügen einer ge-

ringen Menge Acetylen in die Gasphase (siehe Tab. 2.4) zur Abscheidung der B4−xC:H-

Schichten der Reibwert gegen 100Cr6 (RK=2,88 MM) (Pin-on-Disc Last 1 N, relative

Luftfeuchte rF=45–50%, Geschwindigkeit 0,04 m/s) drastisch von µ=0,9 auf µ≈0,2 ver-

ringern, gleichzeitig sank aber auch die Härte auf 20 GPa.
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Chiang et al. [28] fanden heraus, dass bei den durch HF-Magnetronzerstäubung abgeschie-

denen B4C-Schichten ab einer Substrattemperatur von 950◦C ohne angelegte Substrat-

vorspannung der Kristallisationsprozess einsetzt. Das Anlegen einer Substratvorspannung

verschob den Beginn der Kristallisation zu höheren Temperaturen.

Lousa et al. [104] untersuchten die Härte, die Eigenspannung und die kritische Last des

Versagens in Abhängigkeit der DC-Substratvorspannung. Die Substrattemperatur betrug

TS=500◦C, die HF-Targetleistung P=300 W und der Arbeitsdruck lag bei pAr=0,15 Pa.

Die Eigenspannung und die kritische Last des Versagens stiegen mit Anlegen einer Substrat-

vorspannung. Die Härte dagegen durchlief bei US=-10 V ein Maximum von 30 GPa. Ähnli-

che Werte fanden auch Pascual et al. [129]. Die gemessenen Reibwerte waren allerdings mit

µ≈0,2 (Microscratch-Gerät, Diamantindenter mit einem Spitzenradius von 50 µm, Mes-

slänge 2 mm, Last 0–2,5 N mit einer Rate von 32,5 mN/s) gering, verglichen mit denen von

Hu et al. [64]. Eine geringen Reibwert von µ=0,1 erzielte Reigada [137] unter Verwendung

eines Nanoscope III, Digital Instrument durch Anlegen einer DC-Substratvorspannung

(US=0– -100 V), gleichzeitig verbesserte sich die Oberflächenqualität (Oberflächenrauheit

Ra von 0,9 nm auf 0,2 nm).

Bei Raumtemperatur mittels HF-Magnetronzerstäubung abgeschiedenen amorphen B4C-

Schichten mit sehr hoher Härte veröffentlichten Ulrich et al. in [161]. Bei einer Ar-Plattier-

energie von 74 eV wurde eine Eigenspannung von -6,7 GPa und eine Härte von 72 GPa

ermittelt.

Ahmad et al. [9] gelang es, HF-magnetronzerstäubtes kristallines B5C in einem Argon/Me-

than-Plasma bei Raumtemperatur abzuscheiden.

Chen et al. [26] berichteten von kristallinen B4C-Schichten, die bei geringen Substrattem-

peraturen von TS=200–350◦C mittels Ionenstrahldeposition abgeschieden werden konn-

ten. Die Härte dieser kristallinen B4C-Schichten unterschied sich mit Werten von 13–

43 GPa kaum von der des amorphen B4C [64, 40, 161].

Eine weitere verwendete Methode ist das Niederdruckplasma-Sprühen (LPPS) unter Ver-

wendung von B4C-Pulver [100, 120, 15, 164].

2.1.4 Konzept der Viellagenschichten

Zur Optimierung der mechanischen Eigenschaften und des Verhaltens wurden verschie-

dene Schichtkonzepte entwickelt. Ein vielversprechendes Konzept ist das der Mehrlagen-

schichten [58, 62, 114, 56, 95, 177, 119].

In Viellagenschichten können Materialien mit den unterschiedlichsten Eigenschaften kom-

biniert werden, um diese im Vergleich zu den Einzellagen zu verbessern. Viellagenschich-

ten mit optimierten Grenzflächenbereichen scheinen vielversprechend hinsichtlich eines

optimierteren Härte-zu-Festigkeitsverhältnisses zu sein [63, 61, 17, 148, 114, 32, 31, 176].

Im allgemeinen werden Mehrlagenschichten mit geringer Zahl an Einzellagen und Viel-
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lagenschichten mit einer hohen Zahl an Einzellagen von einander unterschieden, deren

Einzellagen sich in ihrer Struktur, ihren mechanischen Eigenschaften und ihrer Bindungs-

art unterscheiden. Die hohe Anzahl an Grenzenflächen bewirken bei Viellagenschichten

eine Ablenkung der Rissausbreitungsrichtung an jeder Phasengrenze [62].

Das Interesse der Industrie an der Weiterentwicklung der Viellagenschichten ergab sich

aus der Beobachtung, dass die Standzeit der mit Viellagenschichten beschichteten Schneid-

werkzeuge gegenüber der mit TiN- und TiC-Einzellagen beschichteten erhöht werden

konnte [145]. Die heute hauptsächlich in der Industrie eingesetzten Viellagenschichten

zur Beschichtung von Schneidwerkzeugen basieren auf der Kombination von nitridischen

und carbidischen Materialien und Oxiden wie TiN, HfN, NbN, VN, TiC, WC und Al2O3.

Neben diesen Viellagenschichten wurde eine Vielzahl anderer Systeme untersucht. Bei

diesen Untersuchungen hatte sich eine neue Klasse von Viellagenschichten abgezeichnet,

die eine extrem hohe Härte besitzen, was sie interessant für tribologische Anwendungen

macht. Diese Viellagenschichten setzen sich in der Regel aus Einzellagen aus Nitriden

hauptsächlich der Übergangsmetalle mit einer geringen Lagendicke (2–10 nm), die durch

Magnetronzerstäubung hergestellt wurden, zusammen. Diese Schichten werden auch ,,Su-

perlattices” genannt. Die Modulationslänge Λ (vgl. Kap. 3.2, Gleichung (3.1)) wurde als

entscheidender Parameter der Schichten quantifiziert, wobei die hohen Härten bei Schich-

ten mit einer Modulationslänge Λ von etwa 5–10 nm auftreten. In keramischen Viellagen-

schichten untersuchten Helmersson et al. [54] als erste die Abhängigkeit der Mikrohärte

von der Modulationslänge Λ in einer kristallinen TiN/VN-Schicht. Andere Systeme wur-

den von Mirkarimi, Chu et al. und anderen [114, 148, 32, 31, 174] untersucht. Seitdem

wurde eine Vielzahl von Erklärungsansätzen zum Verständnis des Mechanismus, der zur

Härte-Anomalie (engl.: ,,supermodulus oder superlattice effect”) führt, veröffentlicht. Sie

beinhalten das Modell der unterschiedlichen Elastizitäts- und Schermoduln (,,modulus

difference hardening”) [178, 30, 85], der kohärenten Spannungs- und Dehnungszustände

(,,coherent stress oder strain hardening”) [178, 114, 68, 24], Gitterfehlpassung (,,struc-

tural barrier strengthening”) [178, 34], Behinderung der Bewegung von Versetzungen

bei geringen Modulationslängen (,,Hall-Petch-like strengthening” bzw. ,,Orowan model”)

[31, 25, 43, 10], (,,solid solution strengthening”) [80] und der Energiedissipation durch

Umlenkung von Rissen an Grenzflächen.

Die Herstellung von Viellagenschichten bringt einige Probleme mit sich, da zwei verschie-

dene Schichtmaterialien sequenziell abgeschieden werden und der Prozess so stabil sein

muss, dass die geringen Schichtdicken über einen längeren Zeitraum realisiert werden

können, um eine Gesamtdicke der Viellagenschichten von einigen Mikrometern zu errei-

chen. Reaktives und nicht-reaktives Magnetronzerstäuben mittels eines unter zwei Targets

rotierenden Substrathalters hat sich hinsichtlich der genannten Probleme bewährt.

In Tab. 2.5 sind Veröffentlichungen über Viellagenschichten aus dem System Si-B-C-N
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Tabelle 2.5: Literatur-Übersicht der Viellagenschichten aus dem System Si-C-B-N.
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zusammengefasst. Die untersuchten Viellagensysteme umfassen a-Si3N4/nc-TiN [179, 93],

a-Si3N4/Teflon [170, 53], HfN/Si3N4 und NbN/Si3N4 [72], Si3N4/CrN [180], SiC/TiC [93],

SiC/B4C [55], TiC/B4C [132], B4C/Teflon [53] und WC/B4C [36], die unter Verwendung

von PVD-Verfahren, und Si3N4/SiC [160] und SiC/C [153], die mittels CVD-Verfahren

abgeschieden wurden.

Dass auch eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften durch Anwendung des Viel-

lagenkonzepts mit nur einer Hartstoffkomponente und einer weiteren Komponente mit

gänzlich unterschiedlichen Eigenschaften erzielt werden kann, zeigten die Untersuchungen

von Wang et al. [170]. Durch Kombination von Teflon (hohe Zähigkeit, geringer Reibwert,

niedrige Härte und Verschleißwiderstand) mit einem Hartstoff Si3N4 (geringe Zähigkeit,

hoher Reibwert, hohe Härte und Verschleißwiderstand) konnten die mechanischen Eigen-

schaften und das tribologische Verhalten gegenüber den Einzellagen verbessert werden

[170]. Die Viellagenschichten zeigten den geringen Reibwert und die hohe Zähigkeit des

Teflons, aber auch die hohe Härte und den Verschleißwiderstand des Si3N4.

Neben der Wahl der verwendeten Schichtmaterialien zeigen auch Beschichtungsbedin-

gungen und der Aufbau der Viellagenschichten einen Einfluss auf die Eigenschaften der

Viellagensysteme. Xu et al. [179] untersuchten beispielsweise das Verhalten der Härte

in Abhängigkeit der Modulationslänge Λ und des Modulationsverhältnisses (lf1/lf2) (vgl.

Kap. 3.2 und Gleichung (3.1)) und der Substrattemperatur im Viellagensystem a-Si3N4/nc-

TiN. Diese Schichten wurden mit Magnetronzerstäubung hergestellt, wobei die mit Rönt-

gendiffraktometrie untersuchten Si3N4-Schichten sich als röntgenamorph erwiesen, wäh-

rend die TiN-Schichten nanokristallin waren. Die Härteerhöhung dieses Viellagensystems

war abhängig von dem Modulationsverhältnis und der Substrattemperatur (TS≤800◦C).

Jeong et al. [72] untersuchten die Härte der Viellagensysteme HfN/Si3N4 und NbN/Si3N4

in Abhängigkeit des Reaktivgasanteils in der Ar/N2-Gasphase und Höhe der Tempera-

tur der Wärmenachbehandlung. Hier lag die Härte der Viellagenschichten sogar oberhalb

der Härte der jeweils härteren Komponente HfN und Si3N4 des jeweiligen Viellagensys-

tems. Die Wärmenachbehandlung (TA=0–500◦C) zeigte keinen Einfluss auf die Härte. Bei

TA=800◦C fiel in beiden Systemen die Härte aufgrund der Oxidation ab.

SiC/TiC und Si3N4/TiN wurden sowohl nicht-reaktiv als auch reaktiv abgeschieden [93].

Hierbei waren die SiNx-Einzellagen im SiNx/TiN-Viellagensystem immer amorph, und es

wurde ein Härtemaximum bei einer Modulationslänge von 10 nm beobachtet. Im Viella-

gensystem SiC/TiC waren die nicht-reaktiv abgeschiedenen SiC-Einzellagen amorph, und

die Härte nahm unterhalb einer Modulationslänge von Λ <50 nm stark ab. Die konstant

hohe Härte für Λ >50 nm wurde mit dem hohen Volumenanteil des harten SiC erklärt.

Die reaktiv abgeschiedenen SiC-Einzellagen dagegen waren kristallin, und die Härte zeigte

einen geringen Anstieg bei kleinen Modulationslängen [93].

Neben den wenigen Untersuchungen der mechanischen Eigenschaften und des Verhaltens
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der Viellagenschichten aus den in dieser Arbeit untersuchten Systemen wurden vorwie-

gend in Hinsicht auf die Verwendung in Röntgenspiegeln und elektronischen und optischen

Bauteilen, in Gasturbinen, in der Raumfahrtindustrie und im Bereich der Informations-

technologie [170] hergestellt.

2.2 PVD-Beschichtungsverfahren

In diesem Kapitel werden zunächst die zur Charakterisierung eines HF-Niederdruckplasmas

notwendigen Grundgleichungen eingeführt.

Zum Verständnis des Einflusses der Beschichtungsparameter auf die Abscheidekinetik

und damit auf die Eigenschaften der Schichten ist die Kenntnis der Grundgrößen und ih-

re Abhängigkeit untereinander eine wichtige Voraussetzung. So ist die Ionenstromdichte,

die das Plasmapotential, die Ionenenergie, die Abtragsrate am Target, also auch die Tar-

getspannung (,,Self-Bias”), die Ionenenergie und damit die Abscheidekinetik bestimmt,

eine Funktion der Elektronentemperatur. Anschließend werden dann die für die PVD-

Verfahren notwendigen Mechanismen und das Prinzip des hier verwendeten Magnetron-

Verfahrens im Speziellen erläutert.

2.2.1 Plasmaphysikalische Grundlagen

Unter einem Plasma wird ein teilweise oder vollständig ionisiertes Gas bezeichnet, das

aus neutralen Teilchen, Elektronen und Ionen zusammengesetzt und nach außen neutral

ist (,,Quasineutralität”), d.h. im Mittel sind Elektronen- und Ionendichte (ne, ni) gleich

(vgl. Gleichung (2.3)).

ne = ni (2.3)

mit ne = Elektronendichte

ni = Ionendichte

Der Ionisierungsgrad α eines Plasmas ist definiert als das Verhältnis von Ionendichte und

Summe aus Ionendichte ni und Neutralteilchendichte n0.

α =
ni

ni + n0

(2.4)

mit α = Ionisierungsgrad

n0 = Neutralteilchendichte

ni = Ionendichte

Für Niederdruckplasmen im Druckbereich der Größenordnung 10−3 bis 10−2 mbar sind
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typische Werte für Plasmadichten 109–1011 cm−3, was einem Ionisierungsgrad von 10−3–

10−4 entspricht.

Die Debye-Länge λD (Gleichung (2.5)) stellt ein Maß für die Reichweite (bzw. einen

Abschirmradius) der Coulombkräfte im Plasma dar und beträgt in Niederdruckplasmen

10−5 bis 10−4 m.

λD =

√
ε0 · k · Te

e2
0 · ne

(2.5)

mit λD = Debye-Länge in m

ε0 = Dielektrizitätskonstante

k = Boltzmann-Konstante (k=1,380658·10−23 J/K)

Te = Elektronentemperatur in K

e0 = Elementarladung (e0=1,602177·10−19 C)

Im Plasmavolumen, das größer ist als die Debye-Kugel mit dem Radius der Debye-Länge

λD, gilt die Quasineutralität. Weitere wichtige Größen zur Charakterisierung eines Plas-

mas sind die Elektronentemperatur und die Plasmadichte. Aus diesen beiden Grundgrößen

lassen sich dann die Debye-Länge und der Ionisierungsgrad sowie die Ströme aus dem

Plasma bestimmen. Bei den hier eingesetzten Hochfrequenz-Niederdruckplasmen besteht

kein thermisches Gleichgewicht zwischen Elektronen, Ionen und Neutralteilchen, und die

Elektronentemperatur ist wesentlich größer als die Ionen- und Neutralteilchentempera-

tur. Da die Geschwindigkeitsverteilung der Teilchen im Plasma einer Maxwellschen Ge-

schwindigkeitsverteilung angenähert werden kann, ist es möglich, den Plasmateilchen eine

Temperatur zuzuordnen:

Te À Ti, T0 und Ti > T0 (2.6)

mit Te = Elektronentemperatur in K

Ti = Ionentemperatur in K

T0 = Neutralteilchentemperatur in K

Im Niederdruckbereich liegen die Temperaturen typischerweise bei Werten von Te=104–

105 K und Ti > T0=102–103 K.

Aus einem Plasma fließen aufgrund der Beweglichkeit der Ladungsträger kontinuierlich

Ströme auf die Begrenzungsflächen. Mittels der kinetischen Gastheorie ergibt sich für

ein Niederdruckplasma unter Annahme einer Maxwellschen Geschwindigkeitsverteilung

der Elektronen für die Elektronensättigungsstromdichte auf die das Plasma begrenzenden

Wände:

js
e = e0 · ne

√
k · Te

2π ·mi

(2.7)
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mit js
e = Elektronensättigungsstromdichte in A/m2

Te = Elektronentemperatur in K

mi = Ionenmasse in kg

Die Ionensättigungsstromdichte wird durch den Potentialabfall von der Plasmamitte bis

zum Plasmarand (vgl. Abb. 2.2) bestimmt. Im Freiflugfall (Bohm-Boyd-Theorie) fließt

ein gerichteter Ionensättigungsstrom auf die Plasmawand. Für die Ionensättigungsstrom-

dichte gilt:

js
i = αi · e0 · n

√
k · Te

mi

(2.8)

mit js
i = Ionensättigungsstromdichte in A/m2

αi = Bohm-Faktor (αi=0,5–1 druckabhängig)

e0 = Elementarladung (e0=1,602177·10−19 C)

k = Boltzmann-Konstante (k=1,380658·10−23 J/K)

Te = Elektronentemperatur in K

Der Faktor αi ist eine den Potentialabfall beschreibende Größe, und für ein Niederdruck-

plasma gilt im allgemeinen αi=0,6 [50].

Aufgrund der deutlich geringeren Masse der Elektronen gegenüber den Ionen wäre der

auf die Wände des Plasmagefäßes fließende Elektronensättigungsstrom erheblich größer

als der Ionensättigungsstrom. Wegen der Quasineutralitätsbedingung befindet sich das

Plasma auf einem negativen Potential (,,Self-Bias”) gegenüber den umgebenden Wänden

(siehe Abb. 2.2), das wie folgt angegeben werden kann:

UPl−W =
k · Te

2e0

ln

(
mi

2π ·me · α2
P

)
(2.9)

mit UPl−W = Potentialdifferenz zwischen Plasma und

Rezipientenwand in V

k = Boltzmann-Konstante (k=1,380658·10−23 J/K)

Te = Elektronentemperatur in K

αP = Faktor, charakterisiert den Potentialabfall (Nieder-

druckplasmen im allg. αP =0,6 [50])

e0 = Elementarladung (e0=1,602177·106−19 C)

mi, me = Ionen- bzw. Elektronenmasse

Es bildet sich eine negative Raumladungsschicht, in der die Elektronen abgebremst wer-

den. Somit fließt nur noch ein dem Ionensättigungsstrom betragsmäßig gleich großer Elek-



2.2 Plasmaphysikalische Grundlagen 25

ΦPl

ΦPl

quasineutrale

Rand−
schicht

d RS

Plasma

ΦW
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Pl
−

W
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Pl
U
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∆
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x

Abbildung 2.2: Potentialverlauf Φ(x) und Spannungen vor einer in Kontakt mit dem
Plasma stehenden Wand oder Elektrode. Hierbei steht ΦPl für das Plasmapotential,
ΦW für das Potential der begrenzenden Wand und UPl−W für das Potential der Rand-
schichtgrenze. ∆Φ ist der Spannungsabfall in der quasineutralen Übergangszone – Bohm-
Vorschicht – zwischen Plasmamitte und Plasmarand.

tronenanlaufstrom auf die Plasmawände:

ja
e = js

e · exp

(
e0 · UPl−W

k · Te

)
(2.10)

mit ja
e = Elektronenanlaufstromdichte in A/m2

js
e = Elektronensättigungsstromdichte in A/m2

UPl−W = Plasmawand-Potential in V

Bedingt durch die Potentialdifferenz zwischen Plasma und Wand bildet sich eine positive

Raumladungsschicht mit der Dicke dRS:

dRS =
2

3
U

3/4
Pl−W

[
2 · ε0

α · n√k · Te

]1/2

(2.11)

mit dRS = Plasmarandschicht

ε0 = Dielektrizitätskonstante (ε0=8,854·10−12 F/m)

aus. Für die auf die Wand fließende Ionensättigungsstromdichte ergibt sich nach dem

Child-Langmuir-Gesetz:

js
i =

4

9
ε0

√
2e0

mi

· U
3/2
Pl−W

d2
RS

(2.12)

Wird eine hochfrequenzführende Elektrode in ein Plasma gebracht, so liegt diese auf-

grund der höheren Beweglichkeit der Elektronen auf einem negativen Potential. Dabei

wird die Größe des Potentialunterschiedes zwischen Plasma und Hochfrequenzelektrode

hauptsächlich durch die Amplitude der angelegten Hochfrequenzspannung UHF bestimmt.
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Die an der Randschicht abfallende ,,Self-Bias“ USB kann die Plasmawandspannung UPl−W

weit übersteigen, wodurch ein hochenergetischer Beschuss der Wand erreicht wird. Nach

[141] gilt hierbei für die entstehende ionenbeschleunigende Gleichspannung:

USB = UHF + UPl−W = UHF +
kTe

2e0

ln

(
mi

2π ·me · α2
P

)
(2.13)

mit USB = Targetspannung bzw. ,,Self-Bias“ in V

UHF = Hochfrequenzspannung in V

UPl−W = Potentialdifferenz zwischen Plasma und Rezipientenwand in V

k = Boltzmann-Konstante (k=1,380658·10−23 J/K)

T = Temperatur in K

αP = Faktor, charakterisiert den Potentialabfall (Nieder-

druckplasmen im allg. αP =0,6 [50])

e0 = Elementarladung (e0=1,602177·106−19 C)

mi, me = Ionen- bzw. Elektronenmasse

Vor der Elektrode entsteht so eine Plasmagrenzschicht, deren Dicke mit der Frequenz der

überlagerten Hochfrequenzspannung oszilliert. Ist die Periodendauer eines Hochfrequenz-

zyklus wesentlich kleiner als die Ionenlaufzeiten in der Plasmagrenzschicht, so gelangt ein

konstanter monoenergetischer Ionenfluss auf die Elektrode [107].

2.2.2 Festkörperzerstäubung

Das Prinzip des Magnetronverfahrens liegt in der Festkörperzerstäubung durch Beschuss

mit energiereichen Ionen, wodurch die Teilchen aus dem Material geschlagen werden. Für

Energien zwischen 100 eV bis zu einigen 10 keV kann der so stattfindende Zerstäubungs-

prozess durch die Theorie der linearen, binären Stoßkaskade beschrieben werden. Dabei ist

die totale Zerstäubungsrate Ytot (vgl. Gleichung (2.14)) von der Masse ma der zerstäubten

Atome und der Kernladungszahl Za und der zerstäubenden Ionenmassen mi und Kernla-

dungszahl Zi sowie der Ionenenergie Ei [79] bestimmt.

Ytot =
3

4π2

Ei

ESB

4 ·mi ·ma

(mi + ma)
2α

(
ma

mi

)
(2.14)

mit der Funktion

α

(
ma

mi

)
= 0, 08 + 0, 164 ·

(
ma

mi

)0,4

+ 0, 0145 ·
(

ma

mi

)1,29

(2.15)
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mit Ytot = totale Zerstäubungsrate

Ei = Ionenenergie in eV

ESB = Oberflächenbindungsenergie in eV

mi = Ionenmasse in kg

ma = Atommasse in kg

Die Zerstäubungsrate ist die die Aufwachsrate bestimmende Größe. Um eine konstan-

te Aufwachsrate zu erreichen, muss eine stabile Gasentladung mit konstanter Zahl von

Ladungsträgern aufrecht erhalten werden, so dass eine permanente Energiezufuhr durch

kapazitive oder induktive Leistungseinkopplung durch elektrische oder magnetische Felder

notwendig ist.

2.2.3 Prinzip der Magnetronzerstäubung

Bei dem verwendeten Abscheideverfahren handelt es sich aufgrund der magnetischen Plas-

maverdichtung um eine Hochleistungskathodenzerstäubung. Der schematisch Aufbau ei-

ner solchen Beschichtungsanlage ist in Abb. 2.3 dargestellt.

Das grundlegende Prinzip dieses Verfahrens wurde 1936 von Penning [131] entdeckt. Es be-

ruht auf dem Partikelabtrag durch Ionenbeschuss eines flächigen Ausgangsmaterials (Tar-

get). Hierbei wird an die Targetelektrode kapazitiv eine HF-Spannung angelegt. Durch

die auf diese Weise dem Gas zugeführte Energie kommt es zu Ionisationsprozessen, so

dass zwischen Targetelektrode und Rezipientenwand eine Gasentladung zündet. Aus dem

Plasma werden die positiven Ionen in Richtung des Targets beschleunigt und schlagen

Ar +

e −

Arbeitsgas

Turbomolekular−

kühlung

HF−Generator
Wasser−

quelle
Spannungs−

Substratteller

Target

Plasma (U   )
pumpe
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Dunkelraum
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U

U

U
Pl

HF
O

t

a)

b)

Abbildung 2.3: Schematische Darstellung (a) der HF-Magnetronzerstäubung, (b) des
Potentialverhältnisses zwischen Target UT , Plasma UPl und HF-Spannungsversorgung
UHF .
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dort unter Abgabe ihrer kinetischen Energie und aufgrund einer partiellen Impulsumkehr

innerhalb der Stoßkaskaden Atome aus der Targetoberfläche, die sich auf dem Substrat-

teller und der Rezipientenwand niederschlagen.

Wie in Kapitel 2.2 bereits beschrieben, bildet sich aufgrund der unterschiedlichen Beweg-

lichkeit der Elektronen und Ionen eine Potentialdifferenz zwischen dem Plasma und der

Rezipientenwand und damit eine Targetspannung (vgl. Gleichung (2.13)).

Durch die hinter der Kupferplatte des Magnetrons angebrachten Permanentmagnete wird

ein inhomogenes Magnetfeld mit einer zur Targetoberfäche parallelen Komponente von

etwa 0,19 T dem elektrischen Feld überlagert, was zur Konzentration der Ladungsträger in

einem in sich geschlossenen Plasmatorus führt (vgl. Abb. 2.4). Der Plasmatorus entsteht

durch verschiedene Effekte. Zunächst bewirkt das Magnetfeld durch die Lorentz-Kraft

(vgl. Gleichung (2.16)), dass sich die Ladungsträger auf einer Kreisbahn mit dem Larmor-

Radius rLarmor (Gleichung (2.17)) und der Larmorfrequenz ωLarmor (Gleichung (2.18))

bewegen.

~F = −e0 · ~v × ~B (2.16)

rLarmor =
me

e0

~v

~B
(2.17)

ωLarmor =
~v

rLarmor

=
e · ~B

me

(2.18)

mit ~F = Lorentz-Kraft in N

rLarmor = Larmor-Radius in m

ωLarmor = Larmor-Frequenz in Hz

~v = Geschwindigkeitskomponente senkrecht zu den Magnetfeldlinien

~B = magnetische Flussdichte in A/m

e0 = Elementarladung (e0=1,902177·10−19 C)

me = Elektronenmasse in kg

An der Targetoberfläche ist die magnetische Feldstärke maximal und der Larmor-Radius

somit am kleinsten. Die Elektronen müssen hier die längste Strecke zwischen zwei Orten

zurücklegen, wodurch die Ionisierungswahrscheinlichkeit am größten wird.

Ladungsträger, die sich zwischen den Permanentmagnet-Polen bewegen, sind aufgrund des

Gradienten der magnetischen Feldstärke parallel zur Richtung der magnetischen Feldlini-

en, der am Rande des Plasmatorus (in der Nähe der Pole) am größten ist, wie in einer

magnetischen Falle zwischen den Polen gefangen. Durch die Erhaltung des magnetischen

Momentes (Gleichung (2.19)) findet an diesen Stellen eine Umkehr der Bewegungsrich-

tung der Ladungsträger statt.
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Abbildung 2.4: Schematischer Aufbau eines Magnetrons und Entstehung eines Plas-
matorus.

µmagn = me · ~v
2

~B
(2.19)

mit µmagn = magnetisches Moment in A·m2

~v = Geschwindigkeitskomponente senkrecht zu den Magnetfeldlinien in m/s

~B = magnetische Flussdichte in A/m

me = Elektronenmasse in kg

Zwischen den magnetischen Polen und dem Plasmarand des Targets ist die magneti-

sche Feldstärke maximal, parallel zur Targetoberfläche und senkrecht zur elektrischen

Feldstärke. Das Kreuzprodukt aus der elektrischen und der magnetischen Feldstärke ist

hier maximal und gibt die Richtung der Drift an. Die zugehörige Driftgeschwindigkeit

beträgt:

~vE×B =
| ~E|
| ~B|

·
~E × ~B

| ~E × ~B|
(2.20)

mit ~vE×B = Driftgeschwindigkeit in m/s

µmagn = magnetisches Moment in A·m
~v = Geschwindigkeitskomponente senkrecht zu den Magnetfeldlinien in m/s

~B = magnetische Flussdichte in A/m

~E = elektrische Feldstärke in kg·m/s2·C

Ferner hat das Kreuzprodukt ~∇ ~B× ~B des Gradienten∇ ~B und der magnetischen Feldstärke
~B am Ort des größten Gradienten ∇ ~B, der senkrecht zur Targetoberfläche steht, sein Ma-

ximum und gibt die Richtung des so entstehenden Ringstromes vor.

Die Überlagerung aller Effekte ist verantwortlich für die Entstehung des Plasmatorus.
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2.2.4 Phasenbildung und Morphologie

Die auftretenden Phasen und deren Morphologie beeinflussen im wesentlichen die Eigen-

schaften der Schichten. Entscheidend für die Bildung der Phasen ist in erster Linie die

chemische Zusammensetzung, die durch die Wahl der Beschichtungsparameter eingestellt

wird. Dabei entsteht zuerst die Phase mit der geringeren Dichte. Zur Bildung kristalliner

Phasen ist die Keimbildungsarbeit entscheidend, die durch die spezifische freie Ober-

flächenenergie bestimmt wird. Somit bilden sich erst die Keime derjenigen Modifikation

mit der geringsten Grenzflächenenergie bzw. größten Kristallisationsgeschwindigkeit [82].

Da die Eigenschaften der Schichten im wesentlichen durch die auftretenden Phasen und

Morphologie der Schichten bestimmt werden, ist es wichtig, die Phasenbildung beeinflus-

sen zu können. Neben der chemischen Zusammensetzung und einer thermischen Energie-

zufuhr ist der Energieeintrag durch Ionenbeschuss eine Möglichkeit. Im folgenden sollen

die wichtigsten Modelle erläutert werden.

2.2.4.1 Subplantationsmodell

Durch hohen Ionenbeschuss während der Beschichtung können unter Normalbedingun-

gen nicht stabile Phasen abgeschieden werden. Lifshitz, Davis, Robertson und Müller

entwickelten zur Beschreibung dieses Phänomens das Subplantationsmodell. Dabei wird

zwischen der direkten und der indirekten Subplantation unterschieden.

Lifshitz [98] formulierte ein quantitatives Modell zur Beschreibung der durch Teilchen-

beschuss induzierten Prozesse in der aufwachsenden Schicht für Ionenenergien bis 1 keV.

Davis et al. [35] beschrieb qualitativ die Abhängigkeit der Dichte und Eigenspannung von

den schichtbildenden und plattierenden Teilchen. Die Dichte wird durch Oberflächenatome

erzeugt, die durch einen Impulsübertrag der plattierenden Teilchen in oberflächennahe La-

gen bewegt werden. Dieser Prozess wird als indirekte Subplantation bezeichnet. Die so

hervorgerufene Dichteerhöhung führt zu einer höheren Eigenspannung. Bei hoher Ionen-

energie können sich durch lokale Abgabe der kinetischen Energie sogenannte ,,thermal

spikes” bilden, die Relaxationsprozesse bewirken.

Theoretische Betrachtungen von Davis et al. [35] berücksichtigen die gegenläufigen Pro-

zesse der Verdichtung und der durch energiereiche Ionen ausgelösten Relaxation. Nach

Davis lautet die Formel zur Bestimmung der optimierten Verdichtungsenergie:

Eopt =

(
Ea

k1
Φi

Φn

)3/5

(2.21)
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mit Eopt = optimale Energie in eV

Ea = Aktivierungsenergie in eV

k1 = Proportionalitätsfaktor

Φi = Ionenfluss in Ionen/s·m2

Φn = Neutralteilchenfluss in Teilchen/s·m2

Durch ein höheres Verhältnis von Ionenfluss zu Neutralteichenfluss verringert sich die

optimale Energie zu kleineren Werten. Einen wesentlich größeren Einfluss hat jedoch die

Aktivierungsenergie. Die maximale Verdichtung ergibt sich zu:

∆ρmax

ρ0

= k2

√
E0(

Φi

Φn

)7/10 (2.22)

mit ∆ρmax/ρ0 = maximale Verdichtung

k2 = Proportionalitätsfaktor

Damit resultiert aus Gleichung (2.23) die sich ergebende Eigenspannung.

σ =
E

1− ν
· k

√
E0

Φn

Φi
+ k1

7

(
Ei

E0

)5/3
(2.23)

mit E = Elastizitätsmodul in GPa

ν = Poisson-Zahl

Robertson [139] berücksichtigte zusätzlich, dass nicht nur die Oberflächenatome in tiefere

Lagen transportiert werden können, sondern dass auch die plattierenden Teilchen dort

eingebaut werden können. Dieser Prozess wird dann als direkte Subplantation bezeichnet.

2.2.4.2 Strukturzonenmodell

Das Gefüge und die Morphologie der abgeschiedenen Schichten sind abhängig von der

Abscheidetemperatur TS, der Schmelztemperatur TM und vom Arbeitsgasdruck, der die

Teilchenflüsse und die Teilchenenergien (ji, j0, Ei, E0) auf das Substrat bestimmt.

Eine wichtige Rolle spielt die Oberflächen- und Volumendiffusion, da die Morphologie

durch Abschattungseffekte durch die immer vorhandene Rauhigkeit der Oberfläche und

durch die Vorzugsrichtung, in der die kondensierten Atome auf die Oberfläche treffen,

nachhaltig beeinflusst wird. Die Diffusion ist bei unterschiedlich hohen Beschichtungs-

temperaturen TS verschieden stark ausgeprägt.

Movchan und Demchishin [118] stellten Ende der sechziger Jahre ein erstes Strukturzo-

nenmodell für Metalle und Metalloxide auf, das die Morphologie in den Zusammenhang

mit der Beschichtungstemperatur und der Schmelztemperatur brachte. Dieses Modell
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Abbildung 2.5: Strukturzonenmodell nach Movchan (oben) in Abhängigkeit des
Verhältnisses TS/TM und Thornton (unten) in Abhängigkeit des Verhältnisses TS/TM

und Arbeitsgasdruckes.

unterschied lediglich zwischen drei Wachstumszonen (Abb. 2.5, oben) für verschiedene

Temperaturen. Sie fanden heraus, dass das Verhältnis TS/TM die maßgebliche Größe ist.

Unberücksichtigt allerdings blieb in diesem Modell der Einfluss der Teilchenflüsse auf die

Schichtmorphologie.

Thornton [156, 157] dagegen erkannte den Arbeitsgasdruck als wachstumsbeeinflussenden

Parameter und bezog ihn in seine Untersuchung mit ein. Er untersuchte das Schichtwachs-

tum dicker, aufgestäubter Kupferschichten in Abhängigkeit vom Verhältnis TS/TM der

Abscheidetemperatur und der Schmelztemperatur sowie dem Arbeitsgasdruck und führ-
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Abbildung 2.6: Strukturzonenmodell nach Messier in Abhängigkeit der Temperatur
und der Substratvorspannung.

te eine neue Zone T zwischen der ersten und der zweiten Wachstumszone ein (Abb. 2.5,

unten). Der Arbeitsgasdruck verändert die Teilchenflüsse in der Art, dass sowohl die Ener-

gien der Atome und Ionen, als auch die Teilchenflüsse aufgrund vermehrter Stöße in der

Gasphase beeinflusst werden. In der Zone 1 (TS/TM < 0,1) wachsen die Schichten als na-

delförmige Kristallite, die durch Hohlräume getrennt sind, auf. Die Oberflächendiffusion

kann die Abschattungseffekte nicht ausgleichen.

Die Schichten der von Thornton als Übergangsphase bezeichneten Zone T zeigen eine

höhere Dichte als die in Zone 1, faserförmige Körner und eine glatte Oberfläche, da

die Oberflächendiffusion der Adatome die Abschattungseffekte weitestgehend ausgleichen

kann.

Die Zone 2 ist durch säulenförmige Kristallite, deren Durchmesser mit steigender Tem-

peratur zunimmt, gekennzeichnet. Die Oberflächendiffusion stellt den morphologiebe-

stimmenden Faktor dar. Die Porosität der Schichten nimmt weiter ab, und die Haft-

festigkeit der Schichten dieser Zone ist größer als die der Zone 1.

Die Zone 3 wird schließlich von der Volumendiffusion dominiert. Es entsteht ein körni-

ges, rekristallisiertes Gefüge hoher Dichte. Die Übergangstemperatur zwischen den Zonen

verschiebt sich mit steigendem Arbeitsgasdruck zu höheren Temperaturen, da sich die

kinetische Energie der zerstäubten Teilchen durch Stöße in der Gasphase bestimmt. Da-

durch verringert sich die Beweglichkeit der Adatome und die Diffusionsprozesse nehmen

ab. Andererseits schwindet der Abschattungseffekt, da die Streuung der schichtbildenden

Teilchen durch die häufigen Stöße [156, 157] erhöht wird.

Messier et al. [112] erweiterten das Modell durch Untersuchungen der Wachstumszonen in

Abhängigkeit einer angelegten Substratvorspannung US. Es zeigte sich, dass sich die Zo-

nengrenzen mit steigendem US zu niedrigeren TS/TM verschieben. Dieser Effekt kann mit
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der höheren kinetischen Energie der Ionen begründet werden, da diese zu einer erhöhten

Oberflächendiffusion führt. So entstehen durch immer neu erzeugte Punktdefekte Schich-

ten mit einem feinkörnigen, dichten Gefüge [51]. Messier interpretierte die Zone T im

Gegensatz zu Thornton nicht als eigenständige Zone, sondern als einen Teil der Zone 1.

Moll et al. [16] definierten den Arbeitsgasdruck und die mittlere eingebrachte Energie

pro abgeschiedenem Teilchen als relevanten Prozessparameter für die Oberflächendiffusi-

on. Der Anteil der Energie, der in Zerstäubungs-, Verdichtungs- und Volumendiffusions-

prozesse eingeht, wurde nicht berücksichtigt. Dieser Anteil ist aber vor allem bei hohen

Energien nicht vernachlässigbar klein.



Kapitel 3

Versuchsdurchführung und

experimentelle Methoden

3.1 Schichtabscheidung

Zur Schichtherstellung wurden eine Beschichtungsanlage vom Typ Z550 der Fa. Leybold

und eine PVD-CVD-Hybridanlage, bei der es sich um eine im Institut für Materialfor-

schung I des Forschungszentrums Karlsruhe entwickelte Versuchsanlage handelt, und ver-

wendet. In den nachfolgenden Kapiteln wird der Aufbau dieser Apparatur genauer be-

schrieben.

3.1.1 Substratwerkstoffe und Substratvorbehandlung

Als Substrate wurden Hartmetallwendeschneidplatten der Firma Walter (12,5 mm ×
12,5 mm × 4,5 mm) bestehend aus 88,5% WC und 11% Co sowie 0,5% Ta(Nb)C mit

einer Härte von 1665 HV0,05 und einem reduzierten Elastizitätsmodul gemessen aus der

Eindringmethode von 476 GPa eingesetzt sowie beidseitig polierte, vorgelaserte und an-

schließend gebrochene, p-dotierte (100)-Siliziumplättchen (10 mm × 10 mm × 0,375 mm,

3 mm × 12 mm × 0,375 mm). In Tabelle 3.1 sind die unterschiedlichen Substrate und

die zugehörigen Messverfahren zur Untersuchung der darauf abgeschiedenen Schichten

zusammengestellt.

Die Hartmetallplättchen wurden zunächst mit einer Diamantpaste mit einer Körnung von

3 µm poliert. Vor dem Beschichtungsvorgang wurden die Substrate jeweils für 15 Minuten

in Isopropanol und anschließend in Aceton im Ultraschallbad und zusätzlich durch Argon-

strahlätzen (EAr+=600 eV) bei der für die Beschichtung gewählte Substrattemperatur TS

gereinigt, wodurch neben anderen Verunreinigungen auch Oxidschichten entfernt wurden.

35
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Substrat mechanische Eigenschaften Konstitution

Hartmetall Härte HV0,01, Reibwert µ, krit. Last XRD, REM, Raman

des Versagens Lc, Mittenrauwert Ra

Silizium Eigenspannung AES, Dichte ρ, FTIR, Raman, TEM

XRD : Röntgendiffraktometrie REM : Rasterelektronenmikroskopie

AES : Auger-Elektronenspektroskopie FTIR : Fourier-Transformations-

TEM : Transmissionselektronenspektroskopie Infrarotspektroskopie

Tabelle 3.1: Zuordnung der Messverfahren zu den verwendeten Substraten.

3.1.2 Anlagenkonfiguration

Die verwendete PVD-CVD-Hybrid-Beschichtungsanlage (siehe Abb. 3.1) besteht aus einer

ECR-Mikrowellenplasma-Strahlquelle (engl.: electron cyclotron resonance), einer ECR-

Mikrowellenionenkanone, bis zu vier Magnetrons und einem heizbaren Substratteller, an

den wahlweise eine Gleich- oder Hochfrequenzspannung angelegt werden kann. Die gleich-

zeitige Verwendung der Substratheizung und der HF-Substratvorspannung war jedoch

nicht möglich. Die Magnetrons waren unter einem Winkel von 60◦ gegen die Substrattel-

Turbomolekular−
    pumpe

Rezipient
wassergekühltert

Ionenstrahlquelle

DC−/HF−Magnetrons

ECR−Plasmastrahlquelle

ST  =RT−700°C

Tür

Substratdrehteller

Substratheizung 
DC−/HF−Substratvorspannung

Abbildung 3.1: Aufbau der verwendeten PVD-CVD-Beschichtungsapparatur.

lerebene geneigt. Der Abstand zwischen Target und Substrat konnte variabel eingestellt

werden und betrug in den Experimenten 17 cm.
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Vor dem Beschichtungsbeginn wurde die Kammer auf einen Druck unter 8·10−6 mbar

evakuiert. Der Arbeitsgasdruck wurde mit einem Ionisationsmesssystem (Ionivac IM 110

D) bestimmt und über Durchflussregler durch Zugabe der Prozessgase eingestellt. Die

Magnetronzerstäubung fand bei einem Arbeitsgasdruck von 0,12–0,2 Pa statt.

3.1.3 Versuchsplan

In diesem Abschnitt soll ein Überblick über die Beschichtungsparameter gegeben werden.

Die drei in der vorliegenden Arbeit untersuchten Hartstoffe wurden unter Verwendung drei

verschiedener Targetmaterialien (Si3N4, SiC und B4C) nicht-reaktiv (Ar) und reaktiv (Ar,

N2) abgeschieden. Dabei wurden die Substrattemperatur, der Reaktivgasanteil (soweit

vorhanden) und die Ionenenergie, die die maßgeblichen Größen darstellen, systematisch

verändert (vgl. Tab. 3.2). Die Substrattemperatur TS≈120◦C ist diejenige Temperatur,

Target Substrat- Reaktivgas- Argon- Substratvor- Target- Druck

temperatur anteil N2 anteil spannung leistung

Si3N4 120–700◦C 0–100 vol% 100–0 vol% -220–0 V 300–900 W 0,12–0,2 Pa

SiC 120–700◦C 0 vol% 100 vol% -60–0 V 300 W 0,2 Pa

B4C 120–700◦C 0 vol% 100 vol% 0 V 300 W 0,2 Pa

Tabelle 3.2: Systematische Änderung der Abscheideparameter der Einlagenschichten.

die sich während der Beschichtung ohne externe Heizung aufgrund des Plasmaprozesses

einstellt. Bei Versuchen mit hohen Targetleistungen (P >400 W) sowie bei der Abschei-

dung der SiC-Schichten bei TS=700◦C mit zusätzlich angelegter Substratvorspannung US

wurden an einen Hochfrequenzgenerator zwei Magnetrons angeschlossen.

Die Einzellagenschichten wurden in einer weiteren Versuchsreihe zu Viellagenschichten

kombiniert. Die Herstellung der Viellagenschichten wurde in Tabelle 3.3 zusammengefasst.

Die Viellagenschichten wurden durch sequentielles Abscheiden der beiden Komponenten

Target Temperatur Lagenzahl lSi3N4/Λ Druck

Si3N4/SiC 700◦C 2–600 0,5 0,14 Pa/0,2 Pa

Si3N4/B4C 700◦C 2–600 0,66 0,14 Pa/0,2 Pa

SiC/B4C 120◦C 2–600 0,5 0,2 Pa

SiC/B4C 120◦C 360 0,25–0,75 0,2 Pa

Tabelle 3.3: Systematische Änderung der Abscheideparameter der Viellagenschichten.

realisiert. Dabei wurden zwei Magnetrons für die unterschiedlichen Targetmaterialien ver-

wendet, an die abwechselnd die volle Leistung P von 300 W bzw. nur eine geringe Leistung
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Abbildung 3.2: Schematische Darstellung der Leistungseinstellungen und der Gaszu-
sammensetzungen zur Herstellung der Viellagenschichten am Beispiel der Si3N4/SiC-
Viellagenschichten.

von 10 W angelegt wurde. Durch Anlegen einer geringen Leistung von P=10 W an das

zweite Target sollte eine Vergiftung dieses Targets durch Anlagern von Teilchen aus der

Gasphase an der Oberfläche verhindert werden. Der Verlauf der Targetleistungen an den

beiden Magnetrons und die Gasflüsse während des Beschichtungsprozesses und der daraus

resultierende Schichtaufbau der Viellagenschichten sind in Abb. 3.2 ersichtlich.

Zur Herstellung der Si3N4/SiC- bzw. Si3N4/B4C-Viellagenschichten war zusätzlich ne-

ben der Umstellung der Targetleistung eine Änderung der Gaszusammensetzung von einer

reinen Argon-Atmosphäre zur Abscheidung des SiC bzw. B4C zu einem Ar/N2-Gemisch

mit 40 vol% N2 zur Abscheidung des Si3N4 nötig. Die anderen Parameter sowie die Ge-

samtschichtdicke für ein bestimmtes Viellagenschichtsystem wurden konstant gehalten.

Die SiC/B4C-Viellagenschichten wurden ohne externe Heizung in einer Beschichtungsanla-

ge vom Typ Z550 der Fa. Leybold mit rotierendem Substratteller (Durchmesser: 515 mm)

abgeschieden. Die Substrate wurden unter den beiden gegenüber liegenden Targets hin-

durch bewegt. Der Abstand Target-Substrat betrug dTS=5,5 cm.

Die Beschichtungszeit der in der PVD-CVD-Hybridanlage abgeschiedenen Schichten be-

trug jeweils zehn Stunden. Bei der Abscheidung der SiC/B4C-Viellagenschichten in der

Beschichtungsanlage vom Typ Z550 (Fa. Leybold) wurden die Beschichtungszeiten der

Einzellagen so eingestellt, dass die Gesamtschichtdicke d=2,1 µm betrug.

Zur Untersuchung des Einflusses der Einzellagen mit den Einzellagendicken lf1, lf2 auf

die Eigenschaften wurde die Modulationslänge Λ eingeführt. Die Modulationslänge Λ in

einem Viellagensystem ist definiert durch die Dicke der Doppellagen bestehend aus je-

weils einer Komponente des Viellagensystems (vgl. Gleichung (3.1)). Zur Beschreibung

des Viellagensystems werden auch oft das Modulationsverhältnis lf1/lf2 und das Lagen-

dickenverhältnis lfi
/Λ angegeben.

Λ = lf1 + lf2 (3.1)
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mit Λ = Modulationslänge in nm

lf1 = Einzellagendicke der ersten Komponente des Viellagensystems in nm

lf2 = Einzellagendicke der zweiten Komponente des Viellagensystems in nm

Abbildung 3.3 zeigt die Lage der verschiedenen Substrate auf dem Substratteller.

H1
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B1H3

S9

S10

S2 S1

S4

S3
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S5S6
B4

B3
Magnetron

100 mm

Abbildung 3.3: Position der verschiedenen Substrate auf dem Substratteller (H1,H2:
polierte Hartmetallwendeschneidplatten, S1-S10: Siliziumplättchen, B1-B10: Silizium-
Biegebalken, H3: Edelstahlquader, in dem ein Thermoelement zur Messung der Sub-
strattemperatur versenkt wurde).

3.2 Untersuchung der Schichtkonstitution

3.2.1 Auger-Elektronenspektroskopie

Mittels Augerelektronenspektroskopie (AES) wurden Untersuchungen zur Bestimmung

der Elementkonzentration im Tiefenprofil durchgeführt. Bei diesem Verfahren handelt

es sich um ein oberflächensensitives Verfahren mit einer Informationstiefe von wenigen

Nanometern. Die AES-Analysen wurden mit einem Auger-Elektronenspektroskop des

Typs PHI 680 Field Emission Scanning Auger Nanoprobe der Fa. Physical Electronics

durchgeführt. Eine Auger-Sonde besteht im wesentlichen aus einer Elektronenquelle, ei-

ner Elektronenbeschleunigungs- und Steuerungseinheit (vgl. Abb. 3.4).

Die in der Elektronenquelle erzeugten Elektronen treffen auf die Probenoberfläche auf. Da-

bei wird durch einen Stoß eines Elektrons aus der Elektronenquelle mit einem Elektron

des Atoms an der Probenoberfläche eine Energie ∆E zugeführt. Dieser Energieübertrag

kann zur Ionisation des Atoms führen. Der Atomzustand ändert sich gemäß ∆E=En′-En,

wobei n′ und n die Quantenzahlen des Anfangs- bzw. Endzustands des Atoms sind.
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Abbildung 3.4: Schematischer Aufbau einer Auger-Sonde mit Analysator.

Das Atom kann auf verschiedene Wege wieder in den Grundzustand überführt werden.

Zwei mögliche Wege sind in Abb. 3.5 dargestellt. Ein Elektron kann zum einen aus einer

höheren Schale L2,3 in die Lücke einer tieferliegenden Schale K fallen. Die dabei durch die

Differenz der Bindungsenergien freiwerdende Energie kann in Form eines Röntgenquants

h · ν=∆E emittiert und detektiert werden. Die freiwerdende Energie kann zum anderen

auch ein weiteres Elektron aus einer höherliegenden Schale L2,3 herauslösen. Das auf die-

se Weise entstehende Elektron wird Auger-Elektron genannt. Das Auger-Elektron besitzt

eine kinetische Energie, die sich aus den Bindungsenergien E(K), E(L1) und E(L2,3) der

K, L1 und L2,3 Schale und der Austrittsarbeit ΦA im Festkörper berechnet. Die kinetische

Energie des Auger-Elektrons berechnet sich demnach zu:

Ekin = E(K)− E(L1)− E(L2,3)− ΦA (3.2)

mit Ekin = kinetische Energie des Auger-Elektrons in eV

E(K) = Bindungsenergie der K-Schale in eV

E(L1), E(L2,3) = Bindungsenergie der L1- bzw L2,3-Schale in eV

ΦA = Austrittsarbeit im Festkörper in eV

Die Auger-Elektronen werden durch die am Emissionsprozess beteiligten Energienive-

aus bezeichnet. Das ausgesandte Elektron trägt demnach die Bezeichnung KL1L2,3 bzw.

allgemeiner KLL. Die kinetische Energie der Auger-Elektronen ist aufgrund der unter-

schiedlichen Bindungsenergien charakteristisch für das jeweilige Atom.

Die Auger-Elektronenspektroskopie wurde zur quantitativen Analyse der chemischen Zu-
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Abbildung 3.5: Prinzip-Schema zur Beschreibung zur Entstehung eines Röntgenquants
(links) bzw. eines Auger-Elektrons (rechts) bei der Auger-Elektronenspektroskopie.

sammensetzung der hergestellten Schichten verwendet. Zur Bestimmung der atomaren

Konzentration aus den aufgenommenen, charakteristischen Spektren wurden Standards

mit stöchiometrischer Zusammensetzung verwendet. Bei Aufnahme der Konzentrations-

tiefenprofile der Viellagenschichten wurden zur Bestimmung der Zerstäubungstiefe die

Zerstäubungsraten eines SiO2-Standards verwendet.

Die Informationstiefe λi(Ep,Z) bei der Augerelektronenspektroskopie ist abhängig von

der Primärelektronenenergie Ep und der Ordnungszahl Z der Schichtatome (vgl. Glei-

chung (3.3)).

λi(Ep, Z) =
1

Ni · σs(Ep, Z)
(3.3)

mit λi(Ep,Z) = Informationstiefe in nm

Ep = Primärelektronenenergie in eV

Ni = Anzahl der Streuzentren pro Volumeneinheit in nm−3

σs(Ep, Z) = Streuquerschnitt in nm2

Sie liegt typischerweise bei der drei- bis vierfachen mittleren inelastischen freien Weglänge

der Elektronen (beispielsweise bei Metallen λi=0,5–0,10 nm und bei Oxiden λi=1,5–

4,0 nm), die abhängig ist von der Anzahl der Streuzentren und des Streuquerschnittes

für Elektronen. Zur leichteren Bestimmung gaben Seah und Dench [49] eine empirische

Formel zur Berechnung der Informationstiefe an. Abbildung 3.6 zeigt den Verlauf der In-

formationstiefe in verschiedenen Materialien für unterschiedliche Primärelektronenenergi-

en EP .
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Abbildung 3.6: Austrittstiefe der Auger-Elektronen in Abhängigkeit der Primärelek-
tronenenergie EP für verschiedene Materialien.

3.2.2 Röntgendiffraktometrie

Die Röntgendiffraktometrie (XRD) ist eine zerstörungsfreie Methode zur Strukturanalyse

von kristallinen Materialien. Zur Untersuchung der abgeschiedenen Schichten wurde ein

Röntgendiffraktometer (Seifert PAD II) in der Bragg-Brentano-Geometrie (siehe Abb. 3.7)

verwendet. Bei dieser Methode ist die Röntgenquelle fest positioniert. Das Zählrohr ist auf

dem äußeren Goniometerkreis befestigt. Der Probenhalter der zu untersuchenden Probe

befindet sich in der Mitte der beiden Goniometerkreise und ist so justiert, dass die Pro-

benoberfläche senkrecht zu der von der Röntgenquelle und dem Zählrohr aufgespannten

Ebene steht. Damit befindet sich eine bestimmte Netzebenenschar hkl in Reflexionsstel-

lung. Bei der verwendeten Röntgenstrahlung handelt es sich um die Cu-Kα-Linie mit

äußerer

innerer Goniometerkreis

Zählrohr

Probe

2 Θ

ΘBlende

Röntgenstrahl

Quelle

Abbildung 3.7: Röntgendiffraktometer in der Bragg-Brentano-Geometrie.
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λCu−Kα=1,54056 nm. Die von der Probe unter Einfallswinkel=Ausfallswinkel reflektierte

Intensität wird vom Zählrohr registriert. Zur Aufnahme eines Spektrums wird die Probe

auf der inneren Goniometerscheibe um einen Winkel Θ gedreht. Damit das Zählrohr die

reflektierte Strahlung auch weiterhin einfangen kann, muss es dementsprechend um den

Winkel 2Θ weitergedreht werden. Da es sich bei den Proben nicht um Einkristalle handelt,

wird die Probe zusätzlich während der Messung um die Probennormale gedreht. Kristal-

litgrößen können aus den Halbwertsbreiten nach der Scherrer-Formel berechnet werden.

Dm =
KXRD · λCu−Kaα · 57, 3◦

β1/2 · cos Θ
(3.4)

mit Dm = mittlere Primärteilchengröße senkrecht zur reflektierten

Netzebene in nm

KXRD = konstanter Formfaktor (i.a. KXRD=1)

λCu−Kα = Wellenlänge der Röntgenstrahlung (λCu−Kα=0,154 nm)

β1/2 = Halbwertsbreite in ◦

Θ = Goniometerwinkel in ◦

Die Röntgenbeugungsanalyse nutzt die Eigenschaft von Kristallgittern, monochromati-

sches Röntgenlicht zu beugen. Dabei treten Interferenzen der an den aufeinanderfolgenden

Ebenen gestreuten Wellen auf, die durch die Braggsche Gleichung beschrieben werden:

n · λx−rat = 2 · d · sin Θ (n = 1, 2, 3, ...) (3.5)

mit n = Ordnung

λx−ray = Wellenlänge der Röntgenstrahlen (λx−ray=0,154 nm)

dn = Netzebenenabstand in nm

Θ = Goniometerwinkel in ◦

3.2.3 Röntgenreflektivität

Mit der Röntgenreflektivität (XRR) kann die Dichte der Schichten im streifenden Ein-

fall bestimmt werden. Durch Variation des Einfallswinkels auf die Probenoberfläche wird

der optische Weg der an der Unterkante der dünnen Schicht reflektierten Strahlen ge-

genüber den an der Oberfläche reflektierten Strahlen verändert. Da in Abhängigkeit vom

Gangunterschied Interferenzen auftreten, zeigt die reflektierte Intensität ein Maximum als

Funktion des Einfallswinkels.

Die bei der Reflexion an einer dünnen Schicht zu erwartende Intensitätsverteilung kann

mit einer Rekursionsformel für den Reflexionskoeffizienten der Schicht nach Parratt [127]
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auf Basis der Fresnelschen Formel simuliert werden. Mit dieser Formel ist auch die Si-

mulation an Viellagenschichten möglich. Hierfür wurde die Software WinGixa der Firma

Philips verwendet. Als variable Parameter der Simulation der Einlagenschichten stehen

die Schichtdicke d, die Dichte ρ sowie die Oberflächenrauheit Ra und der Reflexionskoef-

fizient in Form des Brechungsindex nB der Schichten sowie in Viellagenschicht zusätzlich

die Breite der Übergangszonen σrms,1, σrms,2 zwischen den Einzellagen und die Dicke der

Einzellagen lf1, lf2 zur Verfügung. Die Oberflächenrauheit beeinflusst die Steigung des In-

tensitätsabfalls. Die Schichtdicke bestimmt die Abstände der Interferenzen. Der Wert des

kritischen Grenzwinkels der Totalreflexion ist von der Dichte der Schicht abhängig. Vor

allem bietet sich die Röntgenreflektivität auch zur Untersuchung von Viellagenschichten

an. Mit diesem zerstörungsfreien Verfahren können besonders genaue Aufschlüsse über die

Modulationslänge Λ und die Breite der Grenzflächen zwischen den Einzellagen gewonnen

werden.

Für diese Messungen wurde ebenfalls ein Röntgengerät ID3003 der Fa. Seifert verwendet,

das der Anordnung wie in Kapitel 3.2.2 für die Röntgendiffraktometrie entspricht. Bei

diesem Verfahren wird der monochromatische Röntgenstrahl der Cu-Kα-Linie allerdings

unter kleinen Winkeln Θ ≤6◦ auf die Probenoberfläche fokusiert.

3.2.4 Fourier-Transformations-Infrarotspektroskopie

Die Infrarotspektroskopie eignet sich zur schnellen und einfachen Bestimmung der in den

Schichten vorliegenden Bindungskonfigurationen. Zusätzlich können mit dieser Methode

Informationen über die chemische Zusammensetzung gewonnen werden. Zur Aufnahme

der IR-Spektren wurde ein FTIR-Spektrometer vom Typ Perkin Elmar Spectrum GX FT-

IR System verwendet. Der Strahldurchmesser beträgt ca. 1 mm. Die Spektren wurden in

einem Wellenzahlbereich von 400 bis 10000 cm−1 aufgenommen und anschließend um die

Absorption des unbeschichteten Silizium-Substrates bereinigt.

Im Feststoff sind die Atome in ganz definierter, räumlicher Lage relativ zueinander an-

geordnet. Die Abstände der Atomkerne werden relativ durch die Summe aller Kräfte

festgelegt, die zwischen allen Atomen wirken. Bei Energiezufuhr werden die Atome zu

Schwingungsbewegungen um ihre Gleichgewichtslage angeregt. Ist die zugeführte Energie

geringer als die zur Schwingungsanregung erforderliche, so werden Atome nur zur Rotati-

on gebracht. Die Schwingungs- und die Rotationsenergie ist gequantelt. Die Energie des

harmonischen Oszillators ist gegeben durch

Eν =
h

2π
·
√

kHO

µHO

(
νHO +

1

2

)
(3.6)
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mit Eν = Energie des harmonischen Oszillators in J

h = Plancksches Wirkungsquantum (h=6,6·10−34 J·s)
kHO = Kraft in J/m2

µHO = reduzierte Masse in kg

νHO = ν=0,1,2... Schwingungsquantenzahl

Die Rotationsenergie eines Atoms ergibt sich aus der klassischen Mechanik

EJ =
~2

2I
J (J + 1) (3.7)

mit EJ = Rotationsenergie in J

h = 2π~ = Plancksches Wirkungsquantum (h=6,6·10−34J·s)
I = Trägheitsmoment in J·s2

J = Rotationsquantenzahl (J=0,1,2...)

Alle Atome, die ein Dipolmoment besitzen, können Photonen des Infraroten, deren Energie

der Anregungsenergie von Schwingungs- bzw. Rotationszuständen entspricht, absorbieren.

Gleiches gilt für kristalline Festkörper, deren Einheitszellen ein Dipolmoment besitzen. Die

Absorption monochromatischer Strahlung in Medien hängt nach dem Lambert-Beerschen

Gesetz (Gleichung (3.8)) exponentiell von der durchstrahlten Dicke d ab.

Id

I0

= e−αν ·d (3.8)

mit I0 = Anfangsintensität

Id = gemessene Intensität nach dem Durchlaufen der Probe

αν = Extinktionskoeffizient in 1/nm

d = Schichtdicke in nm

I0 bezeichnet die Intensität des in das Medium eindringenden Primärstrahls, Id steht für

die Intensität des Strahls nach dem Durchlaufen der Strecke d im Medium. Die Größe E =

ln Id

I0
wird als Extinktion (Absorptionsmaß) bezeichnet, αν ist der von der Probengeometrie

unabhängige Extinktionskoeffizient. Es gilt der Zusammenhang αν=
4πk
λIR

zum Imaginärteil

des Brechungsindex nB für eine gegebene Wellenlänge λIR. Als Transmission wird der

Quotient T = I/I0 bezeichnet. In Tabelle 3.4 sind die für die untersuchten Materialien

wichtigen Absorptionsbanden zusammengefasst.

3.2.5 Raman-Spektroskopie

Raman-Spektroskopie eignet sich ebenso wie die FTIR-Spektroskopie zur Untersuchung

der Bindungskonfigurationen der Schichten. Im Gegensatz zur FTIR-Spektroskopie ist
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Gruppe Bande Wellenzahl

Si-N Breathing 490 cm−1

asym. Streckschwingung 875–896 cm−1

Si-N2 Streckschwingung 2550 cm−1

Si-C Vibrationsstreck- 790–800 cm−1

schwingung

Si-O-Si Streckschwingung 1040–1080 cm−1

B-C Streckschwingung 1080 cm−1

Streckschwingung 1280 cm−1

Tabelle 3.4: Auftretende Absorptionsbanden der verschiedenen Gruppen.

die Aktivität der homonuklearen Si-Si- und C-C-Bindungen bei der Raman-Spektroskopie

deutlich größer als die der heteronuklearen Bindungen. Somit ist die Raman-Spektroskopie

ein Ergänzungsverfahren zur FTIR-Spektroskopie. Die Raman-Spektren wurden mit ei-

nem Gerät der Firma Renishaw mit einem Doppelmonochromator aufgenommen. Mit

diesem Gerät stehen für die Messungen zwei Wellenlängen (514 nm des Ar-Lasers im vi-

suellen Bereich und 325 nm des ultravioletten Bereichs) zur Verfügung. Für die Messungen

wurde ausschließlich der Ar-Laser verwendet.

3.2.6 Hochauflösende Transmissionselektronenmikroskopie

Erst durch Untersuchungen mit dem Transmissionselektronenmikroskop (TEM) kann die

Morphologie sicher bestimmt werden. Hierfür wurde ein Gerät vom Typ Philips CM 30

verwendet. Die Bilder wurden bei einer Elektronenbeschleunigungsspannung von 300 keV

aufgenommen. Die Bestimmung der Netzebenenabstände dn wurde durch die Auswertung

der Ringe in den Beugungsbildern mit Hilfe der nachfolgenden Gleichung (3.9) vorgenom-

men:

dn = λLk/RB (3.9)

mit dn = Netzebenenabstand in nm

λ = Wellenlänge der Elektronen (bei 300 keV λ=1,968 nm)

Lk = Kameralänge in nm (hier: 930 mm)

RB = Radius der Beugungsringe in nm

3.2.7 Rasterelektronenmikroskopie

Die Rasterelektronenmikroskopie (REM) (Jeol JSM 840) diente zur Untersuchung der

Oberfläche und des Schichtgefüges anhand von Sollbruchflächen oder an einer geeigneten
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Abbildung 3.8: Prinzip zur Bestimmung der Schichtdicke auf Silizium durch Abdecken
einer Hälfte des Substrates.

Stelle entlang der Scratch-Spuren. Die Aufnahmen erfolgten unter einem Winkel von 60◦

bei verschiedenen Vergrößerung. Die Hartmetallsubstrate wurden hierfür angesägt und

mechanisch abgetrennt. Um Aufladungseffekte an den Proben zu vermeiden, wurden die

Proben teilweise mit einer wenige Nanometer dicken Goldschicht bedampft.

3.3 Messung der Schichteigenschaften

In den nachfolgenden Unterkapiteln sollen die Verfahren zur Bestimmung der Schicht-

eigenschaften wie Schichtdicke d, mechanische Eigenschaften (Vickers-Härte HV0,01 und

Eigenspannung σ) und die Oberflächenrauheit Ra vorgestellt werden.

3.3.1 Schichtdickenbestimmung

Zur Bestimmung der Schichtdicke wurden ein Oberflächenprofilometer und ein Kalotten-

schliff verwendet. Die beiden Verfahren werden im weiteren kurz erläutert.

3.3.1.1 Oberflächenprofilometer

Die Siliziumplättchen wurden vor der Beschichtung mit einer Edelstahlschneide zur Hälfte

abgedeckt. Nach der Beschichtung wurde mit einem Profilometer (Typ P-10 der Fa. KLA-

Tencor) die durch die Abdeckung entstandene Stufe zwischen Schicht und Substrat mit

einer Tastnadel (Spitzenradius von 5 µm) abgerastert. In Abb. 3.8 ist die Bestimmung der

Schichtdicke d schematisch dargestellt. Da die Substratoberflächen vor der Beschichtung

zunächst angeätzt wurden, wächst die Schicht mit einer Höhendifferenz zur abgedeckten

Substratoberfläche, die der Ätzrate RA entspricht, auf. Die Ätzrate muss daher für dieses

Verfahren genau bekannt sein, um die Schichtdicke d möglichst gut bestimmen zu können.

Die Schichtdicke d ergibt sich somit durch:

d = htencor + RA · tA (3.10)
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Abbildung 3.9: Prinzip-Schema zur Bestimmung der Schichtdicke mit dem Kalotten-
schliff (links) und lichtmikroskopische Aufnahme eines Kalottenschliffes (rechts).

mit d = Schichtdicke in nm

htencor = Höhendifferenz zwischen abgedecktem Substrat und Schicht in nm

RA = Ätzrate in nm/s

tA = Ätzzeit in s

Der Fehler kann bei diesem Verfahren durch eine möglichst scharfe Abdeckkante, eine

gute Anpressung dieser Kante und eine genaue Bestimmung der Ätzrate RA minimiert

werden. Eine raue Oberfläche der Schicht trägt ebenfalls zum Fehler bei der Messung bei.

3.3.1.2 Kalottenschliff

Die zweite Möglichkeit ist die Schichtdickenbestimmung mit einer Kugel, mit der eine

Kugelkalotte in die Schicht geschliffen wird, bis das Substrat zu sehen ist. Mit einem

Lichtmikroskop wird der Durchmesser am Übergang Substrat-Schicht dsub−schicht und der

Durchmesser an der Oberfläche der Schicht dcalo (siehe Abb. 3.9) ermittelt. Die Schicht-

dicke d ergibt sich gemäß:

d =

√
R2

Kugel −
d2

sub−schicht

4
−

√
R2

Kugel −
d2

cal

4
(3.11)

mit d = Schichtdicke in nm

RKugel = Radius der Kalottenkugel in nm

dsub−schicht = Durchmesser des Kalottenschliffs am Übergang

Schicht-Substrat in nm

dcalo = Durchmesser des Kalottenschliffs an der Oberfläche der

Schicht in nm

Dieses Verfahren ist sowohl auf Silizium als auch auf Hartmetall anwendbar. Vorausset-

zung ist jedoch, dass die Siliziumsubstrate auf einem stabilen Untergrund (z.B. einem

Hartmetallsubstrat) befestigt werden, da das Silizium ansonsten durch das Gewicht der
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Kugel brechen würde. Es eignet sich aber nur für Schichten mit ausreichender Dicke. Für

Schichtdicken d ≤1 µm ist die Differenz zwischen dsub−schicht und dcalo so gering, dass eine

Dickenbestimmung nicht möglich ist.

3.3.2 Messung der mechanischen Eigenschaften

3.3.2.1 Mikrohärte und Elastizitätsmodul

Die Härte eines Werkstoffes ist definiert als der Widerstand gegen das Eindringen eines

harten Gegenkörpers. Es gibt verschiedene Methoden zur Härtemessung, die sich durch

die Form des Gegenkörpers unterscheiden. In dieser Arbeit wurde zur Messung der Härte

ein Vickersdiamant verwendet. Die Messung der Schichthärte erfolgte mit einem Mikroin-

denter (Fischerscope H-100 HCU der Fa. H. Fischer GmbH) in Luft bei Raumtemperatur.

Die Härte wurde bei Prüfkräften von 0,491 N (HV0,05) und 0,0981 N (HV0,01) und einer

Haltezeit von 15 s bestimmt.

Die Vickershärte HV wurde entsprechend [1, 4] nach Gleichung (3.12) berechnet:

HV = 0, 102 · F

AV

= 0, 102 · 2 · F · sin(136◦/2)

d2
H

≈ 0, 1891 · F

d2
H

(3.12)

mit HV = Vickers-Härte in Pa

F = Prüfkraft in N

AV = Fläche des Vickerspyramideneindruckes in m2

dH = arithmetischer Mittelwert der Härteeindruckdiagonalen in m

Der jeweils für die Schicht angegebene Härtewert stellt den arithmetischen Mittelwert aus

fünf Einzelmessungen dar.

Aus den Kraft-Eindringtiefe-Kurven (siehe Abb. 3.10) der Härtemessungen kann der Ela-

stizitätsmodul E ermittelt werden. Bei Beginn der Entlastung kommt es zur elastischen

Rückfederung des Materials, so dass nach [138-140] der reduzierte Elastizitätsmodul nähe-

rungsweise berechnet werden kann. Danach ergibt sich für den reduzierten Elastizitäts-

modul E∗:

E∗ =
dF

dh
· kV

hp

(3.13)

mit E∗ = reduzierter Elastizitätsmodul Pa

dF/dh = Steigung der Tangente an den oberen Bereich der

Entlastungskurve der Kraft-Eindringcharakteristik in N/m

kV = dimensionsloser Formfaktor (Vickerspyramide kV =0,179)

hp = bleibende Eindringtiefe in m
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Abbildung 3.10: Schematischer Verlauf der Kraft-Eindring-Charakteristik zur Bestim-
mung des reduzierten Elastizitätsmoduls E∗.

Zur Ermittlung der bleibenden Eindringtiefe hp wird an den oberen Bereich der Entla-

stungskurve eine Tangente angelegt (Abb. 3.10). Der Schnittpunkt der Tangente mit der

Abszisse ergibt dann die bleibende Eindringtiefe hp. Somit lautet die Gleichung für die

Ausgleichsgerade:

hp = hmax − dh

dF
· Fmax (3.14)

mit hp = bleibende Eindringtiefe in m

hmax = maximale Eindringtiefe bei maximaler Prüfkraft in N

F = Prüfkraft in N

dh/dF = reziproke Steigung der Tangente an den oberen Bereich

der Entlastungskurve in m/N

Fmax = maximale Prüfkraft in N

Aus dem reduzierten Elastizitätsmodul E∗ kann nun unter Berücksichtigung der Poisson-

Zahl ν der Schicht der Elastizitätsmodul E gemäß der Gleichung (3.15) bestimmt werden

[6]:

E∗ =
E

1− ν2
(3.15)

mit E∗ = reduzierter Elastizitätsmodul in GPa

E = Elastizitätsmodul in GPa

ν = Poisson-Zahl

Die Poisson-Zahl ν ist dabei ein Maß für die Elastizität des Schichtmaterials.

Aus der Kraft-Eindringtiefe-Charakteristik berechnet sich nach [4, 173] die Universalhärte
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gemäß der Gleichung (3.16).

HU =
F

AV

=
F

4 · sin(α/2)
cos2(α/2)

· h2
=

F

26, 43 · h2
(3.16)

mit HU = Universalhärte Pa

F = Prüfkraft in N

AV = Fläche des Vickerspyramideneindruckes in m2

α = Flächenwinkel des pyramidenförmigen Indenters (Vickerspyramide

α=136◦ )

h = Eindringtiefe in m

Um die ermittelten Werte aus der Kraft-Eindringtiefe-Charakteristik mit der Vickershärte

vergleichen zu können, muss die ,,plastische” Härte Hplast aus der bleibende Eindringtiefe

hp berechnet werden. Die ,,plastische” Härte Hplast berechnet sich nach Gleichung (3.16)

zu:

Hplast =
F

26, 43 · h2
p

(3.17)

mit Hplast = ,,plastische” Härte in Pa

F = Prüfkraft in N

hp = bleibende Eindringtiefe in m

Somit ergibt sich mit Gleichung (3.12) die Umrechnung zwischen ,,plastischer” Härte

Hplast und Vickers-Härte HV :

HV = 0, 102 ·Hplast (3.18)

mit HV = Vickers-Härte in Pa

Hplast = ,,plastische” Härte in Pa

Die Prüfkraft wurde so gewählt, dass die Eindringtiefe möglichst nicht mehr als 20%

der Schichtdicke betrug. Liegt die Eindringtiefe über 10% der Schichtdicke, so wird die

gemessene Härte durch das Substrat beeinflusst.

3.3.2.2 Eigenspannung der Schichten

Eine wichtige Eigenschaft einer Schicht ist ihr Eigenspannungszustand. Er ist abhängig

vom Material und dessen Eigenschaften sowie von den Herstellungsparametern und be-

einflusst das Verschleißverhalten und die Härte der Schichten. Im Gegensatz zu den mit

CVD abgeschiedenen Schichten, die nahezu spannungsfrei aufwachsen, setzt sich die Ei-

genspannung bei den mit PVD abgeschiedenen Schichten aus einem thermischen und
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Abbildung 3.11: Bestimmung der Schichteigenspannung aus der Substratdurchbiegung
hB und der Schichtdicke d (dsub: Dicke des Substrates, L: Messlänge, R: Krümmungs-
radius).

einem wachstumsbedingten Anteil zusammen. Dabei können sowohl Zug- als auch Druck-

eigenspannungen auftreten.

Schichten, die durch Magnetronzerstäubung abgeschieden werden, zeigen vorwiegend Druck-

eigenspannungen, die durch den Beschuss mit energiereichen Ionen während der Abschei-

dung erklärt werden können. Zugeigenspannungen dagegen sind typisch für aufgedampfte

Schichten, da hier die Energie der auftreffenden Partikel niedriger ist.

Bei einer Beschichtung kann die Schicht in senkrechter Richtung vom Substrat frei auf-

wachsen, so dass es nur zu einem Spannungsaufbau in der Ebene des Substrates kommt,

was zu einer Durchbiegung des beschichteten Substrates führt. Nach der Jaccodine-Be-

ziehung kann die Schichteigenspannung aus der Durchbiegung hB und der Messlänge L

nach Gleichung (3.19) berechnet werden (vgl. Abb. 3.11).

σ =
E

1− ν
· d2

sub

6 · d ·R =
E

1− ν
· 4

3
· d2

sub · hB

L2 · d (3.19)

mit σ = Schichteigenspannung in GPa

E = Elastizitätsmodul in GPa

ν = Querkontraktions- bzw. Poissonzahl

dsub = Dicke des Substrates (hier:0,375 mm)

d = Schichtdicke in µm

L = Messlänge in mm

Die Beziehung gilt nur, wenn die Durchbiegung hB vergleichsweise gering gegenüber der

Messlänge L ist, so dass sich folgendes ergibt:

R =
L

4

(
L

2hB

+
2hB

L

)
≈ L2

8h
, für LÀ hB (3.20)
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mit R = Radius der Krümmung in mm

L = Messlänge (L=9 mm)

hB = Durchbiegung des Substrates in mm

Für die verwendeten (100)-Siliziumbiegebalken beträgt der reduzierte Elastizitätsmodul

E∗ = E/(1-ν)=1,805·1011 N/mm2. Die Schichtdicke d und die Durchbiegung hB wurden

mit einem KLA-Tencor-Profilometer P-10 gemessen.

3.3.3 Ermittlung der Oberflächenrauheit

Zur Bestimmung der Oberflächenrauheit wurde ein Oberflächenprofilometer verwendet.

Als Kennwert für die Oberflächenbeschaffenheit wird in der Regel der arithmetische Mit-

tenrauwert Ra und die Rautiefe Rt nach DIN 4762 und DIN 4768 [2, 3] angegeben. Zur

Ermittlung der arithmetischen Mittenrautiefe wurden jeweils fünf Einzelmessungen mit

einer Teststrecke von 400 µm in einem Abstand von 1 µm und einer Tastgeschwindigkeit

von 100 µm/s durchgeführt und der arithmetische Mittelwert der Einzelmessungen ge-

bildet. Der Spitzenradius der Tastnadel beträgt 5 µm. Aus [123, 122] ergeben sich dann

die Grenzwellenlänge λS=8 µm und der maximale Profilpunktabstand 1,5 µm (gewählt

wurde 1 µm).

3.4 Untersuchung des Verhaltens

3.4.1 Tribologische Untersuchungen

Die tribologischen Untersuchungen dienten lediglich zur Abschätzung des tribologischen

Verhaltens der Schichten, um das Potential der Schichten als Verschleißschutz abschätzen

zu können.

Für die Untersuchungen wurde ein Labortribometer S/N 6-123 vom Typ Pin-on-Disc der

Fa. CSEM verwendet. Hierbei wurde eine Kugel aus 100Cr6 auf eine mit einer Spur-

geschwindigkeit von 3 cm/s rotierenden Scheibe, auf der die zu untersuchende Probe

befestigt wurde, abgesenkt und über ein Totgewicht von 10 N belastet. Die relative Luft-

feuchtigkeit rF im Laborraum wurde vor jedem Versuch gemessen und betrug in allen

Versuchen zwischen 20% und 59%. Der Verlauf der Reibkraft wurde während des Versuchs

mittels eines Rechners aufgezeichnet (vgl. Abb. 3.13). Untersucht wurde die ungeschmier-

te Gleitreibung. Die Gleitgeschwindigkeit v betrug bei allen Versuchen 3 cm/s über einen

Gleitweg s von 1 km. Nach dem Versuch wurde der Radius der Lauffläche rK auf der Ku-

gel am Mikroskop bei einer 50-fachen Vergrößerung mit Hilfe des daran angeschlossenen
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Abbildung 3.12: Prinzipieller Aufbau des tribologischen Systems zur Bestimmung des
einsinnigen Gleitverschleißes.

Computers ausgewertet. Das Verschleißvolumen WKugel der Kugel ergibt sich dann zu:

WKugel =
π

3

(
2 ·R3

K − (2 ·R2
K + r2

K)
√

R2
K − r2

K

)
(3.21)

mit WKugel = Verschleißvolumen der Kugel in mm3

RK = Radius der Kugel in mm

rK = Radius der Lauffläche auf der Kugel in mm

Die Prüfbedingungen sind in Tab. 3.5 zusammenfassend dargestellt. Während des Versu-

Gegenkörper Prüfbedingungen

Material der Kugel 100Cr6

Durchmesser der Kugel 6 mm

Durchmesser der Verschleißspur 8 mm

Gleitgeschwindigkeit v=3 cm/s

Anzahl der Übergleitungen 39789

Gleitweg s=1 km

Normalkraft FN=10 N

relative Luftfeuchtigkeit rF 20–59%

Temperatur 20–23◦C

Tabelle 3.5: Prüfbedingungen beim einsinnigen Gleitverschleiß im System Ku-
gel/Scheibe.

ches wurde die Tangentialkraft gemessen und daraus der Reibwert über die Gleitstrecke

s bestimmt. Abbildung 3.13a zeigt beispielhaft einen solchen Verlauf des Reibwertes über

die Gleitstrecke s. Nach einem kurzen Einlaufverhalten ist der mittlerer Reibwert µ über

die gesamte Gleitstrecke relativ konstant. Der in Kap. 4 angegebene Reibwert µ wurde

aus Reibversuchen an zwei Proben bestimmt. Der Fehler ergab sich aus der Standard-

abweichung der beiden Reibversuche (vgl. Abb. 3.13). Bei manchen Versuchen traten im
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Abbildung 3.13: Beispiele für den Verlauf des Reibwertes über die zurückgelegte Gleit-
strecke s (a) einer Si3N4-Schicht, (b) einer B4C-Schicht.

Reibverlauf sprunghafte Anstiege des Reibwertes auf (siehe Abb. 3.13b), der nach einigen

Umläufen wieder auf den ursprünglichen Wert zurückging, was zu einer großen Fehleran-

gabe des Reibwertes führte.

Zur Ermittlung des Verschleißvolumens der Schicht WSchicht wurden jeweils vier Tast-

schnittprofile senkrecht zur Gleitrichtung aufgenommen und mit dem unverschlissenen

Oberflächenbereich verglichen. Aus der Profiltiefe und der Profilbreite der Verschleißspur

sowie dem Umfang der Spur wurde das Verschleißvolumen der Probe berechnet. Der vo-

lumetrische Schichtverschleiß ergibt sich nach Gleichung (3.22) zu:

WSchicht = 2π ·RSchicht · tS · bS (3.22)

mit WSchicht = Verschleißvolumen der Schicht in mm3

RSchicht = Radius der Verschleißspur in mm

tS = Profiltiefe der Verschleißspur in mm

bS = Profilbreite der Verschleißspur in mm

3.4.2 Bestimmung der Haftfestigkeit

Benjamin und Weaver [14] berechnen nach Gleichung (3.23) aus der kritischen Last des

Versagens Lc, der Substrathärte H und dem Krümmungsradius des Prüfkörpers die Haft-

festigkeit FH . Dieses analytische Modell ist nur gültig für harte Schichten auf harten

Substraten.

FH = kH ·
√

Lc ·H
π · r2

(3.23)
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Abbildung 3.14: Bestimmung der Haftfestigkeit mit dem Ritz-Testverfahren (LS: Last,
mit der Diamantspitze belastet wird, F : Tangentialkraft, r: Spitzenradius des Diaman-
ten) .

mit FH = Haftfestigkeit in N

kH = Korrekturfaktor bei der Berechnung der Haftfestigkeit (0,2 bis 1)

Lc = kritische Last in N

H = Härte in N/mm2

r = Spitzenradius des Rockwelldiamantes (0,2 mm)

Die Ermittlung der kritischen Last des Versagens erfolgte mittels eines Ritztestgerätes

(CSEM-Revetest). Hierbei wurde bei einer konstanten Vorschubgeschwindigkeit (hier:

4,7 mm/min) der Probe ein sphärischer Prüfkörper (Rockwelldiamant) mit einer kontinu-

ierlich zunehmenden Last FN (hier: 100 N/min) auf die Schicht gedrückt (siehe Abb. 3.14).

Es wurden jeweils fünf Messungen durchgeführt und unter dem Mikroskop ausgewertet.

Dabei wurde die Länge der Scratch-Spur mit der Länge bis zu den ersten Versagensspuren

verglichen. Aus dem Verhältnis konnte unter Kenntnis der maximalen Kraft die kritische

Last des Versagens Lc bestimmt werden.



Kapitel 4

Versuchsergebnisse

Im System Si-B-C-N wurden durch Magnetronzerstäubung zunächst Si3N4−x, SiCx und

B4−xC-Einlagenschichten bei unterschiedlichen Beschichtungsparametern und anschlie-

ßend Viellagenschichten von 2 bis 600 Einzellagen bei konstanter Gesamtschichtdicke der

Viellagenschichten abgeschieden. Die Schichten wurden hinsichtlich ihres Aufbaus, ih-

rer Eigenschaften und ihres Verhaltens untersucht. Es zeigte sich, dass alle untersuchten

Schichten röntgenamorph waren, so dass auf die Darstellung der Röntgenspektren ver-

zichtet wurde. Die Ergebnisse der Untersuchungen werden im Einzelnen in den folgenden

Abschnitten vorgestellt.

4.1 Einlagenschichten: Herstellung und Optimierung

– Konstitution und Eigenschaften

4.1.1 Siliziumnitrid-Einlagenschichten

Ziel der ersten Versuchsreihe war es zunächst, Siliziumnitrid stöchiometrisch durch Varia-

tion der Gaszusammensetzung abzuscheiden, um durch optimierte Bedingungen kristalli-

nes Si3N4 zu erhalten. In Tabelle 4.1 sind die vier durchgeführten Beschichtungsreihen mit

ihren Beschichtungsparametern zusammengefasst. Eine detailliertere Beschreibung ist in

den Kapiteln 3.1.2 sowie 3.1.3 zu finden.

Zur Herstellung der Si3N4-Schichten bei einer Targetleistung über 400 W wurden zwei

Magnetrons an einen Hochfrequenzgenerator angeschlossen. Bei Abscheidung mit exter-

ner Heizung wurden vor dem Beschichtungsprozess die Substrate auf die entsprechende

Substrattemperatur TS erwärmt und während der Abscheidung konstant auf dieser ge-

halten.

57
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Variation der N2-Anteil Ar-Anteil Substrat- Target- Substratvor-

temperatur leistung spannung

Gaszusammensetzung 0–100 vol% 100–0 vol% 700◦C 300 W 0 V

Substrattemperatur 40 vol% 60 vol% 120–700◦C 300 W 0 V

Targetleistung 40 vol% 60 vol% 700◦C 300–900 W 0 V

Substratvorspannung 40 vol% 60 vol% 700◦C 600 W -220–0 V

Tabelle 4.1: Parameterwahl zur Abscheidung der Si3N4−x-Schichten.

Aufwachsrate

Für die Aufwachsrate der Siliziumnitrid-Schichten ergab sich der in Abb. 4.1 aufgezeigte

Zusammenhang mit der Gasphasenzusammensetzung, der Substrattemperatur, der Tar-

getleistung sowie der DC-Substratvorspannung.

Abbildung 4.1 zeigt, dass bei Erhöhung des Stickstoffanteils im Arbeitsgas die Aufwachs-

rate von 5,4 nm/min in reinem Argon auf 2,2 nm/min in einer reinen Stickstoffatmosphäre

abfällt.

Bei konstant (pAr/N2=0,14 Pa, Ar:N2=60:40) zusammengesetzter Gasatmosphäre wurde

die Substrattemperatur von TS=120◦C bis TS=700◦C variiert. Die Aufwachsrate in einer

konstanten Gasatmosphäre in Abb. 4.1b nahm zunächst mit steigender Substrattempe-

ratur bis 350◦C geringfügig von 4,7 nm/min auf 5,3 nm/min zu und fiel bei weiter stei-

gender Substrattemperatur aufgrund des ,,Sticking”-Koeffizienten1 auf einen Wert von

3,9 nm/min ab (siehe Kap. 5.1.1.1). Durch Anlegen einer höheren Leistung P an das

Target konnte die Aufwachsrate von 10 nm/min bei 600 W auf 15 nm/min bei 900 W

gesteigert werden (vgl. Abb. 4.1c).

Um einen höheren Energieeintrag in die aufwachsende Schicht zu erhalten, wurde eine

DC-Substratvorspannung US angelegt. Die gleichzeitige Verwendung der Heizung und ei-

ner HF-Substratvorspannung konnte in der verwendeten Versuchsanlage nicht untersucht

werden.

Die Aufwachsrate der Si3N4−x-Schichten in Abhängigkeit von der DC-Substratvorspannung

ist in Abb. 4.1d dargestellt. Es zeigt sich jedoch im Bereich der angelegten Substratvor-

spannung keine nennenswerte Änderung der Aufwachsrate. Dies liegt daran, das Si3N4

auch bei hohen Temperaturen ein sehr guter Isolator ist.

Aus der Beschichtungszeit und der Aufwachsrate kann die jeweilige Schichtdicke berechnet

werden. Die Beschichtungszeit betrug jeweils 10 Stunden.

1Einbauwahrscheinlichkeit bzw. Haftkoeffizient, der angibt, wieviele der auf der Oberfläche ankom-
menden Teilchen tatsächlich haften bleiben und eingebaut werden. Dabei ist der ,,Sticking”-Koeffizient
unter anderem eine Funktion der Substrattemperatur [111].
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Abbildung 4.1: Aufwachsrate der Si3N4−x-Schichten in Abhängigkeit der Beschich-
tungsparameter: (a) pAr/N2

=0,12–0,2 Pa, TS=700◦C, P=300 W, (b) TS=120-700◦C,
pAr/N2

=0,14 Pa (Ar:N2=60:40), P=300 W, (c) P=300–900 W, pAr/N2
=0,14 Pa

(Ar:N2=60:40), TS=700◦C, (d) US=-220–0 V, pAr/N2
=0,14 Pa (Ar:N2=60:40),

TS=700◦C, P=600 W; dTS=17 cm.

4.1.1.1 Schichtkonstitution

Augerelektronenspektroskopie

Die chemische Zusammensetzung der Si3N4−x-Schichten änderte sich mit dem Reaktiv-

gasanteil in der Gasphase. Sie liegt aber für die meisten Gaszusammensetzungen nahe der

Stöchiometrie mit einem Verhältnis der atomaren Konzentration Si/N=0,75. In Abb. 4.2

ist das Verhältnis der atomaren Konzentration Si/N dargestellt. Im unteren Teil der Ab-

bildung ist zusätzlich die atomare Sauerstoffkonzentration gezeigt.

Bei Abscheidung in einer reinen Argon-Atmosphäre besaßen die Siliziumnitrid-Schichten

einen Siliziumüberschuss. Durch Erhöhung des Stickstoffs in der Gasphase stieg der Stick-

stoffgehalt in den Schichten an und zeigte bei einem Reaktivgasanteil von 60 vol% und

80 vol% sogar einen geringen Stickstoffüberschuss. Ein weiteres Steigern des Reaktiv-

gasanteils führte wiederum zu einer Abnahme des Stickstoffgehalts in den Schichten.

Die in reinem Stickstoff abgeschiedenen Schichten wiesen erneut eine stöchiometrische
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Abbildung 4.2: Chemische Zusammensetzung der Si3N4−x-Schichten in Abhängig-
keit der Gasphasenzusammensetzung, pAr/N2

=0,12-0,2 Pa (Ar/N2: 0–100 vol% N2),
TS=700◦C, P=300 W, dTS=17 cm.

Zusammensetzung auf. Schichten, die unter einem Stickstoffüberangebot abgeschieden

wurden, zeigten somit teilweise sogar ein Stickstoffdefizit.

Es wurde demnach nur bis zu einer bestimmten Menge Stickstoff in die Schichten ein-

gebaut, ein Überangebot an Stickstoff in der Gasphase führte zu einer Abnahme des

Stickstoffgehalts in den Schichten. Durch den hohen Anteil an Stickstoff in der Gasphase

rekombinierten einige der Stickstoffionen wieder zu N2. Der so entstandenen überschüssige,

neutralen Stickstoffmoleküle wurden von der Molekularpumpe abgepumpt und standen

nicht mehr als schichtbildende Teilchen zur Verfügung. Die Substrattemperatur TS wirkte

sich nicht auf die chemische Zusammensetzung der Si3N4-Schichten aus.

Die untersuchten Beschichtungsparameter zeigten keinen nennenswerten Einfluss auf die

Sauerstoffverunreinigung in den Schichten, die in allen Schichten bei etwa 4 at% lag.

Fourier-Transformations-Infrarotspektroskopie

Zur Bestimmung der Bindungsart und Bindungsanteile wurden FTIR-Spektren in einem

Bereich von 400–10000 cm−1 mit einer Auflösung von 1 cm−1 aufgenommen. In Abb. 4.3

sind die Spektren der Schichten, die in unterschiedlichen Gaszusammensetzungen abge-

schieden wurden, abgebildet. Zur besseren Darstellung wurden die Spektren vertikal ge-

geneinander verschoben. Zusätzlich wurde der dargestellte Bereich auf unter 4000 cm−1

begrenzt, da sich die für die Auswertung interessanten Absorptionsbanden in diesem

Wellenzahlen-Bereich befinden.

Alle Absorptionsspektren zeigten bei einer Wellenzahl von 875–896 cm−1 eine dominie-

rende Absorptionsbande, die der asymmetrischen in-plane Si-N-Streckschwingung ent-

spricht. Daneben konnte bei einer Wellenzahl von 490 cm−1 die Si-N-Breathing-Mode [81]
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Abbildung 4.4: FTIR-Spektren der Si3N4−x-Schichten mit angelegter Substratvor-
spannung US, pAr/N2

=0,14 Pa (Ar:N2=60:40), P=600 W, TS=700◦C, US=0– -180 V,
dTS=17 cm.

nachgewiesen werden. In Abb. 4.3b ist anhand eines FTIR-Spektrums (pAr/N2=0,14 Pa,

TS=700◦C) die gaußförmige Entfaltung der Absorptionskurve mit typischen Absorptions-

banden bei den Wellenzahlen 490 cm−1 und 800 cm−1 dargestellt. Aus der gemessenen

Halbwertsbreite FWHM von 316 cm−1 konnte auf eine amorphe Phase des Si3N4−x ge-

schlossen werden [146, 128].

Die FTIR-Spektren der in unterschiedlich zusammengesetzten Gasphasen und verschie-

denen Substrattemperaturen abgeschiedenen Si3N4−x-Schichten unterschieden sich im we-

sentlichen nicht und zeigten die beiden dominierenden Absorptionsbanden. Lediglich ei-

ne Verschiebung der asymmetrischen in-plane Si-N-Streckschwingungsbande zu größeren

Wellenzahlen konnte beobachtet werden, so dass auf die Abbildung aller Spektren ver-

zichtet wurde. In den Spektren mit hoher Substratvorspannung in Abb.4.4 deutete sich

eine schwache Absorptionsbande bei etwa 2335–2360 cm−1 an. Diese Absorptionsbande
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2500 nm

Abbildung 4.5: Elektronenbeugungsbild (a) und Dunkelfeldbild (b) der Si3N4-Schicht,
pAr/N2

=0,14 Pa (Ar:N2=60:40), P=300 W, TS=700◦C, US=0 V, dTS=17 cm.

konnte als die Si-N2-Streckschwingungsbande identifiziert werden [65]. Durch die angeleg-

te Substratvorspannung erhielten die Argon- und Stickstoffionen eine höhere kinetische

Energie, die vor allem in tiefere Lagen der aufwachsenden Schicht zu einer vermehrten

Implantation des Stickstoffs führten (vgl. Abb. 4.4).

Keines der Absorptionsspektren zeigte eine Absorptionsbande der asymmetrischen Streck-

bande der Si-O-Si-Bande bei etwa 1040 cm−1 [102], dies stimmt mit der mittels chemischer

Analyse (vgl. Abb. 4.2) geringen gemessenen Sauerstoffkonzentration überein.

Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen

Neben der röntgenographischen Untersuchung wurden auch transmissionselektronenmi-

kroskopische Aufnahmen im Hellfeld-, Dunkelfeld- und Beugungsmode hergestellt. Es gibt

in den Beugungsbildern und Dunkelfeldaufnahmen keine Indizien auf kristalline Anteile in

den Schichten. Daraus konnte gefolgert werden, dass die abgeschiedenen Si3N4−x-Schichten

nicht nur röntgen- sondern auch elektronenamorph waren. Exemplarisch sind in Abb. 4.5

ein Beugungsbild und eine Aufnahme des Dunkelfeldes der bei TS=700◦C in einer Ar/N2-

Atmosphäre (Ar:N2=40:60) abgeschiedenen Si3N4-Schicht dargestellt. In den Elektronen-

beugungsbildern waren lediglich diffuse Beugungsringe zu sehen.
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Abbildung 4.6: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Bruchfläche der
Si3N4−x-Schichten, die bei unterschiedlichen Abscheidebedingungen abgeschieden wur-
den, (a) pAr=0,2 Pa (48 sccm), P=300 W, TS=700◦C, (b) pAr/N2

=0,14 Pa
(Ar:N2=60:40), (c) pAr/N2

=0,14 Pa (Ar:N2=60:40), TS=525◦C, (d) P=900 W,
pAr/N2

=0,14 Pa (Ar:N2=60:40), TS=700◦C; dTS=17 cm.

Rasterelektronenmikroskopie

In Abbildung 4.6 sind die Oberfläche und die Bruchfläche unter einem Winkel von 60◦ der

in unterschiedlichen Gasphasenzusammensetzungen sowie bei unterschiedlichen Substrat-

temperaturen abgeschiedenen Si3N4−x-Schichten in einer rasterelektronenmikroskopischen

Aufnahme dargestellt.

Abbildungen 4.6a und b zeigen eine Morphologie hoher Dichte der in einer Ar- bzw.

Ar/N2-Atmosphäre (Ar:N2=60:40) abgeschiedenen Schichten. Auf der Oberfläche dieser

Schichten in Abb. 4.6a,b ist die Topographie der Oberfläche des polierten Hartmetallsub-

strates zu sehen. Dennoch sind Unterschiede sowohl an der Oberfläche als auch an der

Bruchfläche zu erkennen. Im Vergleich zu der in einer Ar/N2-Gasphase abgeschiedenen

Schicht weist die in reinem Argon abgeschiedene eine glatte Bruchfläche und weniger stark

ausgeprägte Kanten der Topographie an der Oberfläche auf. Der zunehmende Anteil an

Reaktivgas nach führte nach Abb. 4.1a zu einer verminderten Aufwachsrate, was sich auf
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die Morphologie auswirkte.

Abbildungen 4.6c und 4.6d veranschaulichen den Einfluss der Substrattemperatur und der

Targetleistung auf die Morphologie der Si3N4-Schichten. Beim Vergleich von Abb. 4.6b

und Abb. 4.6c ist die Verdichtung der Schichten bei einer höheren Substrattemperatur

gut zu erkennen. Durch die höhere Temperatur während des Aufwachsens erhöhte sich die

Oberflächendiffusion der kondensierten Atome. Die Abschattungseffekte wurden weitest-

gehend kompensiert, und die Bruchfläche in Abb. 4.6 zeigt das Gefüge hoher Dichte der

Übergangszone T (TS/TM ≤0,37) (vgl. Abb. 2.5b). Das adhäsive Versagen der Schichten

bei geringeren Substrattemperaturen ist in Abb. 4.6c gut zu beobachten. Mit steigender

Substrattemperatur nahm die Haftung auf dem Substrat zu, was anhand des kohäsiven

Schichtversagens an der Sollbruchfläche zu erkennen ist. Die bei einer Targetleistung von

P=900 W abgeschiedene Si3N4-Schicht zeigt in Abb.4.6d wie die bei einer geringen Sub-

strattemperatur abgeschiedenen Si3N4-Schichten ein Gefüge hoher Dichte und eine glatte

Oberfläche. Die Topographie der Hartmetalloberfläche ist an der Schichtoberseite nicht zu

sehen. Aus Abb. 4.1c ist zu erkennen, dass mit steigender Targetleistung sich die Anzahl

der sich anlagernden Teilchen pro Zeit erhöhte. Dadurch verringerte sich die Zeit, in der

die adsorbierten Teilchen als Oberflächenatome angesehen werden konnten, so dass die

Oberflächenbeweglichkeit beschränkt war.

4.1.1.2 Schichteigenschaften

Mikrohärte und reduzierter Elastizitätsmodul

Der Verlauf der Vickers-Härte und des E∗-Moduls der Si3N4−x-Schichten unter der Varia-

tion der Zusammensetzung der Gasphase, der Substrattemperatur sowie der Targetlei-

stung ist in Abb. 4.7 zusammengefasst.

Abbildung 4.7a zeigt die Vickers-Härte und den E∗-Modul der in unterschiedlich zu-

sammengesetzten Gasphasen abgeschiedenen Si3N4−x-Schichten. Die Vickers-Härte dieser

Schichten nahm zunächst mit steigendem Stickstoffgehalt in der Gasphase bis zu einem

Wert von 40 vol% zu und erreichte hier einen Wert von 3240 HV0,01. Bei einem Stickstoff-

Anteil über 40 vol% fiel die Vickers-Härte bis auf einen Wert von 2500 HV0,01 der in rei-

nem Stickstoff abgeschiedenen Schichten. Die Eindringtiefe des Vickers-Diamanten betrug

bei diesen Härtewerten etwa 0,4 µm und entsprach demnach bis zu ca. 20% der Schicht-

dicke. Durch die geringere Vickers-Härte des Substrates kann hier die Vickers-Härte ge-

ringfügig beeinflusst werden, da nur bei Eindringtiefen bis zu 10% der Schichtdicke der

Einfluss des Substrates als vernachlässigbar gilt.

In Abb. 4.7b ist die Abhängigkeit der Vickers-Härte der Si3N4-Schichten von der Substrat-

temperatur im Bereich von 120◦C≤ TS ≤700◦C dargestellt. Die Härte nahm mit steigender

Substrattemperatur von 2400 HV0,01 auf 3240 HV0,01 zu. Abbildung 4.7c zeigt außer-
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Abbildung 4.7: Vickers-Härte und E∗-Modul der Si3N4−x-Schichten, (a)
pAr/N2

=0,12–0,2 Pa (Ar/N2: 0–100 vol% N2), P=300 W, TS=700◦C, (b) TS=120–
700◦C, pAr/N2

=0,14 Pa (Ar:N2=60:40), P=300 W, (c) P=300–900 W, TS=700◦C,
pAr/N2

=0,14 Pa (Ar:N2=60:40), dTS=17 cm, d: Schichtdicke.

dem noch die Vickers-Härte und den reduzierten Elastizitätsmodul E∗ in Abhängigkeit der

Targetleistung P=300–900 W. Bei einer Targetleistung von P=600 W wurde die größte

Vickers-Härte von 3800 HV0,01 gemessen. Eine weitere Erhöhung der Targetleistung führ-

te zur Abnahme der Vickers-Härte bis auf 3200 HV0,01 bei P=900 W.

Die Vickers-Härte wurde demnach von den hier variierten Beschichtungsparametern be-

stimmt, die die Teilchenflüsse (siehe Kap. 2.2) sowie die Konstitution der Schichten be-

einflussten.

Der E∗-Modul verlief im wesentlichen parallel zur Vickers-Härte und liegt zwischen 285 GPa

und 400 GPa.

Eigenspannung

In Abb. 4.8 und Abb. 4.9 ist die Eigenspannung der Si3N4-Schichten der unterschiedlichen

Beschichtungsreihen zusammengefasst.

Es konnte eine Erhöhung der Druckeigenspannungen der Si3N4−x-Schichten mit zuneh-

mendem Anteil des Reaktivgases in der Gasatmosphäre beobachtet werden. Nach Durch-
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=0,14 Pa

(Ar:N2=60:40), P=300 W, dTS=17 cm, d: Schichtdicke.
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Abbildung 4.9: Eigenspannung der reaktiv abgeschiedenen Si3N4-Schichten, P=300-
900 W, pAr/N2

=0,14 Pa (Ar:N2=60:40), TS=700◦C, dTS=17 cm, d: Schichtdicke.

laufen des Maximalwertes von -3,9 GPa bei einem Reaktivgasanteil von 80 vol% fiel der

Wert der Druckeigenspannung der in reinem Stickstoff abgeschiedenen Schichten auf -

3,5 GPa.

Die Ausbildung des Maximums der Eigenspannung bei der Abscheidung in unterschied-

lich zusammengesetzten Gasphasen war im Vergleich zum Härtemaximum in Abb. 4.7b

zu einem höheren Reaktivgasanteil verschoben. Während sich die Druckeigenspannung

mit steigender Substrattemperatur erhöhte, nahm die Aufwachsrate (Abb. 4.1b) ab und

die Verdichtung zu wie die rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen in Abb. 4.59 zei-

gen. Abbildung 4.9 zeigt den Verlauf der Druckeigenspannung der Si3N4-Schichten in

Abhängigkeit der Targetleistung P=300–900 W. Die Druckeigenspannungen nahmen mit

zunehmender Targetleistung ab, während die Aufwachsrate signifikant anstieg, wie in den

vorangegangenen Teilkapitel gezeigt wurde.
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Abbildung 4.10: Dichte der Si3N4−x-Schichten in Abhängigkeit der Beschichtungspa-
rameter (a) pAr/N2

=0,12–0,2 Pa (Ar/N2: 0–100 vol% N2), P=300 W, TS=700◦C, (b)
TS=120–700◦C, pAr/N2

=0,14 Pa (Ar:N2=60:40), P=300 W, dTS=17 cm.

Durch Erhöhung der Targetleistung wurden die Teilchenflüsse dahingehend verändert,

dass das Verhältnis der schichtbildenden Teilchen zu Ionen abnahmen. Die Teilchenener-

gien blieben dabei unverändert. Der verminderte Energieeintrag pro adsorbierte Teilchen

führte zur Abnahme der Druckeigenspannungen nach dem ,,atomic peening”-Mechanismus2.

Durch Variation der Gaszusammensetzung hingegen änderten sich sowohl die Teilchen-

flüsse als auch deren Energie (siehe Kap. 5.1.1.1, 5.1.2.1).

Dichte

Abbildung 4.10 zeigt die mittels Röntgenreflektivität bestimmte Dichte der Si3N4−x-

Schichten in Abhängigkeit der Gaszusammensetzung und der Substrattemperatur. Beide

Abscheideparameter beeinflussten die Dichte nur in geringem Maß. Es zeigte sich, dass

die siliziumreiche, in Argon abgeschiedene Si3N4−x-Schicht eine geringere Dichte aufwies.

Die Dichte stieg mit zunehmender Substrattemperatur nur geringfügig an. Die gemessene

Dichte der Si3N4−x-Schichten lag etwa 10% unter der Dichte des α- bzw. β-Si3N4, die

bei 3,2 g/cm3 bzw. 3,44 g/cm3 liegt. Als Gründe für die hohe Dichte der abgeschiede-

nen Schichten werden die hohe Substrattemperatur, der geringe Arbeitsgasdruck (wenige

Stöße der zerstäubten Teilchen und die daraus resultierende geringfügige Reduktion der

Energie der zerstäubten Teilchen), der Winkel, unter dem die schichtbildenden Teilchen

auf die Oberfläche treffen, sowie die hohe Ionenstromdichte und das hohe Plasmapoten-

tial bei geringem Druck angenommen, da diese fünf Parameter die Oberflächenmobilität

2Energetischer Teilchenbeschuss der aufwachsenden Schicht bei tiefem Druck resultiert in einem dich-
ten Gefüge mit Druckeigenspannung. Der Grenzdruck, ab dem dieser Mechanismus auftritt, steigt mit
der atomaren Masse des zerstäubten Materials [158].
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Abbildung 4.11: Reibwert, Schicht- und Kugelverschleiß der Si3N4−x-Schichten in
Abhängigkeit der Gaszusammensetzung, pAr/N2

=0,12–0,2 Pa (Ar/N2: 0-100 vol% N2),
TS=700◦C, P=300 W, dTS=17 cm.

erhöhen.

Die Targetleistung zeigte keinen messbaren Einfluss auf die Dichte der Si3N4-Schichten.

4.1.1.3 Mechanisches Verhalten

Verhalten unter tribologischer Beanspruchung

Im Rahmen der tribologischen Untersuchungen wurden der Reibwert µ sowie das Ver-

schleißvolumen der Schicht und der Kugel bestimmt, sofern die Schicht nicht vor Ende

versagte. Die Prüfbedingungen sind in Tab. 3.5 in Kap. 3.4.1 zu finden. Die relative Luft-

feuchtigkeit rF betrug zwischen 21 und 27%.

Abbildung 4.11 zeigt den Reibwert (Abb. 4.11a) und das Verschleißvolumen der Schicht

und des Gegenkörpers (Abb. 4.11b) in Abhängigkeit der Gasphasenzusammensetzung.

Der geringste Reibwert wurde in der Paarung mit der in reinem Stickstoff abgeschiedenen

Si3N4-Schicht gefunden. Der gemessene Reibwert betrug µ=0,52. Der Reibwert, der an den

in reinem Argon abgeschiedenen Si3N4−x-Schichten ermittelt wurde, liegt bei µ=0,635. Bei

Zugabe von 20 vol% N2 in die Gasphase stieg der Reibwert sprunghaft auf µ=0,78 an.

Wurde der N2-Anteil in der Gasphase weiter erhöht, so sank der Reibwert von µ=0,78 auf

µ=0,68 bzw. µ=0,52 in reinem Stickstoff ab.

Aufgrund der nicht ausreichenden Haftung der Si3N4-Schichten, die bei geringen Substrat-

temperaturen abgeschieden wurden, konnten nur der Reibwert und die Verschleißvolumi-

na bei einer Substrattemperatur von TS=525◦C gemessen werden. Der Reibwert wurde

zu µ= 0,56±0,034 ermittelt. Aus Messungen mit dem Oberflächenprofilometer und dem

Lichtmikroskop ergaben sich für den Verschleiß an der Schicht WSchicht=0,0173 mm3 und

der Kugel WKugel=0,0292 mm3. Ein Vergleich mit den Werten bei maximaler Temperatur

TS=700◦C deutete auf einen negativen Einfluss der höheren Substrattemperatur TS auf
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Abbildung 4.12: Reibwert, Schicht- und Kugelverschleiß der Si3N4-Schichten in
Abhängigkeit der Targetleistung, P=300–900 W, pAr/N2

=0,14 Pa (Ar:N2=60:40),
TS=700◦C, dTS=17 cm.

3

4

5

6

7

8

9

10

11

12

0 20 40 60 80 100

a)

M
itt

en
ra

uw
er

t, 
R

a
in

 n
m

N
2
−Gehalt in %

b)
M

itt
en

ra
uw

er
t, 

R
a

in
 n

m

Targetleistung in W

0

 5

 10

 15

 20

 25

 30

 35

300 400 500 600 700 800 900

 40 

Abbildung 4.13: Mittenrauwert der Si3N4−x-Schichten, (a) pAr/N2
=0,12–0,2 Pa

(Ar/N2: 0–100 vol% N2), P=300 W, TS=700◦C, (b) P=300-900 W, TS=700◦C,
pAr/N2

=0,14 Pa (Ar:N2=60:40), dTS=17cm.

das tribologische Verhalten hin.

Die Targetleistung zu erhöhen bedeutet, das Verhältnis der plattierenden zu den schicht-

bildenden Teilchen zu verkleinern. Die Variation dieses Beschichtungsparameters bei der

Herstellung der Si3N4-Schichten bewirkte ein Anstieg der Oberflächenrauheit Ra (vgl.

Abb. 4.13b). Dennoch führten die höheren Targetleistungen zu einem besseren tribolo-

gischen Verhalten, indem sich der Reibwert, der Schicht- sowie der Kugelverschleiß ver-

ringerte (vgl. Abb. 4.12). Bei 600 W wurde ein um den Faktor fünf höherer Schichtver-

schleiß gegenüber den anderen Targetleistungen beobachtet. Der Kugelverschleiß der bei

P=900 W abgeschiedenen Si3N4-Schicht war um etwa 50% höher, aber dennoch niedriger

als der bei P=300 W abgeschiedenen Schichten.

Mit abnehmendem Argonanteil im Arbeitsgas vergrößerte sich der arithmetische Mittel-

wert der Rauheit Ra der Si3N4−x-Schichten (TS=700◦C, P=300 W).
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Es konnte eine Korrelation zwischen der Vickers-Härte (Abb. 4.7) und dem Schichtver-

schleiß (Abb. 4.11b,4.12b) sowie dem Reibwert µ (Abb. 4.11a,4.12a) und dem arithmeti-

schen Mittenrauwert Ra (Abb. 4.13a, 4.13b) beobachtet werden.

Verhalten des Schicht-Substratverbundes

In Abb. 4.14 ist die im Ritztest ermittelte kritische Last des Versagens auf den Hart-

metallsubstraten der bei unterschiedlichen Abscheidebedingungen hergestellten Si3N4−x-

Schichten zusammenfassend dargestellt.

Die im Ritztest ermittelte kritische Last des Versagens der Schichten zeigte eine Abhängig-

keit von der Gaszusammensetzung. Sie stieg zunächst bis zu einem Stickstoffgehalt von

40 vol% in der Gasphase von 25–30 N auf 45 N an und nahm darauf mit weiter steigendem

Reaktivgasanteil bis auf ca. 25 N ab. Die Schicht mit der größten Vickers-Härte wies die

höchste im Ritztest ermittelte kritische Last des Versagens auf. Auch die Substrattempe-
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Abbildung 4.14: Kritische Last des Versagens der Si3N4−x-Schichten in Abhängig-
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(a) pAr/N2
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=0,14 Pa (Ar:N2=60:40),

TS=700◦C, dTS=17 cm, d : Schichtdicke.
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Abbildung 4.15: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Ritzspur der bei unterschied-
lichen Gasphasenzusammensetzungen abgeschiedenen Si3N4-Schichten (pAr/N2

=0,12-
0,2 Pa (Ar/N2: 0-100 vol% N2), P=300 W, TS=700◦C), (a) 100 vol% Ar, (b) 20 vol%
N2, (c) 40 vol% N2, (d) 60 vol% N2, (e) 80 vol% N2, (f) 100 vol% N2, dTS=17 cm.

ratur TS beeinflusste die im Ritztest ermittelte kritische Last des Versagens der Schichten

auf dem Hartmetallsubstrat. Sie konnte allerdings aufgrund der geringen Haftung auf den

Hartmetallsubstraten nur für TS ≥525◦C ermittelt werden und beträgt zwischen 30 und

40 N. Die bei geringeren Substrattemperaturen TS abgeschiedenen Si3N4-Schichten ver-

sagten bald nach Beginn des Ritzversuches.

Eine Erhöhung der Targetleistung führte zu einer verminderten Haftung der Schich-

ten. Für Targetleistungen größer 300 W fiel die im Ritztest ermittelte kritische Last des

Versagens von 45 N auf einen konstanten Wert von etwa 15 N. Die Haftung der Si3N4−x-

Schichten auf den Siliziumsubstraten war im allgemeinen gut.
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Allein über die kritische Last des Versagens kann noch keine Aussage über die Versagens-

art gemacht werden. Abbildung 4.15 zeigt lichtmikroskopische Aufnahmen der Ritzspuren.

Die lichtmikroskopische Aufnahmen spiegeln deutlich die im Ritztest ermittelte kritische

Last des Versagens wieder. Nahezu alle Schichten zeigten kohäsives Schichtversagen, das

sich durch muschelförmige Abplatzungen bemerkbar machte, mit Ausnahme der in reinem

Stickstoff abgeschiedenen Si3N4-Schicht. Hier war ein adhäsives Versagen der Grenzfläche

zwischen Schicht und Substrat durch Delamination der Schicht zu beobachten. Eine höhe-

re Targetleistung führte ebenfalls zu einem adhäsiven Schichtversagen.

4.1.2 Siliziumcarbid-Einlagenschichten

Die SiCx-Schichten wurden bei verschiedenen Substrattemperaturen nicht-reaktiv abge-

schieden. Um die Beweglichkeit der adsorbierten Atome zu erhöhen, wurde zusätzlich bei

der höchsten Substrattemperatur eine DC-Substratvorspannung angelegt.

Variation der Argon Substrattemperatur Leistung Substratvorspannung

Substrattemperatur 48 sccm 120–700◦C 300 W 0 V

Substratvorspannung 48 sccm 700◦C 300 W -60–0 V

Tabelle 4.2: Parameterwahl zur Abscheidung der SiCx-Schichten.

4.1.2.1 Aufwachsrate

Abbildung 4.16 zeigt den ermittelten Verlauf der Aufwachsrate in Abhängigkeit von der

Substrattemperatur TS und der Substratvorspannung US.

Der Kalottentest an den SiC-Schichten ergab keinen wesentlichen Einfluss der Substrat-

temperatur TS auf die Aufwachsrate und betrug ca. 2,5–2,6 nm/min. Mit zunehmender

Substratvorspannung US blieb die Aufwachsrate mit einem Wert von 4,5 nm/min zunächst

bis zu einem Wert von US=-30 V annähernd konstant und fiel anschließend immer stärker

bis auf einen Wert von 2 nm/min ab. Die Beschichtungszeit betrug jeweils zehn Stunden.

4.1.2.2 Schichtkonstitution

Da eine Substrattemperatur bis TS=700◦C zur Abscheidung kristalliner SiC-Schichten

nicht ausreichend war, wurde durch Anlegen einer geringen DC-Substratvorspannung US

ein zusätzlicher Energieeintrag erreicht. Die Substratvorspannung US wurde so gewählt,

dass sich keine nennenswerte Änderung der chemischen Zusammensetzung durch ein selek-

tives Rückzerstäuben bereits an der Oberfläche kondensierter Si-Atome in Abhängigkeit

von der Substratvorspannung ergeben sollte.
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Abbildung 4.16: Aufwachsrate der Siliziumcarbid-Schichten, (a) TS=120–700◦C,
P=300 W, pAr=0,2 Pa (48 sccm Ar), (b) US=-60–0 V, P=300 W, TS=700◦C;
dTS=17 cm.

Augerelektronenspektroskopie

Mittels Auger-Elektronen-Spektroskopie wurde die chemische Zusammensetzung der Schich-

ten ermittelt. Abbildung 4.17 zeigt das Ergebnis der chemischen Analyse. Der Kohlenstoff-

und Siliziumgehalt in den SiC-Schichten wurde nicht signifikant von der Substrattempe-

ratur TS beeinflusst. Die Variation der Substratvorspannung US bei einer Substrattem-

peratur von TS=700◦C dagegen hatte eine Abnahme des Siliziumanteils in den Schichten

zur Folge. Das Verhältnis der atomaren Konzentration von Silizium zu Kohlenstoff änder-

te sich kontinuierlich mit steigender Substratvorspannung von US≥-10 V. Bei US=-60 V

wurde ein Verhältnis der atomaren Konzentrationen Si/C von 0,86 gemessen.

Der Sauerstoffgehalt in den Schichten betrugt etwa 2 at%. Häufig wird bei höheren Sub-

strattemperaturen TS eine stärkere Sauerstoffkontamination beobachtet. Hier fand sich

nur bei einer Substrattemperatur TS von 700◦C eine merklich höhere Sauerstoffverun-
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Abbildung 4.18: FTIR-Spektren der SiCx-Schichten, (a) TS=120–700◦C, gepunktete
Kurve gaußförmige Entfaltung der Absorptionskurve für TS=700◦C , (b) Signalfläche
und FWHM der Absorptionsbanden, (c) US=-60–0 V, lorentzförmige Entfaltung der
Absorptionsbande für US=-30 V, (d) Position und FWHM der Absorptionsbanden;
P=300 W, pAr=0,2 Pa, dTS=17 cm.

reinigung, die bei 6 at% lag. Durch Anlegen einer Substratvorspannung US nahm die

atomare Sauerstoffkonzentration auf 1 at% ab.

Fourier-Transformations-Infrarotspektroskopie

In Abb. 4.18 sind die FTIR-Spektren der SiCx-Schichten bei unterschiedlicher Substrat-

temperatur TS und einer bei TS=700◦C angelegten Substratvorspannung US von 0 bis

-60 V dargestellt. Alle Spektren zeigten eine Absorptionsbande der Si–C-Vibrations-

streckschwingung bei 780–800 cm−1 [12, 57]. Die Lage des FTIR-Signals verschob sich

mit steigender Substrattemperatur TS von 782 cm−1 nach 794 cm−1, und die Halbwerts-

breite nahm ab. Gleichzeitig vergrößerte sich die Fläche unter der Absorptionsbande bei

annähernd gleich bleibender Schichtdicke (vgl. Aufwachsrate Abb. 4.16), was ein Indiz für

einen zunehmenden Anteil an Si-C-Bindungen darstellt.

Das Erscheinungsbild der Absorptionsbande änderte sich deutlich mit der Substratvor-

spannung von einer reinen Gauß-Verteilung lokalisiert bei ca. 790 cm−1 zu einer Überlage-

rung einer Lorentz-Kurve bei 890 cm−1 und einer Gauß- bzw. Lorentz-Kurve bei 800 cm−1
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liegend (siehe Abb. 4.18b). Die Halbwertsbreite der Absorptionsbanden in Abb. 4.18c ver-

ringerte sich und die Signalfläche stieg mit zunehmender Substratvorspannung US.

Röntgendiffraktometrie

Die Untersuchung der SiCx-Schichten mittels Röntgenbeugung ist schwierig. SiC besteht

aus Elementen mit einer geringen Kernladungszahl (ZSi=14 und ZC=6) und ist daher

ein schlechter Streuer für Röntgenstrahlen. Die Absorption der Röntgenstrahlung wird

bestimmt durch den Massenabsorptionskoeffizienten. Nach dem Bragg-Pierce-Gesetz gilt

folgende Abhängigkeit:

µZ ∼ Z4 · λ3
Cu−Kα (4.1)

mit µZ = Massenabsorptionskoeffizient

Z = Kernladungszahl

λx−ray = Wellenlänge der Röntgenstrahlung (λCu−Kα=0,154 nm)

Die in der Bragg-Brentano-Anordnung aufgenommenen Röntgen-Spektren wiesen keine

Linien auf, da die Kristallite statistisch orientiert waren und die Kristallitgröße zu klein

war.

Raman-Spektroskopie

Raman-Spektren enthalten mehr interessante Informationen über die SiCx-Schichten als

die FTIR-Spektren. Sie können zur Identifizierung der Si–Si, Si–C und C–C-Bindungen

herangezogen werden, während FTIR-Spektren im wesentlichen nur zur Bewertung der

heteropolaren Bindungen genutzt werden können. Dadurch steht die chemische Zusam-

mensetzung der Schichten im Zusammenhang mit der Intensität der Si–Si- und C–C-

Banden [67, 116, 172].

Die SiC-Schichten, die bei geringen Substrattemperaturen aufgewachsen sind, zeigten brei-

te Regionen wachsender reflektierter Intensität mit Maxima bei etwa 1440 cm−1, 820 cm−1

und 480 cm−1 (siehe Abb. 4.19a). Die Maxima können durch die Valenz-Vibrationen der

C–C, Si–C und Si–Si-Bindungen in amorphen Materialien erklärt werden [57].

Das Raman-Signal bei 480 cm−1, das vom amorphen Silizium stammt, verschob sich

mit steigender Substrattemperatur TS zu höheren Wellenzahlen. Das intensive Signal bei

1440 cm−1 gehört zu dem vorwiegend sp2-gebundenen amorphen Kohlenstoff. Das brei-

te Band, das etwa um 820 cm−1 erscheint, ist typisch für amorphes SiC. Mit steigender

Substrattemperatur TS wanderten die Signale des SiC (798–833 cm−1) und des amorphen

Siliziums (481–517 cm−1) zu höheren Energien. Diese Linienverschiebung in den Raman-

Spektren deuteten auf eine Änderungen der Bindungsverhältnisse hin.

Mit zunehmender Substratvorspannung US bei einer festen Substrattemperatur TS von
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Abbildung 4.19: Raman-Spektren der SiCx-Schichten, (a) TS=120–700◦C, P=300 W,
pAr=0,2 Pa, (b) US=-60–0 V, T=700◦C, pAr=0,2 Pa, P=300 W.

700◦C konnte bei 940 cm−1 das Erscheinen eines zweiten Maximums neben dem Signal um

800 cm−1 beobachtet werden. Diese Raman-Signale können den LO- und TO-Phononen

des nanokristallinen SiC zugeordnet werden. Das Verhältnis der Intensität des hauptsäch-

lich sp2-gebundenen Kohlenstoffs und des SiCs I(C)/I(SiC) nahm mit steigender Substrat-

vorspannung US ab. Bei einer Substratvorspannung US von über -50 V wurde das Verhält-

nis der Intensitäten I(C)/I(SiC) wieder größer. Dieses Beobachtung stand im Zusammen-

hang mit einer zunehmenden, atomaren Konzentration des Kohlenstoffs, was konsistent

mit den Ergebnissen der chemischen Analyse in Abb. 4.17b) war. Das scharfe Signal bei

520 cm−1 stammte vom kristallinen Silizium-Substrat.

Transmissionsmikroskopische Untersuchungen

Fast alle Siliziumcarbidschichten sind nicht nur röntgen- sondern auch elektronenamorph.

SiC wird meist amorph abgeschieden, da die geringe Koordinationszahl sowie die gerich-

tete Bindung des SiC eine große Verschiebung der in statistischer Anordnung kondensie-

renden Atome benötigt, um kristalline Strukturen bilden zu können.

In der folgenden Abb. 4.20 ist jeweils eine Aufnahme des Elektronenbeugungsbildes

(Abb. 4.20a) sowie des Dunkelfeldes (Abb. 4.20b) der bei TS=700◦C abgeschiedenen SiC-

Schicht und der mit einer zusätzlich angelegten Substratvorspannung von US=-60 V in

Abb. 4.20c und 4.20d zusammengestellt.

Bei transmissionselektronenmikroskopischer Betrachtung unterschied sich die bei einer

Substratvorspannung von US=-60 V (TS=700◦C) abgeschiedene Siliziumcarbidschicht von

den anderen Schichten. Während die wenigen Beugungsringe der Siliziumcarbidschich-

ten, die ohne Substratvorspannung bei TS=700◦C abgeschieden wurden, breit und diffus

erschienen (vgl. Abb. 4.20b), wiesen die Ringe der bei einer Substratvorspannung von

US=-60 V abgeschiedenen SiC-Schicht helle Reflexe auf (vgl. Abb. 4.20c). Die Tatsache,
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800nm

b)

500 nm

Abbildung 4.20: Elektronenbeugungsbilder (a,c) und Dunkelfeldbilder (b,d) der SiCx-
Schichten, (a,b) TS=120–700◦C, pAr=0,2 Pa, P=300 W, (c,d) US=-60–0 V, TS=700◦C,
pAr=0,2 Pa, P=300 W; dTS=17 cm.
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dass in Abb. 4.20a nur wenige, breite Ringe zu sehen sind, deutet darauf hin, dass diese

SiC-Schichten amorph war. Auch im Dunkelfeld-Mode waren keine Kristallite durch helle

Reflexe in der Schicht zu erkennen.

Während im Hellfeld-Mode einer kristallinen Schicht die gesamte Schicht abgebildet wird,

erscheinen im Dunkelfeld-Mode nur Kristallite mit einer bestimmten Orientierung, die

dem ausgewählten Reflex auf dem Beugungsring entspricht, heller als die restliche Schicht.

Dadurch können Aussagen über die Verteilung der Kristallite – vor allem auch bestimmter

Orientierungen – getroffen werden. Bei untexturierten Schichten besteht das Beugungsbild

aus konzentrischen Ringen, deren Radien umgekehrt proportional zu den entsprechenden

Netzebenenabständen sind. Die helleren Reflexe in den Beugungsringen in Abb. 4.20c

entstehen durch eine bestimmte Vorzugsrichtung der Netzebenen. Im Dunkelfeldbild in

Abb. 4.20d ist zu erkennen, dass die Kristallite vom Substrat her aufwuchsen und hin zur

Schichtoberfläche weniger wurden.

Die Netzebenenabstände dn der SiC-Kristallite wurden aus den Radien der Beugungsrin-

gemessene dn-Werte Netzebenen mit ähnlichen dn-Werten relative Intensität

0,2680 nm 4H-SiC (100) 0,2669 nm 79%

0,2336 nm 4H-SiC (101) 0,2357 nm 100%

0,1410 nm 4H-SiC (106) 0,1418 nm 40%

0,1308 nm 4H-SiC (114) 0,1311 nm 35%

0,0985 nm 4H-SiC (122) 0,0986 nm 20%

0,0884 nm 4H-SiC (300) 0,0887 nm 20%

Tabelle 4.3: Vergleich der gemessenen dn-Werte der SiCx-Schicht mit dn-Werten der
Netzebenen aus [5], US=-60 V, TS=700◦C, pAr=0,2 Pa, P=300 W, dTS=17 cm.

ge (Abb. 4.20c) nach Gleichung (3.9) bestimmt und sind in Tab. 4.3 zusammengefasst.

Aus der auf dem Negativ gemessenen Linienbreite ∆x lässt sich die Korngröße wie folgt

abschätzen:

S =
λ

2∆ϑ
(4.2)

mit S = Korngröße in nm

λ = Wellenlänge des Elektronenstrahls (bei 300 keV: 1,968·10−3 nm)

∆ϑ = Linienverbreiterung

wobei

∆ϑ =
∆x

L
(4.3)

mit ∆x = im Film gemessene Breite in mm

L = Kameralänge in nm (hier: 930 mm)
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Abbildung 4.21: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des Bruchgefüges der
SiC-Schichten in Abhängigkeit der Substrattemperatur TS, (a) TS=120◦C, pAr=0,2 Pa,
P=300 W, (b) TS=700◦C, pAr=0,2 Pa, P=300 W; dTS=17 cm, d: Schichtdicke.

Das Ausmessen der Breite der Beugungsringe war ungenau, da sie von der Belichtungszeit

verfälscht werden kann. Für SiC ergab sich so eine Kristallitgröße von 1,0–1,5 nm. Dies

entspricht einer Ausdehnung von weniger als 10 Atomlagen und damit dem Übergang von

amorph nach kristallin.

Durch Messung der stärksten, inneren Beugungsringe der amorphen SiC-Schichten können

ebenfalls dn-Werte berechnet werden. Sie wurden zu dn=0,2615 nm und dn=0,1525 nm

bestimmt. Bei hexagonalem SiC sind dies je nach Modifikation unterschiedliche Ebenen

mit dn-Werten von 0,25–0,27 nm und relativen Intensitäten zwischen 60% und 100%.

Rasterelektronenmikroskopie

Abbildung 4.21 zeigt die mit dem Rasterelektronenmikroskop aufgenommenen Bruch- und

Oberflächen der ohne externe Heizung (TS=120◦C) (Abb. 4.21a) und einer Substrattem-

peratur TS=700◦C (Abb. 4.21b) abgeschiedene SiC-Schicht. Beide Schichten zeigen ein

dichtes Gefüge und glatte Bruchflächen. Währende die bei TS=120◦C abgeschiedene SiC-

Schicht eine glatte Oberfläche zeigte, sind in Abb. 4.21b Strukturen auf der Oberfläche

zu erkennen. Durch die Oberflächenbeschaffenheit der bei TS=700◦C und US=0 V abge-

schiedenen SiC-Schicht könnte eine zweiphasige Schicht vermutet werden und könnte die

große Streuung der Härtewerte in Abb. 4.23 erklären.

Das Anlegen einer DC-Substratvorspannung US=-10 V (Abbb. 4.22a)) bewirkte zunächst

eine Verdichtung der aufwachsenden Schicht. An der Oberfläche dieser Schicht deutete

sich die Oberflächentopographie des polierten Hartmetallsubstrates an, wie es bei den

Si3N4−x-Schichten in Abb. 4.6a,b beobachtet wurde. Schichten, die bei einer höheren

Substratvorspannung hergestellt wurden, besaßen aber eine zunehmende Oberflächenrau-

heit (Abb. 4.22d). Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen der SiCx-Schichten
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Abbildung 4.22: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des Bruchgefüges der
SiCx-Schichten in Abhängigkeit der Substratvorspannung US, (a) US=-10 V und (b)
US=-40 V, TS=700◦C, pAr=0.2 Pa; dTS=17 cm.
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Abbildung 4.23: Vickers-Härte und E∗-Modul der SiCx-Schichten, (a) TS=120–
700◦C, P=300 W, pAr=0,2 Pa, d≈1,5 µm, (b) US=-60–0 V , P=300 W, TS=700◦C;
dTS=17 cm, d: Schichtdicke.

für US>-40 V konnten aufgrund der Delamination der Schichten nicht durchgeführt wer-

den.

4.1.2.3 Schichteigenschaften

Mikrohärte und reduzierter Elastizitätsmodul

Aus den Mikrohärtemessungen mittels Mikroindenter wurden zwei Kennwerte zur Cha-

rakterisierung der Schichteigenschaft gewonnen, die Vickers-Härte und der reduzierte Ela-

stizitätsmodul E∗=E/(1-ν2). Abbildung 4.23 zeigt das Verhalten der Mikrohärte HV und

des reduzierten Elastizitätsmoduls E∗ in Abhängigkeit der Substrattemperatur TS und der

Substratvorspannung US. Die Vickers-Härte der SiC-Schichten stieg zunächst mit steigen-

der Substrattemperatur TS bis auf einen maximalen Wert von 3400 HV0,01 und nahm ab

einer Substrattemperatur TS von 350◦C wieder ab. Bei der höchsten Substrattemperatur
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TS von 700◦C betrug die Vickers-Härte HV noch 2400 HV0,01. Mit der Substratvor-

spannung US bei einer Substrattemperatur TS von 700◦C stieg die Vickers-Härte von

2500 HV0,01 auf 5200 HV0,01 bei US=-40 V und fiel für US>-40 V auf 4600 HV0,01 bei

US=-60 V. Die Kurve des reduzierten Elastizitätsmoduls E∗ ähnelt der Vickers-Härte.

Der Härteanstieg kann mit der Erhöhung der Dichte (Abb. 4.25b) bzw. der Änderung

der Bindungsverhältnisse (Abb. 4.19b) und der Druckeigenspannung der Schicht erklärt

werden (Abb. 4.24b).

Die Härtezunahme verläuft bis zu einer Substratvorspannung von US=-40 V parallel zur

Eigenspannung. Gleichzeitig war ein Anstieg der atomaren Konzentration des Kohlenstoffs

(vgl. Abb. 4.17) beobachtet worden.

Eigenspannungen

In Abb. 4.24 ist die Druckeigenspannung der SiCx-Schichten in Abhängigkeit der Sub-

strattemperatur TS und der Substratvorspannung US dargestellt. Mit steigender Sub-

strattemperatur TS nehmen die Druckeigenspannungen der SiC-Schichten um mehr als

die Hälfte von -3,2 GPa auf 1,7 GPa ab. Die Druckeigenspannungen in den Schichten

nahmen mit höherer Substratvorspannung US von -0,5 GPa auf -6,5 GPa zu. Die Zu-

nahme der Eigenspannungen ist auf die Verdichtung der aufwachsenden Schicht aufgrund

des Ionenbeschusses und der Verspannung durch vermehrten Einbau von Argon in die

Schichten zurückzuführen.
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Abbildung 4.24: Eigenspannung der SiCx-Schichten in Abhängigkeit der Substrat-
temperatur und der Substratvorspannung, (a) TS=120–700◦C, P=300 W, pAr=0,2 Pa,
d≈1,5 µm, (b) US=-60–0 V, TS=700◦C, P=300 W, pAr=0,2 Pa; dTS=17 cm, d: Schicht-
dicke.
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Abbildung 4.25: Dichte der SiCx-Schichten in Abhängigkeit der Substrattemperatur
und der Substratvorspannung, (a) TS=120–700◦C, P=300 W, pAr=0,2 Pa, (b) US=
-60–0 V, P=300 W, pAr=0,2 Pa, TS=700◦C; dTS=17 cm.

Dichte

Abbildung 4.25 zeigt den Verlauf der Dichte mit zunehmender Substrattemperatur TS und

Substratvorspannung US. Die Substrattemperatur TS zeigte keinen wesentlichen Effekt

auf die Dichte der SiC-Schichten. Dagegen nahm die Dichte mit steigender Substratvor-

spannung US bis zu einem Wert US=-40 V zu und war für höhere Substratvorspannung US

rückläufig und ging bis auf einen Wert von 2,7 g/cm3 (US=-60 V) zurück. Ursache ist der

bekannte Effekt, dass mit steigender Substratvorspannung US erst durch Ionenbeschuss

eine Verdichtung des Materials stattfindet und ab einer bestimmten Substratvorspannung

das Gefüge poröser wird und somit die Dichte wieder zurückgeht. Ein weiterer Grund ist

die in den chemischen Analysen gezeigte Zunahme des Kohlenstoffgehalts in den Schich-

ten, der die Dichte (ρa−C=2,25 g/cm3) erheblich senkt. Die Dichte der SiCx-Schichten

liegt somit im Bereich des kristallinen Kompaktmaterials, dessen theoretische Dichte bei

ρ=3,2 g/cm3 liegt.

4.1.2.4 Schichtverhalten

Verhalten unter tribologischer Beanspruchung

In Abbildung 4.26 ist der über eine Strecke von 1 km überglittenen Weges gemessene Reib-

wert µ, der bei unterschiedlicher Substrattemperatur TS abgeschiedenen SiC-Schichten

gegenüber 100Cr6 als Gegenkörper für eine Last FN von 10 N aufgetragen. Die Raum-

temperatur RT und die relative Luftfeuchtigkeit rF sind in Tab. 4.4 angegeben. Die stark

schwankende Luftfeuchtigkeit erschwert die Interpretation der Ergebnisse. Diese Untersu-

chungen können aus diesem Grund nur einen Richtwert für das tribologische Verhalten

der untersuchten Schichten liefern, da die Luftfeuchtigkeit das tribologische Verhalten be-

einflussen kann.
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Abbildung 4.26: Reibwert, Schicht- und Kugelverschleiß der SiC-Schichten in
Abhängigkeit der Substrattemperatur, TS=120–700◦C, pAr=0,2 Pa, P=300 W,
dTS=17 cm.

Mit zunehmender Substrattemperatur TS stieg der Reibwert von µ=0,56 bei TS=120◦C

auf µ=0,65 bei TS=350◦C. Wurde die Substrattemperatur TS weiter erhöht, so sank der

Reibwert auf µ=0,5 bei TS=525◦, wobei der Reibwert bei TS=700◦C wieder etwas höher

lag. Somit wies die SiC-Schicht mit der höchsten Vickers-Härte auch gleichzeitig den

höchsten Reibwert µ auf.

SiCx-Schichten, die bei einer Substratvorspannung von US>-40 V abgeschieden wurden,

hafteten nicht dauerhaft auf den Hartmetallsubstraten, so dass eine tribologische Un-

tersuchung an diesen Schichten nicht möglich war. Der Reibwert µ und das Verhalten

unter tribologischer Beanspruchung der Schichten für US≤-40 V (TS=700◦C, pAr=0,2 Pa,

rel. Luftfeuchtigkeit Raumtemperatur

Substrattemperatur

120◦C 51% 21◦C

350◦C 31% 21◦C

525◦C 42% 21◦C

700◦C 43% 21◦C

Substratvorspannung

10 V 47% 21◦C

20 V 33% 21◦C

30 V 49% 21◦C

40 V 47% 21◦C

Tabelle 4.4: Relative Luftfeuchtigkeit und Raumtemperatur während der tribologischen
Untersuchungen an den SiCx-Schichten.
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Abbildung 4.27: Reibwert, Schicht- und Kugelverschleiß der SiCx-Schichten
in Abhängigkeit der Substratvorspannung, US=-60–0 V, pAr=0,2 Pa, TS=700◦C,
P=300 W, dTS=17 cm.
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Abbildung 4.28: Mittenrauwert der SiCx-Schichten, (a) TS=120–700◦C, pAr=0,2 Pa,
P=300 W, (b) US=-60–0 V, TS=700◦C, pAr=0,2 Pa; dTS=17cm.

P=300 W) sind in Abbildung 4.27 dargestellt. Es konnte mit zunehmender Substratvor-

spannung bis US=-40 V ein Anstieg sowohl des Schichtverschleißes als auch des Verschlei-

ßes an 100Cr6 als Gegenkörper beobachtet werden. Gleichzeitig war ein geringfügiger

Anstieg des Reibwertes zu finden.

Der arithmetische Mittenrauwert der SiCx-Schichten ist in Abb. 4.28 dargestellt. Er stieg

mit der Substrattemperatur TS. Die höhere Energie der Ionen bei Anlegen einer Substrat-

vorspannung US verminderte zunächst die Oberflächenrauheit. Eine zu hohe Substratvor-

spannung US verursachte wiederum eine starke Zunahme des arithmetischen Mittenrau-

wertes Ra.
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Abbildung 4.29: Kritische Last des Versagens der SiCx-Schichten, (a) TS=120–
700◦C, P=300 W, pAr=0,2 Pa, d≈1,5 µm, (b) US=-60–0 V, TS=700◦C, P=300 W,
pAr=0,2 Pa; dTS=17 cm, d: Schichtdicke.

Verhalten des Schicht-Substratverbundes

Die Substrattemperatur TS zeigte einen signifikanten Einfluss auf die im Ritztest ermit-

telte kritische Last des Versagens der SiC-Schichten. SiC-Schichten, die bei Substrattem-

peraturen TS<700◦C abgeschieden wurden, zeigten eine geringe im Ritztest ermittelte

kritische Last des Versagens von unter 10 N. Die im Ritztest ermittelte kritische Last

des Versagens konnte durch eine Erhöhung der Substrattemperatur auf TS=700◦C auf

30 N erhöht werden. SiC-Schichten bei verschiedenen Substrattemperaturen TS zeigten

überwiegend Grenzflächenversagen (adhäsives Versagen), d.h. die Festigkeit der Schicht

war höher als die Festigkeit an der Bindungen an der Grenzfläche Schicht-Substrat (s.

Abb. 4.30). Erkennbar war diese Versagensform an den flächigen Abplatzungen entlang

der Ritzspur. Die Substratvorspannung US wirkte sich negativ auf die kritische Last des

Versagens aus, so dass die bei Substratvorspannungen von US≥-50 V abgeschiedenen SiCx-

Schichten nicht dauerhaft auf den Substraten hafteten. Dieser Effekt lässt sich durch die

wachsende Eigenspannung erklären. Bei US=-60 V lösten sich die SiCx-Schichten unmit-

telbar nach der Beschichtung von den Hartmetallsubstraten, so dass eine Bestimmung

der kritischen Last des Versagens nicht möglich war. Die Betrachtung der Schicht unter

dem Lichtmikroskop zeigte die vollständige Delamination der Schicht von dem Hartme-

tallsubstrat. Die Schicht lag in einzelnen Schuppen, die durch die Eigenspannung in sich

gekrümmt waren, auf der Substratoberfläche. Zusätzlich konnte eine partielle Delamina-

tion auf den Siliziumsubstraten festgestellt werden; dabei trat das Versagen nicht an der

Grenzfläche zwischen Substrat und Schicht auf, sondern im Silizium. Das Silizium wurde

entlang der senkrecht aufeinanderstehenden (001)- und (010)-Gitterebenen zerstört. Das

bedeutet, dass die Schichthaftung die Scherfestigkeit des Siliziumeinkristalls überstieg und

die Schicht sich aufgrund der hohen Eigenspannung vom Hartmetall löste.
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Abbildung 4.30: Lichtmikroskopische Aufnahmen des Grenzflächenversagens der
SiCx-Schichten, (a) TS=120◦C, (b) TS=325◦C, (c) TS=525◦C, (d) TS=700◦C, (e) US=
-10 V, (f) US=-20 V, (g) US=-30 V, (h) US=-40 V, pAr=0,2 Pa, P=300 W, TS=700◦C;
dTS=17 cm.
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4.1.3 Borcarbid-Einlagenschichten

Die B4−xC-Schichten wurden bei unterschiedlichen Substrattemperaturen TS=120-700◦C

nicht-reaktiv bei einem Argon-Gasdruck pAr=0,2 Pa (48 sccm) und einer Targetleistung

von P=300 W abgeschieden.

4.1.3.1 Aufwachsrate

Die Aufwachsrate der B4−xC-Schichten in Abhängigkeit der Substrattemperatur TS ist in

Abb. 4.31 dargestellt. Die Aufwachsrate nahm bei einer Substrattemperatur von TS=120◦C
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Abbildung 4.31: Aufwachsrate der B4−xC-Schichten in Abhängigkeit der Substrattem-
peratur (TS=120–700◦C, P=300 W, pAr=0,2 Pa, dTS=17 cm).

von 2,6 nm/min bei TS=350◦C um ca. 30% auf 1,8 nm/min ab. Bei weiter steigenden Sub-

strattemperaturen stieg die Aufwachsrate zunächst wieder geringfügig auf 2,1 nm/min an

und fiel anschließend bei einer Substrattemperatur von TS=700◦C auf rund 2 nm/min ab.

4.1.3.2 Schichtkonstitution

Augerelektronenspektroskopie

Die chemische Zusammensetzung der B4−xC-Schichten änderte sich mit der Substrattem-

peratur TS. Abbildung 4.32 zeigt das Verhältnis der atomaren Konzentration B/C im

oberen Teil und die atomare Sauerstoffkonzentration im unteren Teil des Diagramms bei

unterschiedlichen Substrattemperaturen. Bei niedrigen Substrattemperaturen TS wiesen

die B4−xC-Schichten ein Bor-Defizit auf. Erst ab einer Substrattemperatur TS oberhalb

von 350◦C besaßen die Schichten eine stöchiometrische Zusammensetzung. Auffällig sind

die hohen Stickstoff- und Sauerstoffkonzentrationen ([N]=15–18 at%, [O]=7–12 at%) bei

den bei TS=120◦C und TS=350◦C abgeschiedenen B4−xC-Schichten.
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Abbildung 4.32: Chemische Zusammensetzung der B4−xC-Schichten in Abhängigkeit
der Substrattemperatur, TS=120–700◦C, P=300 W, pAr=0,2 Pa, dTS=17 cm.

Fourier-Transformation-Infrarotspektroskopie

In Abb. 4.33 sind die FTIR-Spektren der bei unterschiedlicher Substrattemperatur TS ab-

geschiedenen B4−xC-Schichten dargestellt. Die einzelnen Spektren sind zur besseren Dar-

stellung vertikal gegeneinander verschoben. Es wurden zwei Absorptionsbanden in den

FTIR-Spektren gefunden, die sich bei einer Wellenzahl von 1080 cm−1 und 1280 cm−1

befanden. Die charakteristische Absorptionsbande des B4−xC liegt bei 1280 cm−1 [26, 64].

Pascual et al. [129] geben allerdings diese Absorptionsbande als charakteristisch für koh-

lenstoffreiches Borcarbid an, was sich mit den hier gefundenen Ergebnissen teilweise deck-

te. Die bei Substrattemperaturen von TS=120–350◦C abgeschiedenen B4−xC-Schichten

zeigten einen Kohlenstoffüberschuss, die bei einer Substrattemperatur TS=700◦C jedoch

nicht, obwohl sie bei der gleichen Wellenzahl eine Absorptionsbande besaßen. Die Ab-

sorptionsbande bei 1280 cm−1 verschob sich zudem mit höherer Substrattemperatur TS zu
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Abbildung 4.33: FTIR-Spektren der B4−xC-Schichten in Abhängigkeit der Substrat-
temperatur, (a) TS=120–700◦C, (b) gaußförmige Entfaltung der Absorptionsbanden für
TS=120◦C und TS=525◦C, P=300 W, pAr=0,2 Pa, dTS=17 cm.
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höheren Frequenzen. Diese Frequenzverschiebung wird in der Literatur mit einer Abnahme

der Borkonzentration gedeutet [99]. Bei den hier untersuchten Schichten wurde allerdings

das Gegenteil beobachtet. Es wird vermutet, dass die Absorptionsbande bei TS=525◦C

durch die höhere Kohlenstoffkonzentration bei einer zu geringen Substrattemperatur TS

entstand, so dass ein Teil des Kohlenstoffs als Verunreinigung und nicht als Teil des Bor-

carbidgitters vorlag [150]. Mit steigender Substrattemperatur konnte der überschüssige

Kohlenstoff aufgrund seiner höheren Energie leichter in das Borgitter eingebaut werden,

und es wurde die dominierende Absorptionsbande des Borcarbids gefunden.

Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen

In Abb. 4.34 sind exemplarisch die Aufnahmen des Beugungs- und des Dunkelfeld-Modes

der bei einer Substratemperatur TS=700◦C abgeschiedenen B4C-Schicht abgebildet. Die

Untersuchungen mit dem Transmissionselektronenmikroskop zeigten deutlich, dass die

B4−xC-Schichten amorph waren. Selbst die Beugungsringe der bei der maximalen Sub-

strattemperatur TS=700◦C abgeschiedenen B4−xC-Schicht (Abb. 4.34a) erschienen breit

und diffus. Auch die Dunkelfeld-Aufnahmen ergaben keinen Hinweis auf kristalline Struk-

turen in der betrachteten B4−xC-Schicht.

2000 nm

Abbildung 4.34: Elektronenbeugungsbild (a) und Dunkelfeldbild (b) einer B4−xC-
Schicht (pAr=0.2 Pa, P=300 W, TS=700◦C).
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Abbildung 4.35: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des Bruchgefüges
der B4−xC-Schichten in Abhängigkeit der Substrattemperatur TS, (a) TS=120◦C,
pAr=0,2 Pa, P=300 W, (b) TS=700◦C, pAr=0,2 Pa, P=300 W; dTS=17 cm.

Rasterelektronenmikroskopie

Die rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen in Abb. 4.35 der Bruchfläche der bei

Substrattemperaturen TS=120◦C und TS=700◦C abgeschiedenen B4−xC-Schichten zeigen

ein dichtes Gefüge. Die Bruchfläche der bei TS=120◦C abgeschiedenen B4−xC-Schicht ist

unregelmäßig und und die Oberfläche ist rau. Im Gegensatz hierzu zeigt Abb. 4.35b eine

sowohl glatte Schichtoberfläche als auch Bruchfläche der bei TS=700◦C abgeschiedenen

B4−x-Schicht.

4.1.3.3 Schichteigenschaften

Mikrohärte und reduzierter Elastizitätsmodul

Abbildung 4.36 zeigt die Vickers-Härte und den reduzierten Elastizitätsmodul E∗ der

B4−xC-Schichten in Abhängigkeit der Substrattemperatur. Durch die geringe Aufwachs-

rate in Kombination mit einer Beschichtungszeit von zehn Stunden lag die Schichtdicke

der B4−xC-Schichten zwischen 1,56 µm und 1,14 µm, so dass die Eindringtiefe des Inden-

ters bis zu 50% der Schichtdicke betrug. Bei diesen geringen Schichtdicken ist der Einfluss

der Härte des Hartmetallsubstrates (1665 HV0,01) nicht vernachlässigbar.

Die niedrigste Härte wurde bei der ohne externe Heizung abgeschiedenen B4C-Schicht

gemessen und war mit einem Wert von etwa 1200 HV0,01 geringer als die Härte des

Hartmetallsubstrates (1665 HV0,01). Die bei einer Substrattemperatur TS=350◦C abge-

schiedene B4−xC-Schicht zeigte die höchste Vickers-Härte von 2500 HV0,01. Zu höheren

Substrattemperaturen hin nahm die Vickers-Härte bis auf 1970 HV0,01 ab.

Der Verlauf des reduzierten Elastizitätsmoduls E∗ in Abb. 4.36 mit der Substrattempe-

ratur TS entspricht dem der Vickers-Härte. Die Werte des E∗-Moduls bewegten sich in
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Abbildung 4.36: Vickers-Härte und reduzierter Elastizitätsmodul E∗ der B4−xC-
Schichten, TS=120–700◦C, P=300 W, pAr=0.2 Pa, dTS=17 cm, d: Schichtdicke.

einem Bereich von 200 GPa bis 500 GPa. Der gemessene reduzierte Elastizitätsmodul E∗

stimmte demnach mit den in der Literatur angegebenen Werten [52].

Eigenspannung

Die Eigenspannung der B4−xC-Schichten in Abhängigkeit der Substrattemperatur, die

in Abb. 4.37 dargestellt ist, nahm zunächst wie die Vickers-Härte und der reduzierte

Elastizitätsmodul E∗ (vgl. Abb. 4.36) von TS=120◦C auf TS=350◦C von einer geringen

Druckeigenspannung von -0,5 GPa auf -1,8 GPa zu. Eine weitere Erhöhung der Sub-

strattemperatur führte bei TS=700◦C zu einem Abfall der Eigenspannung auf -0,8 GPa.

Damit zeigten die B4−xC-Schichten, die bei TS=350◦C abgeschieden wurden, die höchste

Vickers-Härte, die höchste Druckeigenspannung und die geringste Aufwachsrate.
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Abbildung 4.37: Eigenspannung der B4−xC-Schichten in Abhängigkeit der Substrat-
temperaturen, TS=120◦C, P=300 W, pAr=0,2 Pa, dTS=17 cm, d: Schichtdicke.
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Abbildung 4.38: Dichte der bei unterschiedlichen Substrattemperaturen abgeschiede-
nen B4−xC-Schichten, TS=120–700◦C, P=300 W, pAr=0,2 Pa, dTS=17 cm.

Dichte

Die Dichte der B4−xC-Schichten war abhängig von der Substrattemperatur und zeigte

Änderungen von bis zu 20%. Das dichte Gefüge bei höheren Substrattemperaturen ent-

stand nach dem Zonenmodell in Kap. 2.2.4.2 durch ausreichende Oberflächendiffusion und

Kompensation der Abschattungseffekte. Mit einer Dichte von 2,25 g/cm−3 bis 2,6 g/cm3

lagen die Werte im Bereich des Kompaktmaterials mit einer Dichte von 2,52 g/cm3, wo-

bei die bei TS=525◦C abgeschiedene B4−xC-Schicht die höchste Dichte aufwies und nicht

diejenige mit der höchsten Vickers-Härte.

4.1.3.4 Schichtverhalten

Verhalten unter tribologischer Beanspruchung

Durch die teilweise ungenügende Haftung unter Belastung im Reibversuch der B4−xC-

Schichten auf den Hartmetallsubstraten (siehe Abb. 4.40) und die geringe Schichtdicke

konnten die Verschleißvolumina der Schicht und des Gegenkörpers aus 100Cr6 nicht er-

mittelt werden, da die Schichten sich meist schon nach einigen Übergleitungen lösten oder

am Ende des Versuches bereits vollständig versagt hatten. Aus diesem Grund konnte der

Reibwert µ der B4−xC-Schichten nicht aus der gesamten übergleitet Strecke s ermittelt

werden, sondern nur aus dem Bereich, in dem der Reibwert konstant verlief.

Die arithmetischen Mittenrauwerte und die Reibwerte sind in Abb. 4.39 dargestellt. Die

Reibwerte der B4−xC lagen wie erwartet sehr hoch und wiesen bestenfalls einen geringfügi-

gen Abfall mit steigender Substrattemperatur TS auf. Lediglich der Reibwert der B4−xC-

Schicht mit der höchsten Dichte (TS=525◦C) zeigte mit einem um etwa 25% niedrigeren

Wert eine nennenswerte Änderung. Dieser Wert ist mit einem großen Messfehler behaftet,

da sprunghafte Anstiege im Reibwertverlauf (vgl. Abb. 3.4.1) auftraten.
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Abbildung 4.39: Arithmetischer Mittenrauwert (a) und Reibwert (b) der bei un-
terschiedlichen Substrattemperaturen abgeschiedenen B4−xC-Schichten, TS=120–700◦C,
P=300 W, pAr=0,2 Pa, dTS=17 cm.
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Abbildung 4.40: Kritische Last des Versagens der bei unterschiedlichen Substrat-
temperatur abgeschiedenen B4−xC-Schichten, TS=120–700◦C, P=300 W, pAr=0,2 Pa,
dTS=17 cm, d: Schichtdicke.

Verhalten des Schicht-Substratverbundes

Abbildung 4.40 stellt die kritische Last des Versagens im Bereich des untersuchten Sub-

strattemperaturbereichs (TS=120–700◦C) dar. Die kritische Last des Versagens lag bei

15–35 N und nahm mit steigender Substrattemperatur deutlich ab. Nur die bei TS=120◦C

und TS=700◦C abgeschiedenen B4−x-Schichten besaßen eine für eine mögliche Anwendung

akzeptable Haftfestigkeit auf den Hartmetall-Substraten. Abbildung 4.41 zeigt lichtmi-

kroskopische Aufnahmen der Ritzspuren der B4−xC-Schichten. Die Versagensform der bei

Substrattemperaturen von TS=120◦C bis TS=350◦C abgeschiedenen B4−xC-Schichten war

adhäsiv mit flächigen Abplatzungen entlang der Ritzspur, die bei höheren Substrattem-

peraturen TS≥525◦C abgeschiedenen zeigten eine zunehmend kohäsive Versagensform.
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Abbildung 4.41: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Ritzspur der bei unter-
schiedlichen Substrattemperaturen abgeschiedenen B4−xC-Schichten (TS=120–700◦C,
pAr=0,2 Pa, P=300 W), dTS=17 cm.
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4.2 Viellagenschichten: Einfluss der Lagenzahl auf

Konstitution und Eigenschaften

4.2.1 Si3N4/SiC-Viellagenschichten

Bei der Abscheidung der Viellagenschichten wurde berücksichtigt, dass die durch den

Ritztest ermittelte kritische Last des Versagens der Si3N4- und SiC-Einzellagen unter-

schiedlich ausfällt (vgl. Abb. 4.14 bzw. 4.29). Aufgrund der besseren Haftung des Si3N4

auf dem Hartmetall wurde das Viellagensystem mit der Si3N4-Schicht als erste Kompo-

nente gestartet.

Die Anzahl der Einzellagen wurde von 2 bis 600 variiert, dabei wurde die Gesamtschicht-

dicke der Viellagenschicht konstant auf d=2,1 µm gehalten. Das relative Schichtdicken-

verhältnis betrug lSi3N4/Λ=0,5 (d.h. lSi3N4=lSiC). Eine genauere Beschreibung zur Herstel-

lung der Viellagenschichten ist in Kapitel 3.1.3 zu finden.

4.2.1.1 Schichtkonstitution

Augerelektronenspektroskopie

Abbildung 4.42 zeigt einen Ausschnitt eines mit AES aufgenommenen Konzentrationstie-

fenprofils der chemischen Zusammensetzung der Si3N4/SiC-Viellagenschicht mit 30 Ein-

zellagen bzw. einer Modulationslänge von 140 nm.

Das Konzentrationstiefenprofil zeigte eine scharfe Übergangszone von einer zur anderen

Einzellage. Zusätzlich ist in dem Konzentrationstiefenprofil die Stöchiometrie der Si3N4-

und SiC-Einzellagen ([Si]:[C]=1:1 und [Si]:[N]=3:4]) gut zu erkennen und die Sauerstoff-

kontamination beträgt etwa 3 at%. Die Sauerstoffverunreinigungen sind in den Si3N4-
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Abbildung 4.42: Konzentrationstiefenprofil der chemischen Zusammensetzung der
Si3N4/SiC-Viellagenschicht mit 30 Einzellagen, Λ=140 nm (dges=2,1 µm, P=300 W
bzw. 10 W, pAr/N2

=0,14 Pa bzw. pAr=0,2 Pa, TS=700◦C, dTS=17 cm).
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Abbildung 4.43: Konzentrationstiefenprofil der chemischen Zusammensetzung
der wärmebehandelten Si3N4/SiC-Viellagenschicht, TA=700◦C, t=10 h (Λ=7 nm,
dges=84 nm, P=300 W bzw. 10 W, pAr/N2

=0,14 Pa bzw. pAr=0,2 Pa, TS=700◦C,
dTS=17 cm).

Einzellagen ([O]Si3N4=4 at%) etwas höher als in den SiC-Einzellagen ([O]SiC=2–3 at%).

In Abb. 4.42 ist rechts oben noch eine Sekundärelektronenaufnahme des Sputtergrabens

zur Aufnahme des Konzentrationstiefenprofils gezeigt, in der die Einzellagen gut sichtbar

sind.

Bei einem Tiefenprofil werden allerdings nur die ersten 10 Lagen und deren Übergänge

untersucht. Durch die langen Beschichtungszeiten von 10 Stunden und die hohe Sub-

strattemperatur TS könnte sich die Qualität der Übergänge der substratnahen Lagen

thermodynamisch durch Diffusion vermindern. Zur Untersuchung des Diffusionsverhal-

tens in diesen Grenzflächen wurden dünne Viellagenschichten mit zwölf Einzellagen und

einer Modulationslänge von Λ=7 nm abgeschieden, die nach der Abscheidung weitere zehn

Stunden auf der Substrattemperatur von TS=700◦C gehalten wurden. Das Tiefenprofil ei-

ner solchen Viellagenschicht ist in Abb. 4.43 dargestellt. Mit dieser Untersuchung sollten

die Bedingungen für die untersten Lagen nachgestellt werden. In den untersten Lagen

konnte keine signifikante Verbreiterung der Durchmischungszone gemessen werden.

Fourier-Transformations-Infrarotspektroskopie

Abbildung 4.44 zeigt drei FTIR-Spektren einer Si3N4/SiC Viellagenschicht mit einer Mo-

dulationslänge Λ=84 nm, Λ=21 nm und Λ=11,67 nm. Durch die Überlappung der eng

beieinander liegenden Absorptionsbanden des Si3N4 und des SiC waren diese in den FTIR-

Spektren der Si3N4/SiC-Viellagenschichten nur schwer voneinander zu trennen. Die cha-

rakteristische Si-N-Absorptionsbande bei einer Wellenzahl von ν ≈490 cm−1 war vor allem

bei kleineren Modulationslängen gut zu sehen. Durch den exponentiellen Abfall der trans-

mittierten Intensität der Infrarot-Strahlung beim Durchgang durch die Probe (Lambert-

Beersches Gesetz, vgl. Gleichung (3.8)) konnte bezogen auf die Anfangsintensität I0 in
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Abbildung 4.44: FTIR-Spektren der Si3N4/SiC-Viellagenschichten, (a) Λ=2100 nm,
Λ=14 nm, Λ=7 nm, (b) FTIR-Spektrum für Λ=14 nm mit zugehöriger Entfaltung
der gaußförmigen Absorptionsbanden für Si3N4 (νSi3N4=490 cm−1, νSi3N4=896 cm−1)
und SiC (νSiC=740 cm−1) (dges=2,1 µm, P=300 W bzw. 10 W, pAr/N2

=0,14 Pa bzw.
pAr=0,2 Pa, TS=700◦C, dTS=17 cm).

der obersten Lage mehr absorbiert werden als in der nachfolgenden, die Absorption in

dieser Lage erschien dadurch geringer. In den FTIR-Spektren mit einer großen Modula-

tionslänge war die Absorption der zweiten Lage verschwindend klein. Mit abnehmender

Modulationslänge wuchs die Absorptionsbande des Si3N4 immer weiter aus dem Unter-

grundspektrum heraus, was sich durch eine Verschiebung des Schwerpunktes bzw. eine

Verbreiterung des Absorptionssignals bemerkbar machte.

Abbildung 4.44b zeigt die auftretenden Absorptionsbanden und die Entfaltung durch die

den einzelnen Bindungsarten zugeordneten gaußförmigen Absorptionsbanden.

Röntgenreflektivität

Die Röntgenreflektivität (XRR) ist ein schnelles, nicht-destruktives Testverfahren, das In-

formationen über die Modulationslänge, die periodische Änderung der chemischen Zusam-

mensetzung, die Schichtdicke der einzelnen Lagen und die Grenzflächenrauheit genauso

wie die Korngröße und Fehlerdichte innerhalb der Viellagenschicht liefert.

In Abb. 4.45a sind die XRR-Spektren für drei verschiedene Modulationslängen (Λ=14 nm,

11,67 nm und 7 nm) dargestellt. Durch Auftragen des Quadrates der Ordnung n2 über

sin2Θ ergeben sich Geraden, aus denen die Modulationslängen Λ für die verschiedenen

Einzellagenzahlen ermittelt werden können. Die Gleichung zur Berechnung der Modula-

tionslänge ist in Gleichung (4.4) gegeben [45].

sin2Θ =
n2

Bλ2
Cu−Kα

4Λ2
(δ2 − 1) (4.4)
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mit Λ = Modulationslänge in nm

Θ = Goniometerwinkel in ◦

λCu−Kα = Wellenlänge der Röntgenstrahlung (λCu−Kα=0,154 nm)

δ = Korrektur des gemittelten Brechungsindex

nB = Brechungsindex

Die Berechnungen der Modulationslängen diente zur Kontrolle der Stabilität des Beschich-

tungsprozesses und ergaben eine gute Übereinstimmung mit den erwarteten Werten. Die

berechneten Einzellagendicken fiel etwas geringer aus, da die untersuchten Proben auf

einer von den Magnetrons weiter entfernten Position (S3) lagen (vgl. Abb. 3.3). Die ange-

gebene Modulationslänge Λ=14 nm bezieht sich nur auf die vordersten Positionen (H1 und

S1). Anzahl und Intensität der XRR-Maxima deuteten auf einen stabilen Beschichtungs-

prozess hin. Die geringe Intensität der geradzahligen Intensitätsmaxima belegten die sym-

metrischen Einzellagendicken, die aufgrund destruktiver Interferenz zur Abschwächung

der geradzahligen Ordnungen führten. Abbildung 4.45 zeigt das XRR-Spektrum für die

Viellagenschicht der Modulationslänge Λ=14 nm und zwei simulierte XRR-Spektren für

zwei verschiedene Rauheitswerte. Die Breite der Übergangszone kann über den Vergleich

mit der Anzahl der Ordnungen und deren Intensität zu 0,5 nm bestimmt werden. Die

XRR-Spektren in Abb. 4.45 weisen im Vergleich zu anderen Viellagensystemen (vgl. dazu

Abb. 4.57 in Kap. 4.2.2.1 und 4.69 in Kap. 4.2.3.1) eine geringe Anzahl an Intensitätsma-

xima auf.
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Abbildung 4.45: Röntgenreflektivitätsspektren der Si3N4/SiC-Viellagenschichten (a)
für verschiedene Modulationslängen, (b) Λ=14 nm und simulierte XRR-Kurven, berech-
net: lSi3N4=6 nm, lSiC=6,1 nm (dges=2,1 µm, P=300 W bzw. 10 W, pAr/N2

=0,14 Pa
bzw. pAr=0,2 Pa, TS=700◦C, dTS=17 cm).
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=11,67 nmΛ

Abbildung 4.46: Ausschnitt aus einer Hellfeld-Aufnahme der Si3N4/SiC-
Viellagenschicht mit 360 Einzellagen und einer Modulationslänge Λ=11,67 nm,
(links) bei einer 60.000-fachen Vergrößerung und (rechts) bei einer 430.000-fachen
Vergrößerung.

Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen

Abbildung 4.46(links) zeigt einen Ausschnitt einer mit dem Transmissionselektronenmi-

kroskop aufgenommen Hellfeld-Aufnahme der Si3N4/SiC-Viellagenschicht der höchsten

Vickers-Härte (360 Einzellagen mit einer Modulationslänge von Λ=11,67 nm). Der Aus-

schnitt der Hellfeld-Aufnahme (Abb. 4.46(links)) zeigt wohldefinierte Lagen. Bei den

dunklen Bereichen handelt es sich um die Si3N4-Schichten, bei den heller erscheinenden

um die SiC-Schichten. Im unteren Bereich des Bildes ist ein Teil des Siliziumsubstrates

sichtbar. Rechts ist ein Ausschnitt einer Hellfeld-Aufnahme, die bei einer 430.000-fachen

Vergrößerung aufgenommen wurde, gezeigt. Hochaufgelöst sind die einzelnen Lagen der

amorphen Viellagenschicht durch den schlechten Kontrast aufgrund der geringen Massen-

differenz zwischen Si-N und Si-C nicht mehr zu erkennen. Die Position der Grenzflächen

ist durch eingezogene Linien angedeutet. Im unteren Teil sind die Netzebenen des einkri-

stallinen (100)-Siliziumsubstrates sichtbar.

Rasterelektronenmikroskopie

Abbildung 4.47 zeigt die unter 60◦ aufgenommene rasterelektronenmikroskopische Auf-

nahme einer Bruchfläche der Si3N4/SiC-Viellagenschicht mit 30 Einzellagen (Λ=140 nm),

in der die unterschiedlichen Lagen erkennbar sind. Die Schicht besaß wie die Einzellagen

Morphologie hoher Dichte und wies eine glatte Oberfläche auf. Die Rissausbreitung, die

häufig bei kristallinen Viellagenschichten entlang der Lagengrenzen auftritt, ist in der

rasterelektronenmikroskopischen Aufnahme der amorphen Si3N4/SiC-Viellagenschicht in
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Rissablenkung

Abbildung 4.47: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme des Bruchgefüges ei-
ner Si3N4/SiC-Viellagenschicht mit 30 Einzellagen und einer Modulationslänge von
Λ=140 nm.

Abb. 4.47 anhand der Helligkeitsunterschiede zu erkennen. Diese Helligkeitsunterschiede

sind nicht auf den Materialkontrast zurückzuführen, da sich die Ordnungszahlen der alter-

nierenden Elemente nicht ausreichend unterscheiden, um als Kontrast sichtbar zu werden.

Im unteren Teil der Abbildung ist das Hartmetallsubstrat zu sehen.

4.2.1.2 Schichteigenschaften

Mikrohärte und Elastizitätsmodul

Die Betrachtung der Vickers-Härte der Si3N4/SiC-Viellagenschichten hinsichtlich der An-

zahl der Einzellagen ergab eine Abhängigkeit der Härte von der Modulationslänge. Die

Modulationslänge ist definiert als die Dicke der Doppellage bestehend aus einer Si3N3-

Einzellage und einer SiC-Einzellage. Die Abhängigkeit wird in Abb. 4.48 veranschaulicht.

Zunächst ist in Abb. 4.48 zu beobachten, dass mit abnehmender Modulationslänge die

Vickers-Härte linear mit einer Steigung von 0,7 HV0,01/nm in logarithmischer Darstel-

lung der Modulationslänge ansteigt. In einem schmalen Bereich der Modulationslänge

von 10–22 nm ist ein Härteanstieg zu erkennen. Die Vickers-Härte nahm hier um 10% von

Λ=14 nm auf Λ=12,3 nm zu und erreichte bei λ=11,67 nm einen Wert von 3700 HV0,01.

Dies entspricht einer Härteerhöhung gegenüber dem Mittelwert nach der Mischungsregel

(engl.: ,,rule of mixture”) der beiden Einzellagen von 30%. Der Mittelwert, der unabhängig

von der Modulationslänge zu erwarten wäre, kann aus den Vickers-Härten der Einzella-

gen (Si3N4: 3240 HV0,01, SiC: 2400 HV0,01 ⇒ 2820 HV0,01) berechnet werden. Es zeigte

sich, dass alle Härtewerte oberhalb des Mittelwertes lagen.

Der E∗-Modul der Si3N4-Viellagenschichten in Abhängigkeit der Modulationslänge ist in

Abb. 4.49 gezeigt und lag zwischen 380 GPa und 410 GPa. Der E∗-Modul der Si3N4/SiC-

Viellagenschichten liegt somit oberhalb des E∗-Moduls der Einzellagen. Im Gegensatz zur
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Abbildung 4.48: Vickers-Härte der Si3N4/SiC-Viellagenschichten in Abhängigkeit
der Modulationslänge bei konstanter Gesamtschichtdicke (dges=2,1 µm, P=300 W bzw.
10 W, pAr/N2

=0,14 Pa bzw. pAr=0,2 Pa, TS=700◦C, dTS=17 cm).
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Abbildung 4.49: E∗-Modul der Si3N4/SiC-Viellagenschichten in Abhängigkeit der
Modulationslänge Λ bei konstanter Gesamtschichtdicke (dges=2,1 µm, P=300 W bzw.
10 W, pAr/N2

=0,14 Pa bzw. pAr=0,2 Pa, TS=700◦C, dTS=17 cm).

Vickers-Härte, die ebenfalls linear anstieg, wiest der E∗-Modul keinen Sprung bei geringer

Modulationslänge auf.

Eigenspannungen

In Abb. 4.50 sind die Eigenspannungswerte der Viellagenschichten in Abhängigkeit der

Modulationslänge Λ dargestellt.

Die Eigenspannung der Viellagenschichten war im wesentlichen unabhängig von der Mo-

dulationsperiode. Mit Eigenspannungswerten zwischen -2,1 GPa und -2,45 GPa lag die

Eigenspannung im Viellagenverbund unter dem Mittelwert der Einzellagenschichten. Sie

betrug für die Si3N4-Komponente σSi3N4=-3,2 GPa und für SiC σSiC=-1,7 GPa. Die be-
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Abbildung 4.50: Eigenspannung der Si3N4/SiC-Viellagenschichten in Abhängigkeit
der Modulationslänge Λ bei konstanter Gesamtschichtdicke (dges=2,1 µm, P=300 W
bzw. 10 W, pAr/N2

=0,14 Pa bzw. pAr=0,2 Pa, TS=700◦C, dTS=17 cm).

rechnete Eigenspannung nach

σSi3N4/SiC =
1

N

N∑
j=1

σj (4.5)

mit σSi3N4/SiC = Eigenspannung der Si3N4/SiC-Viellagenschichten in GPa

σj = Eigenspannung der Einzellage der j-ten Komponente im

Viellagenverbund in GPa

N = Anzahl der Einzellagen

würde einen Wert von -2.45 GPa ergeben, da hier die Schichtdickenverhältnisse der beiden

Komponenten gleich waren. Durch die Kombination der beiden Stoffe in einem Viellagen-

verbund konnte die Eigenspannung somit auf einen akzeptablen Wert gesenkt werden.

Diese einfache Betrachtung der aus den Eigenspannungen der Einzellagen resultierenden

Eigenspannung eines Viellagensystems würde aber nur dann einen korrekten Wert er-

geben, wenn sich die Einzellagen an den Grenzflächen nicht beeinflussen würden. Dass

dies entspricht jedoch nicht der Realität In Kapitel 5.2.2.1 wird versucht, die Prozesse

in den Grenzbereichen der Einzellagen und den Einfluss auf die gemessenen Werte des

Viellagensystems zu veranschaulichen.

4.2.1.3 Schichtverhalten

Verhalten unter tribologischer Beanspruchung

Eine wichtige Eigenschaft einer Schicht ist die Beschaffenheit ihrer Oberfläche, sie be-

einflusst vor allem das tribologische Verhalten der Schicht und damit ihren Verschleiß-

widerstand. Abbildung 4.52a zeigt die Abhängigkeit des arithmetischen Mittenrauwertes
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Abbildung 4.51: Schicht- und Kugelverschleiß der Si3N4/SiC-Viellagenschichten in
Abhängigkeit der Modulationslänge Λ bei konstanter Gesamtschichtdicke (dges=2,1 µm,
P=300 W bzw. 10 W, pAr/N2

=0,14 Pa bzw. pAr=0,2 Pa, TS=700◦C, dTS=17 cm).

der Si3N4/SiC-Viellagenschicht in Abhängigkeit der Modulationslänge. Der arithmetische

Mittenrauwert der Si3N4/SiC-Viellagenschichten änderte sich mit abnehmender Modula-

tionslänge und war im Bereich des gemessenen Härtemaximums höher als für Modulati-

onslängen Λ >20 nm und Λ <10 nm.

Abbildung 4.52 stellt den Reibwert der Si3N4/SiC-Viellagenschichten in Abhängigkeit der

Modulationslänge dar. Die Reibwerte der Si3N4- und SiC-Einzellagen sowie der arith-

metische Mittelwert sind zum Vergleich nochmals angegeben: µSi3N4=0,715, µSiC=0,566

⇒ µSi3N4/SiC=0,640. Der Reibwert zeigte die gleiche Abhängigkeit von der Modulati-

onslänge Λ wie der arithmetische Mittenrauwert und die Vickers-Härte, so dass ein Anstieg

des Reibwertes zu kleineren Modulationslängen hin zu beobachten war. Für Modulati-

onslängen Λ kleiner als 10 nm nahm der Reibwert wieder ab.

Insgesamt lässt sich sagen, dass die Reibwerte durch Kombination in einem Viellagenver-

bund gesenkt werden konnten.

In Abb. 4.51 ist der Schichtverschleiß und das Verschleißvolumen des Gegenkörpers dar-

gestellt. Der Schichtverschleiß der Si3N4/SiC-Viellagenschichten stieg zu geringeren Mo-

dulationslängen Λ hin an und bildete ein Maximum im Bereich der Modulationslänge von

Λ=11,67–14 nm. Damit war der Schichtverschleiß bei der Modulationslänge Λ mit der

höchsten Vickers-Härte am größten. Dagegen besaß der Gegenkörper bei der Si3N4/SiC-

Viellagenschicht mit der geringsten Vickers-Härte den höchsten Verschleiß, und gleichzei-

tig wurde hier der geringste Schichtverschleiß gemessen. Für kleinere Modulationslängen

Λ zeigte der Verschleiß des Gegenkörpers WKugel einen Anstieg zu geringeren Modulati-

onslängen Λ.
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Abbildung 4.52: Mittenrauwert und Reibwert der Si3N4/SiC-Viellagenschichten in
Abhängigkeit der Modulationslänge Λ bei konstanter Gesamtschichtdicke (dges=2,1 µm,
P=300 W bzw. 10 W, pAr/N2

=0,14 Pa bzw. pAr=0,2 Pa, TS=700◦C, dTS=17 cm).

Verhalten des Schicht-Substratverbundes

In Abb. 4.53 ist die im Ritztest ermittelte kritische Last Lc des Versagens gegen die Mo-

dulationslänge Λ aufgetragen. Die kritische Last des Versagens war bei großen Werten der

Modulationslänge Λ konstant. Erst unterhalb von Λ=14 nm stieg die kritische Last des

Versagens allmählich bis auf den doppelten Wert an. Die im Ritztest ermittelte kritische

Last des Versagens der Viellagenschichten zeigte deutlich geringere Werte als die Si3N4-

Einzellage mit einem Wert von 40–50 N (vgl. Abb. 4.14).

Abbildung 4.54 zeigt die lichtmikroskopischen Aufnahmen der Ritzspuren für zwei ver-

schiedene Modulationslängen Λ=420 nm (Abb. 4.54a) und Λ=10,5 nm (Abb. 4.54b) bei ei-

ner 500-fachen Vergrößerung. Die lichtmikroskopischen Aufnahmen zeigen, dass bei höher-
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Abbildung 4.53: Die kritische Last des Versagens der Si3N4/SiC-Viellagenschichten
in Abhängigkeit der Modulationslänge Λ bei konstanter Gesamtschichtdicke
(dges=2,1 µm, P=300 W bzw. 10 W, pAr/N2

=0,14 Pa bzw. pAr=0,2 Pa, TS=700◦C,
dTS=17 cm).
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Abbildung 4.54: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Ritzspur der Si3N4/SiC-
Viellagenschichten unterschiedlicher Modulationslängen Λ bei konstanter Gesamt-
schichtdicke (a) Λ=420 nm, (b) Λ=10,5 nm (dges=2,1 µm, P=300 W bzw. 10 W,
pAr/N2

=0,14 Pa bzw. pAr=0,2 Pa, TS=700◦C, dTS=17 cm).

en Modulationslängen Λ die Si3N4/SiC-Viellagenschichten adhäsiv versagten, die bei klei-

neren Modulationslängen Λ dagegen kohäsives Versagen aufwiesen.

4.2.2 Si3N4/B4C-Viellagenschichten

4.2.2.1 Schichtkonstitution

Die Si3N4/B4C-Viellagenschichten wurden mit der Si3N4-Einzellage beginnend mit einer

konstanten Gesamtschichtdicke d=1,6 µm und einem relativen Schichtdickenverhältnis

von lSi3N4/lB4C=2 abgeschieden, während die Anzahl der Einzellagen von 2 bis 600 variiert

wurde.

Augerelektronenspektroskopie

Das Konzentrationstiefenprofil der chemischen Zusammensetzung einer Si3N4/B4C-Viel-

lagenschicht mit 30 Einzellagen ist in Abb. 4.55 zu sehen. Aus der Abbildung ist abzulesen,

dass die chemische Zusammensetzung der Si3N4/B4C-Viellagenschichten stöchiometrisch

([Si]:[N]=3:4 und [B]:[C]=4:1) war und die Sauerstoffkonzentration in den Si3N4-Lagen

mit [O]Si3N4=5 at% gegenüber [O]B4C=2 at% höher lag als in den B4C-Lagen. Die Kon-

zentrationen erreichten aufgrund von Verunreinigungen nicht die Absolutwerte.

Das Konzentrationstiefenprofil zeigt bei jeder Si3N4-Schicht einen nicht-symmetrischen

Abfall der atomaren Stickstoffkonzentration zur nachfolgend aufwachsenden B4C-Schicht.

Der Stickstoff diffundierte aus der Si3N4-Lage in die nachfolgend aufwachsende B4C-Lage.

Hierbei handelte es sich nicht um eine Vermischung durch den Abtrag mit dem Ar+-

Strahl zur Aufnahme des Konzentrationstiefenprofils, da er entgegen der Abtragsrich-

tung auftritt. Auch eine Vergiftung des Targets mit Stickstoff während der vorangegan-
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Abbildung 4.55: Konzentrationstiefenprofil der chemischen Zusammensetzung der
Si3N4/B4C-Viellagenschicht mit (a) 30 Lagen (Λ=106,67 nm) und (b) 400 Lagen
(Λ=8 nm), dges=1,6 µm, TS =700◦C, P=300 W bzw. 10 W, pAr/N2

=0,14 Pa bzw.
pAr=0,2 Pa, dTS=17 cm.

genen Abscheidung der Si3N4-Einzellage konnte als Ursache ausgeschlossen werden, da

die atomare Konzentration des Stickstoffs ebenfalls langsam über die gesamte Breite der

Si3N4-Einzellage abnahm. Ein ähnlicher Effekt wurde bei der Abscheidung der Si3N4/SiC-

Viellagenschichten nicht beobachtet. Der atomare Stickstoffgehalt in den B4C-Lagen be-

trug [N]B4C ≈10 at%. Auffällig war die zur Oberfläche hin verschobene atomare Silizium-

Konzentration in den B4C-Lagen, die hier bis zu 6 at% erreichten. Auch bei geringen

Modulationslängen waren die Einzellagen noch vorhanden, was anhand des Konzentra-

tionstiefenprofils der chemischen Zusammensetzung der Si3N4/B4C-Viellagenschicht mit

einer Modulationslänge von Λ=8 nm in Abb. 4.55b zu sehen ist. Durch das Abtragen mit

einem Ionenstrahl (Ei=250 eV unter 45◦) nahm die Durchmischung der Elemente und das

bevorzugte Zerstäuben einzelner Elemente, in diesem Fall des Stickstoffs und des Silizi-

ums, mit der Abtragtiefe immer weiter zu. In der oberen rechten Ecke der Abb. 4.55a ist

das Sekundärelektronenbild des Sputtergrabens gezeigt.

Fourier-Transformations-Infrarotspektroskopie

In Abb. 4.56a sind exemplarisch drei der FTIR-Spektren der Si3N4/B4C-Viellagenschichten

mit den Modulationslängen Λ=1600 nm, 10,67 nm und 5,33 nm dargestellt. Die FTIR-

Spektren der Viellagenschichten hoher Lagenzahl zeigten die Überlagerung der FTIR-

Spektren der Einzellagen. Da die transmittierte Intensität exponentiell nach dem Lambert-

Beerschen-Gesetz (vgl. Gleichung (3.8)) mit der Dicke der Schicht abnimmt, entsprach

das Spektrum der Absorption bei geringer Einzellagenzahl dem Spektrum der Si3N4-

Schicht. In Abb. 4.56b ist die Entfaltung der gaußförmigen Absorptionsbanden der beiden

Si3N4- (Si–N–Si bei 490 cm−1, Si–N bei ca. 900 cm−1) und der B4C-Einzellagen (B-C bei

1280 cm−1) gezeigt.
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Abbildung 4.56: FTIR-Spektren der Si3N4/B4C-Viellagenschichten mit einer Lagen-
zahl von 2 (Λ=1600 nm), 300 (Λ=10,67 nm) und 600 (Λ=5,33 nm) (dges=1,6 µm,
TS=700◦C, P=300 W bzw. 10 W, pAr/N2

=0,14 Pa bzw. pAr=0,2 Pa, dTS=17 cm).

Röntgenreflektivität

Die Röntgenreflektivität kann zur Bestimmung der periodischen Änderung in der chemi-

schen Zusammensetzung verwendet werden. Abbildung 4.57 zeigt Röntgenreflektivitäts-

spektren von drei Schichten unterschiedlicher Modulationslänge (Λ=16 nm, 10,67 nm und

5,33 nm). Mit Hilfe der abgewandelten Bragg-Bedingung nach Gleichung (4.4) konnte die

Modulationslänge und damit die Dicke der Einzellagen bestimmt werden. Bei unterschied-

lich dicken Einzellagen veränderte sich das Spektrum dahingehend, dass die Intensität der

Maxima geradzahliger Ordnungen aufgrund fehlender destruktiver Interferenz weniger

abgeschwächt wurde (vgl. Abb. 4.45 in Kap. 4.2.1.1). Abbildung 4.57b zeigt das XRR-

Spektrum der Si3N4/ B4C-Viellagenschicht mit einer Modulationslänge Λ=16 nm sowie
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Abbildung 4.57: (a) Röntgenreflektivitätsspektren der Si3N4/B4C-Viellagenschichten
(a) für verschiedene Modulationslängen Λ=16 nm, 10,67 nm und 5,33 nm, (b) Λ=16 nm
und simulierte XRR-Kurven, berechnet: lSi3N4=6,1 nm, lB4C=5,7 nm (dges=1,6 µm,
TS=700◦C, P=300 W bzw. 10 W, pAr/N2

=0,14 Pa bzw. pAr=0,2 Pa, dTS=17 cm).
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zwei simulierte Kurven unterschiedlicher Rauheitswerte. Die Einzellagendicken zur Simu-

lation der Spektren betrug lSi3N4=6,1 nm und lB4C=5,8 nm. Das Modulationsverhältnis

lSi3N4/lB4C war hier nicht gleich 2, da das Modulationsverhältnis lSi3N4/lB4C je nach Po-

sition des Substrates auf dem Substratteller unterschiedlich war. Für die XRR-Messung

wurde eine Probe gewählt, die sich näher an dem B4C-Target befand und die Aufwachsrate

des B4C bei dieser Position im Vergleich zur Referenz-Position höher war. Die Simulati-

on ergab eine asymmetrische Verbreiterung der Übergangszone. Die Rauheit ergab sich

zu σrms,B4C=1,8 nm und σrms,Si3N4=0,6 nm. Auch hier belegt die hohe Anzahl der In-

tensitätsmaxima einen stabilen Beschichtungsprozess. Eine statistische Schwankung der

Einzellagendicke würde die Intensität der Maxima und damit auch die Anzahl der beob-

achtbaren Ordnungen senken.

Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen

Zur Untersuchung der Beschaffenheit der Übergangszonen zwischen den Einzellagen wur-

den von der Si3N4/B4C-Viellagenschicht mit einer Modulationslänge Λ=8,89 nm Hellfeld-,

Dunkelfeldaufnahmen und Aufnahmen vom Beugungsbild gemacht. Abbildung 4.58 zeigt

die Aufnahme eines Ausschnittes des Hellfeldes, das bei einer 60.000-fachen Vergrößerung

aufgenommen wurde. Die einzelnen Lagen sind bei dieser Vergrößerung gut zu erkennen.

Da es sich hier ebenfalls wie bei dem System Si3N4/SiC um amorphe Schichten handelt

und die Grenzflächen amorpher Materialien im TEM nicht sichtbar sind, wurde auf eine

hochauflösende transmissionselektronenmikroskopische Aufnahme verzichtet.

Abbildung 4.58: Ausschnitt aus einer Hellfeld-Aufnahme (60.000-fache Vergrößerung)
der Si3N4/B4C-Viellagenschicht mit einer Modulationslänge Λ=8,89 nm (dges=1,6 µm,
TS=700◦C, P=300 W bzw. 10 W, pAr/N2

=0,14 Pa bzw. pAr=0,2 Pa, dTS=17 cm).
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Rissablenkung

Abbildung 4.59: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme des Bruchgefüges einer
Si3N4/B4C-Viellagenschicht mit Λ=106,67 nm (dges=1,6 µm, TS=700◦C, P=300 W
bzw. 10 W, pAr/N2

=0,14 Pa bzw. pAr=0,2 Pa, dTS=17 cm).

Rasterelektronenmikroskopie

Abbildung 4.59 zeigt eine mit dem Rasterelektronenmikroskop aufgenommene Versagens-

fläche entlang einer Ritzspur einer Si3N4/B4C-Viellagenschicht mit 30 Einzellagen bzw.

einer Modulationslänge von Λ= 106,67nm. Es finden sich einige Stellen, an denen die

Rissablenkung an den Grenzflächen sichtbar sind. Auch hier können die Helligkeitsun-

terschiede nicht mit dem Materialkontrast erklärt werden, wie in Kap. 4.2.1.1 bereits

beschrieben wurde.

4.2.2.2 Schichteigenschaften

Mikrohärte und Elastizitätsmodul

In Abb. 4.60 ist die Vickers-Härte der Si3N4/B4C-Viellagenschichten aufgetragen über

die Modulationslänge Λ. Die Si4N4/B4C-Schichten zeigten mit ihren Werten im Bereich

von 2600 HV0,01 und 2900 HV0,01 insgesamt meist eine höhere Vickers-Härte als der

arithmetische Mittelwert der Einzellagen (Si3N4: 3240 HV0,01, B4C: 1970 HV0,01 ⇒
2605 HV0,01) ergibt, wobei zu beachten ist, dass der arithmetische Mittelwert noch mit

dem Verhältnis des Volumenanteils der beiden Materialkomponenten gewichtet werden

muß. Da die Aufwachsrate der Si3N4-Schichten 3,8 nm/min betrug, die der B4C-Schichten

jedoch nur etwa 1,9 nm/min, ist das Verhältnis der Volumenanteile der beiden Schichtma-

terialien 3,8/1,9=2. Der gewichtete Mittelwert für die Vickers-Härte der Viellagenschicht

ist demnach mit ca. 2820 HV0,01 anzugeben. Mit abnehmender Modulationslänge sank

die Vickers-Härte. Im Bereich der Modulationslänge von Λ=20–10 nm wurde ein geringer

Anstieg der Vickers-Härte beobachtet. Damit lagen alle Härtewerte bis auf die Viellagen-

schicht mit einer Modulationslänge Λ=10,6 nm, die in etwa diese Vickers-Härte besitzt,
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Abbildung 4.60: Vickers-Härte der Si3N4/B4C-Viellagenschichten in Abhängigkeit
der Modulationslänge Λ bei konstanter Gesamtschichtdicke (dges=1,6 µm, TS=700◦C,
P=300 W bzw. 10 W, pAr/N2

=0,14 Pa bzw. pAr=0,2 Pa, dTS=17 cm).

unter dem gewichteten Mittelwert.

Der E∗-Modul der Si3N4/B4C-Viellagenschichten fiel mit abnehmender Modulationslänge

Λ von etwa 380 GPa auf 350 GPa. Der Vergleich dieser Werte mit dem gewichteten Mit-

telwert des E∗-Moduls (Si3N4: 356 HV0,01, B4C: 316 GPa ⇒ 343 GPa) zeigte in diesem

Viellagensystem eine Erhöhung des E∗-Moduls.

Im Gegensatz zu den Si3N4/SiC-Viellagenschichten konnte hier keine Härteerhöhung über

den gesamten Bereich der Modulationslänge gemessen werden. Statt dessen wurde eine

Erhöhung des reduzierten Elastizitätsmoduls beobachtet. Auf mögliche Erklärungsansätze

wird in Kap. 5.2 näher eingegangen.
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Abbildung 4.61: E∗-Modul der Si3N4/B4C-Viellagenschichten in Abhängigkeit der
Modulationslänge Λ bei konstanter Gesamtschichtdicke (dges=1,6 µm, TS=700◦C,
P=300 W bzw. 10 W, pAr/N2

=0,14 Pa bzw. pAr=0,2 Pa, dTS=17 cm).
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Abbildung 4.62: Eigenspannung der Si3N4/B4C-Viellagenschichten in Abhängigkeit
der Modulationslänge Λ bei konstanter Gesamtschichtdicke (dges=1,6 µm, TS=700◦C,
P=300 W bzw. 10 W, pAr/N2

=0,14 Pa bzw. pAr=0,2 Pa, dTS=17 cm).

Eigenspannungen

In Abbildung 4.62 ist die Eigenspannung in Abhängigkeit der Modulationslänge Λ bei ei-

ner konstanten Gesamtschichtdicke dargestellt. Die Druckeigenspannung verringerte sich

nach Durchlaufen eines Maximums bei einer Modulationslänge Λ=16 nm mit abneh-

mender Modulationslänge. Der gewichtete Mittelwert der Eigenspannung der Einzellagen

(σ(Si3N4)=-3,2 GPa, σ(B4C)=-0,8 GPa) kann über die folgende Gleichung (4.6) berechnet

werden:

σ =
N

2

(
dSi3N4

dges

· σSi3N4 +
dB4C

dges

· σB4C

)
= −2, 4 GPa (4.6)

mit σSi3N4/B4C = Eigenspannung der Si3N4/B4C-Viellagenschicht

dges = Gesamtschichtdicke in nm

dSi3N4 = Einzellagendicke der Si3N4-Lage in nm

dB4C = Einzellagendicke der B4C-Lage in nm

σSi3N4 bzw. σB4C = Eigenspannung der Si3N4- bzw. B4C-Schichten in GPa

N Anzahl der Einzellagen

Die Eigenspannungwerte der Si3N4/B4C-Viellagenschichten lagen zwischen σ=-1 GPa und

σ=-1,5 GPa und fielen somit signifikant geringer als der gewichtete Mittelwert nach Glei-

chung (4.6) aus. Auf die Entstehung der Eigenspannungen in Viellagensystemen wird in

Kap. 5.2.2.1 eingegangen.
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Abbildung 4.63: Mittenrauwert und Reibwert der Si3N4/B4C-Schichten in Abhängig-
keit der Modulationslänge Λ bei konstanter Gesamtschichtdicke (dges=1,6 µm,
TS=700◦C, P=300 W bzw. 10 W, pAr/N2

=0,14 Pa bzw. pAr=0,2 Pa, dTS=17 cm).
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Abbildung 4.64: Schicht- und Kugelverschleiß der Si3N4/B4C-Schichten in Abhängig-
keit der Modulationslänge Λ bei konstanter Gesamtschichtdicke (dges=1,6 µm,
TS=700◦C, P=300 W bzw. 10 W, pAr/N2

=0,14 Pa bzw. pAr=0,2 Pa, dTS=17 cm).

4.2.2.3 Schichtverhalten

Verhalten unter tribologischer Beanspruchung

Zur Abschätzung des tribologischen Verhaltens der Si3N4/B4C-Viellagenschichten ge-

genüber den unter den gleichen Bedingungen hergestellten Si3N4- und B4C-Einlagen-

schichten wurden der Mittenrauwert der Schichtoberfläche und der Reibwert (Abb. 4.63)

sowie der Schicht- und der Kugelverschleiß (Abb. 4.64) in Abhängigkeit der Modula-

tionslänge untersucht. In Tab. 3.5 in Kap. 3.4.1 sind die versuchsrelevanten Bedingungen

zusammengestellt. Die Reibwerte der Einlagenschichten wurden in vorangestellten Ka-

piteln gemessen. Für die Si3N4- bzw. B4C-Schicht wurde ein Reibwert von µSi3N4=0,69

bzw. µB4C=0,72 ermittelt. Damit lagen die Reibwerte der Si3N4/B4C-Viellagenschichten

in dem gleichen Wertebereich wie die der Einlagenschichten. Auch hier beeinflußte die
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Abbildung 4.65: Kritische Last des Versagens der Si3N4/B4C-Viellagenschichten un-
terschiedlicher Modulationslänge Λ bei konstanter Gesamtschichtdicke (dges=1,6 µm,
TS=700◦C, P=300 W bzw. 10 W, pAr/N2

=0,14 Pa bzw. pAr=0,2 Pa, dTS=17 cm).

Vickers-Härte der Si3N4/B4C-Viellagenschicht das tribologische Verhalten. Beide Kurven,

die der Vickers-Härte und die des Reibwertes zeigten im wesentlichen einen ähnlichen Ver-

lauf. Die Si3N4/ B4C-Viellagenschichten, die eine höhere Vickers-Härte aufwiesen, hatten

gleichzeitig auch einen höheren Reibwert (vgl. auch Kap. 4.2.1.3). Dennoch konnte eine

geringfügige Reduktion des Reibwertes (µSi3N4=0,69, µB4C=0,72 ⇒ µSi3N4/B4C=0,71) ge-

messen werden. Der Mittenrauwert zeigte eine Tendenz zu höheren Werten bei kleineren

Modulationslängen, wobei zwei Proben einen signifikant höheren Mittenrauwert besaßen.

Der Schicht- und der Kugelverschleiß dieser Paarung zeigten im wesentlichen keine Ab-

hängigkeit von der Modulationslänge. Für Modulationslängen im Bereich von Λ=10 nm

sind ind Abb. 4.64 Schwankungen der Verschleißvolumina zu beobachten. Der Kugel-

verschleiß der zweilagigen Si3N4/B4C-Viellagenschicht war um etwa das vierfache höher

als die der anderen Si3N4/B4C-Viellagenschichten. Da über die Verschleißvolumina der

Schicht und des Gegenkörpers der B4C-Schicht keine Werte vorlagen (siehe Kap. 4.1.2.4),

könnten der Schicht- und Kugelverschleiß der Si3N4/B4C-Viellagenschichten nicht beur-

teilt werden.

Verhalten des Schicht-Substratverbundes

Die kritische Last des Versagens im Ritztest der Si3N4/B4C-Schichten in Abhängigkeit

der Modulationslänge ist in Abb. 4.65 dargestellt. Mit Werten zwischen 10 N und 30 N

lag die kritische Last des Versagens im Ritztest im gleichen Bereich wie die der Si3N4/SiC-

Viellagenschichten und nahm ebenfalls mit abnehmender Modulationslänge Λ zu. Abbil-

dung 4.66 zeigt bei einer 500-fachen Vergrößerung lichtmikroskopische Aufnahmen der

Ritzspuren zweier verschiedener Modulationslängen Λ=1600 nm und Λ=5,33 nm. Alle
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Abbildung 4.66: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Ritzspur der Si3N4/B4C-
Viellagenschichten unterschiedlicher Modulationslängen, (a) Λ=1600 nm, (b)
Λ=5,33 nm (dges=1,6 µm, TS=700◦C, P=300 W bzw. 10 W, pAr/N2

=0,14 Pa bzw.
pAr=0,2 Pa, dTS=17 cm).

Si3N4/B4C-Viellagenschichten zeigten kohäsives Schichtversagen.
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4.2.3 SiC/B4C-Viellagenschichten

Die SiC/B4C-Viellagenschichten wurden bei Raumtemperatur abgeschieden. Als erste

Schicht auf dem Substrat wurde SiC gewählt, da die ohne externe Heizung abgeschiedene

B4C-Schicht eine ungenügende Haftung auf den Substraten zeigte. Die Beschichtungszei-

ten für die beiden Komponenten des Viellagensystems wurden so gewählt, dass die un-

terschiedlichen Aufwachsraten sich ausglichen und sich ein Verhältnis der Schichtdicken

lSiC/lB4C=1 ergab. Bei einer konstanten Gesamtschichtdicke von d=2,1 µm wurde die An-

zahl der Lagen variiert. Desweiteren wurde bei einer Modulationslänge von Λ=11,67 nm

die Lagendicke der beiden Komponenten zueinander verändert.

4.2.3.1 Schichtkonstitution

Augerelektronenspektroskopie

Ein Ausschnitt aus dem Konzentrationstiefenprofil einer Viellagenschicht mit Λ=11,67 nm

ist in Abb. 4.67 zu sehen und zeigt eine stöchiometrische Zusammensetzung ([Si]:[C]=1:1

und [B]:[C]=4:1) der beiden Schichtmaterialien. Aufgrund der geringen Diffusionslänge

bei Beschichtungen ohne externe Heizung erstrecken sich hier die Übergänge über etwa

1 nm. Der aus dem Konzentrationstiefenprofil abgelesene Wert für den Übergangsbereich

ist lediglich eine Abschätzung, da durch den Beschuss mit Ionen (Ekin=250 eV) zum Ab-

trag der Schichten eine Durchmischung induziert wird. Zusätzlich muss bedacht werden,

dass die Auger-Elektronen eine gewisse Informationstiefe besitzen (vgl. Kap. 3.2.1).

Die Durchmischung wird in diesem Fall durch die kinetische Energie der schichtbildenden

Teilchen und die durch die geringe Beweglichkeit der Teilchen verursachte Oberflächen-

rauheit der Einzellagen beeinflusst. Eine genauere Methode zur Bestimmung der Breite
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Abbildung 4.67: Konzentrationstiefenprofil der chemischen Zusammensetzung der
SiC/B4C-Viellagenschichten, Λ=140 nm (dges=2,1 cm, TS=120◦C, pAr=0,2 Pa,
P=300 W, dTS=5,5 cm).
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Abbildung 4.68: FTIR-Spektren der SiC/B4C-Viellagenschichten, (a) Λ=2100 nm,
Λ=140 nm, Λ=7 nm, (b) FTIR-Spektrum für Λ=14 nm mit zugehöriger Entfal-
tung der beiden gaußförmigen Absorptionsbanden für SiC (νSiC=780 cm−1) und B4C
(νB4C=1080 cm−1) (dges=2,1 cm, TS=120◦C, pAr=0,2 Pa, P=300 W, dTS=5,5 cm).

der Übergänge ist die Röntgenreflektivität.

Fourier-Transformations-Infrarotspektroskopie

Die FTIR-Spektren setzen sich aus den Absorptionsbanden des SiC bei νSiC=780 cm−1

und des B4C bei νB4C=1080 cm−1 zusammen. Abbildung 4.68 zeigt exemplarisch drei

FTIR-Spektren der SiC/B4C-Viellagenschichten mit den Modulationslängen Λ=2100 nm,

Λ=14 nm und Λ=7 nm in einem Wellenzahlbereich von ν=300–1400 cm−1. Zur übersicht-

licheren Darstellung wurden die drei Spektren vertikal gegeneinander verschoben.

Der Vergleich dieser drei FTIR-Spektren in Abb. 4.68 zeigt die Überlagerung der Absorp-

tionsbanden der SiC- und B4C-Lage. Je größer das relative Verhältnis der zuerst durch-

strahlten Einzellage (hier: SiC) zur Gesamtschichtdicke war, desto mehr wurde in dieser

Lage absorbiert und desto deutlicher trat die Absorptionsbande im FTIR-Spektrum der

SiC/B4C-Viellagenschichten hervor. Bei Betrachtung der Lage der SiC-Absorptionsbande

konnte eine Verschiebung hin zu kleineren Wellenzahlen mit abnehmender Modulati-

onslänge beobachtet werden.

Allgemein diente die FTIR-Spektren zur Kontrolle der Zusammensetzung. Hätte sich

beispielsweise die Zusammensetzung durch Diffusion, die Stöchiometrie durch instabile

Beschichtungsprozesse oder die Menge der Verunreinigungen geändert, wären weitere Ab-

sorptionsbanden (z.B. B-N, Si-O, C-H, Si-H etc.) aufgetreten.

Röntgenreflektivität

In Abb. 4.69 sind die Röntgenreflektivitätsspektren (XRR) von drei SiC/B4C-Viellagen-

schichten mit einer Modulationslänge Λ=21 nm, 11,67 nm und 7 nm als Beispiel abge-
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Abbildung 4.69: Röntgenreflektivitätsspektren der SiC/B4C-Schichten (a) für un-
terschiedliche Modulationslängen, Λ=16 nm, Λ=10,67, Λ=5,33 nm, (b) Λ=21 cm
und simuliert XRR-Spektrum, berechnet: lSiC=9,8 nm, lB4C=10,9 nm (dges=2,1 µm,
TS=120◦C, pAr=0,2 Pa, P=300 W, dTS=5,5 cm).

bildet. Die Spektren zeigen bis zu neun verschiedene Ordnungen von Intensitätsmaxima.

Anhand der Ordnung und der zugehörigen Winkelposition konnte die Modulationslänge Λ

bestimmt werden (vgl. Gleichung (4.4)). Zusätzlich konnte durch Simulation der Röntgen-

reflektivitätsspektren unter Verwendung der Software WinGixa (vgl. Kap. 3.2.3) die Breite

σrms der Übergangszonen ermittelt werden. Simulationen zeigten, dass die Durchmischung

durch Diffusion und Rauheit der Grenzflächen bei den SiC/B4C-Viellagenschichten gering

war, sie betrug etwa 0,5 nm. Die Dicke der Einzellagen wich bei dieser Kurve aufgrund der

kurzen Beschichtungszeiten für die Einzellagen und der damit verbundenen Ungenauigkeit

um ca. 9% ab.

Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen

Abbildung 4.70 zeigt eine Hellfeldaufnahme der SiC/B4C-Viellagenschicht mit 360 Ein-

zellagen bzw. einer Modulationslänge von Λ=11,67 nm, die bei einer 60.000-fachen Ver-

größerung aufgenommen wurde. Die Einzellagen sind in dieser Aufnahme gut zu erkennen.

Anhand der Hellfeldaufnahme zeigt sich, wie auch bei der XRR-Analyse gefundene kon-

stante Lagendicke über die gesamte Schichtdicke.

Rasterelektronenmikroskopie

Abbildung 4.71 zeigt eine mit dem Rasterelektronenmikroskop aufgenommene Versagens-

fläche entlang einer Ritzspur. Es handelt sich hier um eine SiC/B4C-Viellagenschicht mit

30 Einzellagen bzw. einer Modulationslänge von Λ=140 nm. Deutlich ist die Rissablen-

kung entlang der Grenzflächen zwischen den Einzellagen erkennbar, so dass auf diese Weise
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Abbildung 4.70: Ausschnitt aus einer Hellfeld-Aufnahme (60.000-fachen Ver-
größerung) der SiC/B4C-Viellagenschicht mit einer Modulationslänge Λ=11,67 nm
(dges=2,1 µm, TS=120◦C, P=300 W, pAr=0,2 Pa, dTS=5,5 cm).

Rissablenkung

Abbildung 4.71: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme des Bruchgefüges ei-
ner SiC/B4C-Viellagenschicht mit Λ=140 nm (dges=2,1 µm, TS=120◦C, P=300 W,
pAr=0,2 Pa, dTS=5,5 cm).

trotz des geringen Materialkontrasts (vgl. Kap. 4.2.1.1) die Einzellagen in Abb. 4.71 gut

zu unterscheiden sind.

4.2.3.2 Schichteigenschaften

Mikrohärte und Elastizitätsmodul

In Abb. 4.72 ist die Vickers-Härte der SiC/B4C-Viellagenschichten für verschiedene Modu-

lationslängen Λ in logarithmischer Skala bei konstanter Gesamtschichtdicke dargestellt.

Abb. 4.72b zeigt den Bereich für die Modulationslänge Λ=8–22 nm noch einmal ver-
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Abbildung 4.72: Vickers-Härte der SiC/B4C-Schichten in Abhängigkeit der Mo-
dulationslänge Λ bei einer konstanten Gesamtschichtdicke (dges=2,1 µm, TS=120◦C,
pAr=0,2 Pa, P=300 W, dTS=5,5 cm).
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Abbildung 4.73: Vickers-Härte und E∗-Modul der SiC/B4C-Viellagenschichten
bei unterschiedlichen Schichtdickenverhältnissen bei konstanter Modulationslänge
Λ=11,67 nm und Gesamtschichtdicke (dges=2,1 µm, TS=120◦C, P=300 W, pAr=0,2 Pa,
dTS=5,5 cm).

größert. Für abnehmende Modulationslängen fiel die Vickers-Härte von einem hohen Wert,

der etwas geringer als die Vickers-Härte für die B4C-Schicht war, bis auf einen Wert etwas

oberhalb der Vickers-Härte der SiC-Schicht (Λ=7 nm ⇒ 3090 HV0,01). Damit lag die

Vickers-Härte mit Ausnahme der SiC/B4C-Viellagenschicht mit einer Modulationslänge

Λ=12,33 nm sowie Λ=2100 nm unterhalb des arithmetischen Mittelwertes aus den bei-

den Einlagenschichten (SiC: 2945 HV0,01, B4C: 4160 HV0,01 ⇒ 3550 HV0,01). Trotz der

vorhandenen Rissablenkung an den Grenzflächen wurde hier keine Härteerhöhung mit

steigender Lagenzahl gefunden.

Zur zusätzlichen Untersuchung des Verhaltens der Härte und des E∗-Moduls wurde das

Lagendickenverhältnis lSiC/Λ (lSiC/Λ=0,25; 0,33; 0,5; 0,66; 0,75) bei einer konstanten La-

genzahl von 360 bzw. der Modulationslänge Λ=11,67 nm variiert. In Abb. 4.73a ist die

Vickers-Härte über das Lagendickenverhältnis lSiC/Λ aufgetragen. Zusätzlich wurden die
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Abbildung 4.74: E∗-Modul der SiC/B4C-Schichten in Abhängigkeit der Modulati-
onslänge Λ bei konstanter Gesamtschichtdicke (dges=2,1 µm, TS=120◦C, pAr=0,2 Pa,
P=300 W, dTS=5,5 cm).

Vickers-Härtewerte von B4C und SiC eingetragen. Die gestrichelte Linie gibt den arithme-

tischen Mittelwert der Härte entsprechend der jeweiligen Volumenanteile von SiC und B4C

in den Viellagenschichten an. Es ist zu erkennen, dass die Vickers-Härte der SiC/B4C-

Viellagenschichten bei einer konstanten Modulationslänge Λ=11,67 nm abhängig vom

Lagendickenverhältnis lSiC/Λ war. Die Vickers-Härten der SiC/B4C-Viellagenschichten

lagen für Lagendickenverhältnisse 0≤lSiC/Λ≤0,5 unter dem Vickers-Härtewert berechnet

aus dem Volumenverhältnis gemäß lSiC/Λ. Erst für Lagendickenverhältnisse lSiC/Λ ≥0,5

war die Vickers-Härten oberhalb des Mittelwertes. Die SiC/B4C-Viellagenschicht mit ei-

nem Lagendickenverhältnis lSiC/Λ=0,5 wies die geringste Vickers-Härte auf. Da es sich

bei der obersten Lage um B4C handelte , war für höhere Volumenanteile des B4C in den

SiC/B4C-Viellagenschichten der Anteil des Vickers-Pyramideneindruckes im B4C, das die

größere Vickers-Härte besaß, größer. Demnach war zu erwarten, dass die Vickers-Härte

dieser SiC/B4C-Viellagenschichten höher lag, als für größere Lagendickenverhältnisse.

Der E∗-Modul der SiC/B4C-Viellagenschichten verhält sich in den untersuchten Abhängig-

keiten analog zur Vickers-Härte und bewegt sich in einem Bereich zwischen 380–440 GPa.

Damit liegt er um den arithmetischen Mittelwert der Einzellagen (SiC: E∗
SiC=360 GPa,

B4C: E∗
B4C=480 ⇒ 420 GPa).

Eigenspannung

Abbildung 4.75 zeigt die Eigenspannungen der SiC/B4C-Viellagenschichten in Abhängig-

keit der Modulationslänge. Die Eigenspannung der B4C-Schicht konnte nicht gemessen

werden, da die bei Raumtemperatur abgeschiedenen B4C-Schichten nicht ausreichend gut

auf dem Siliziumsubstrat hafteten und vom Rand der Biegebalken her delaminierten. Die
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Abbildung 4.75: Eigenspannung der SiC/B4C-Viellagenschichten in Abhängigkeit
der Modulationslänge Λ bei konstanter Gesamtschichtdicke (dges=2,1 µm, TS= 120◦C,
P=300 W, pAr=0,2 Pa, dTS=5,5 cm).

Eigenspannung konnte auf etwa -2,9 GPa abgeschätzt werden. Die Eigenspannung der

SiC-Schicht wurde zu -3,4 GPa bestimmt. Ein Vergleich der Einzellage mit den Viellagen-

schichten war demnach nicht möglich. Die Eigenspannung der SiC/B4C-Viellagenschichten

waren geringer als die der SiC- und B4C-Schicht. Es konnte aber ein Minimum der Druck-

eigenspannung für geringere Modulationslänge beobachtet werden.

clearpage

4.2.3.3 Schichtverhalten

Verhalten unter tribologischer Beanspruchung

Abbildung 4.76 zeigt den Mittenrauwert Ra und den Reibwert µ. Der Mittenrauwert stieg

zu kleineren Modulationslängen zunächst etwas an und fiel danach wieder geringfügig auf

unter 7 nm.

Die Reibwerte der Einzellagen wurden in vorhergehenden Kap. 4.1.2.4 sowie Kap. 4.1.3.4

zu µSiC=0,57 und zu µB4C=0,72 ermittelt. Der Reibwert in Abhängigkeit der Modula-

tionslänge Λ bewegte sich im Bereich von µSiC/B4C=0,55 bis µSiC/B4C=0,63. Damit waren

die Reibwerte geringer als der arithmetische Mittelwert (µSiC,B4C=0,65) berechnet aus

den oben genannten Werten für die Einzellagen.

In Abb. 4.77 ist der Schicht- und der Kugelverschleiß in der Paarung zwischen den

SiC/B4C-Viellagenschichten unterschiedlicher Modulationslängen Λ mit einer 100Cr6-

Kugel dargestellt. Die genaueren Versuchsbedingungen sind in Tab. 3.5 in Kap. 3.4.1 zu-

sammengefasst. Der Schichtverschleiß nahm zunächst mit abnehmender Modulationslänge

Λ ≥20 nm ab und stieg bei weiter abnehmender Modulationslänge Λ ≤20 nm an. Mit dem

Anstieg des Schichtverschleiß wurde auch eine Zunahme des Kugelverschleiß beobachtet.

In Abb. 4.78 ist der Schicht- und Kugelverschleiß bei konstanter Modulationslänge von



122 Viellagenschichten: Einfluss der Lagenzahl auf Konstitution und Eigenschaften

10 100 1000

4

6

8

10

12

14
a)

M
it

te
nr

au
w

er
t, 

R
a

in
 n

m

Modulationslänge , Λ in nm
10 100 1000

0,40

0,45

0,50

0.55

0,60

0,65

0,70

0,75

0,80b)

R
ei

bw
er

t µ

Modulaltionlänge, Λ in nm

Abbildung 4.76: Mittenrauwert und Reibwert der SiC/B4C-Schichten in Abhängigkeit
der Modulationslänge Λ bei konstanter Gesamtschichtdicke (dges=2,1 µm, TS=120◦C,
pAr=0,2 Pa, P=300 W, dTS=5,5 cm).
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Abbildung 4.77: Schicht- und Kugelverschleiß der SiC/B4C-Schichten in Abhängigkeit
der Modulationslänge Λ bei konstanter Gesamtschichtdicke (dges=2,1 µm, TS=120◦C,
pAr=0,2 Pa, P=300 W, dTS=5,5 cm).

Λ=11,67 nm in Abhängigkeit des relativen Schichtdickenverhältnisses lSiC/Λ dargestellt.

Sowohl der Reibwert als auch der Schicht- und der Kugelverschleiß zeigten ein analoges

Verhalten zum Verlauf der Vickers-Härte (Abb. 4.72) für verschiedene Lagendickenverhält-

nisse. Deshalb wird davon ausgegangen, dass die Vickers-Härte in diesem Viellagensystem

eine das tribologischer Verhalten bestimmende Einflussgröße war.

Verhalten des Schicht-Substratverbundes

In Abb. 4.79 ist die im Ritztest ermittelte kritische Last des Versagens dargestellt. Die

kritische Last lag bei 15 N für fast alle Viellagenschichten. Für Modulationslängen Λ

zwischen 20 nm und 10 nm war ebenfalls wie in den bereits dargestellten Si3N4/SiC- und

Si3N4/B4C-Viellagenschichten ein leichter Anstieg der Haftfestigkeit zu beobachten. Die

SiC/B4C-Viellagenschichten zeigten vorwiegend ein adhäsives Schichtversagen.
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Abbildung 4.78: Reibwert, Schicht- und Kugelverschleiß der SiC/B4C-Schichten
bei unterschiedlichen Schichtdickenverhältnissen bei konstanter Modulationslänge
Λ=11,67 nm und Gesamtschichtdicke (dges=2,1 µm, TS=120◦C, pAr=0,2 Pa, P=300 W,
dTS=5,5 cm).
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Abbildung 4.79: Kritische Last des Versagens der SiC/B4C-Viellagenschichten in
Abhängigkeit der Modulationslänge Λ bei konstanter Gesamtschichtdicke (dges=2,1 µm,
TS=120◦C, pAr=0,2 Pa, P=300 W, dTS=5,5 cm).

Abbildung 4.80: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Ritzspur der SiC/B4C-
Viellagenschichten unterschiedlicher Modulationslängen, (a) Λ=84 nm, (b) Λ=10,5 nm;
dges=1,6 µm, TS=120◦C, P=300 W, pAr=0,2 Pa, dTS=5,5 cm.



124 Viellagenschichten: Einfluss der Lagenzahl auf Konstitution und Eigenschaften



Kapitel 5

Diskussion

5.1 Einlagenschichten

5.1.1 Aufbau der Einlagenschichten

5.1.1.1 Siliziumnitrid

Zu Beginn dieses Kapitels soll zunächst auf die Aufwachsrate eingegangen werden, da sie

nicht nur für die Wirtschaftlichkeit der industriellen Nutzung wichtig ist, sondern auch

zum Verständnis des Schichtaufbaus beitragen kann. Die Aufwachsrate (Abb. 5.1a) der

in einer konstant zusammengesetzten Ar/N2-Gasphase abgeschiedenen Si3N4-Schichten

T s

Rs Si  N3 4 Rs
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j i
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j i
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a) b) c)

N2T s

[Si]/[N]
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Abbildung 5.1: Schematische Darstellung des relativen Zusammenhangs zwischen Auf-
wachsrate der Schichten, der Gaszusammensetzung und der Substrattemperatur TS der
Si3N4−x-Schichten (RS: Aufwachsrate, js

i : Ionenstromdichte, P: Targetleistung).

125
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nahm oberhalb einer Substrattemperatur TS von 350◦C ab. Ursache hierfür ist der ,,Stick-

ing”-Koeffizient (siehe Kap. 4.1.1). Aufgrund der zunehmenden Substrattemperatur er-

halten die kondensierenden Teilchen eine hohe Energie, wodurch die Wahrscheinlichkeit

für eine thermische Desorption ansteigt.

Bei den Siliziumnitridschichten führte ein höherer Anteil an Stickstoff zu einer deutli-

chen Abnahme der Aufwachsrate. In Tab. 5.1 ist der massenabhängige Teil der totalen

Zerstäubungsraten Y ∗
tot(mi,ma) mit der massenabhängigen Funktion α

(
mi

ma

)
aus Glei-

chung (2.15) in Kap. 2.2.2 für Argon bzw. Stickstoff als Ionen zur Zerstäubung von Sili-

zium und Stickstoff angegeben.

Y ∗
tot(mi,ma) =

mi ·ma

mi + ma

· α
(

mi

ma

)
(5.1)

Nach Gleichung (5.1) ist die Zerstäubungsrate abhängig von der Ionenenergie und der

Stoßpartner Y ∗
tot · Ei

Ar+ → Si ≈0,0560·Ei

Ar+ → N ≈ 0,0368·Ei

N+ → Si ≈ 0,0467·Ei

N+ → N ≈ 0,0646·Ei

Tabelle 5.1: Massenabhängiger Anteil der totalen Zerstäubungsrate Y ∗
t ot von Silizium

und Stickstoff in einem Ar/N2-Plasma.

Massen der Ionen und Targetatome. Eine Abschätzung der Zerstäubungsausbeute auf-

grund unterschiedlicher Massenverhältnisse ma/mi ergab keinen nennenswerten Unter-

schied zwischen Argon und Stickstoff. Die Ursache für die geringere Aufwachsrate war

demnach die Abnahme der Ionenstromdichte auf die Targetoberfläche, da sie im Vergleich

zu Argon in reinem Stickstoff auf etwa die Hälfte absank.

Durch Erhöhung der Targetleistung P änderten sich die Teilchenflüsse. Durch die so verur-

sachte höhere Ionenstromdichte stieg die Anzahl der zerstäubten Targetatome und damit

die Aufwachsrate (Abb. 5.1c).

Die Zusammensetzung der Gasphase wirkte sich neben der Aufwachsrate auch auf die

chemische Zusammensetzung (Abb 5.1e) der Si3N4−x-Schichten aus. In reinem Argon wur-

den die Siliziumnitridschichten siliziumreich abgeschieden. Durch Zugabe von Stickstoff

in die Gasphase wurde zunächst der Stickstoff auch aufgrund des Ionenbeschusses mit

Argonionen (Ei=EAr+ ≈30 eV) eingebaut, bis die stöchiometrische Zusammensetzung er-

reicht war. Danach nahm durch die vermehrte Bildung von reaktionsträgen N2-Molekülen

entweder bereits in der Gasphase oder auch erst auf der Schichtoberfläche des bereits

kondensierten Stickstoffs die Konzentration des Siliziums in den Schichten wieder zu. Die
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Bildung von N2-Molekülen an der Schichtoberfläche wurde zusätzlich durch die gerin-

gere Energie der Stickstoffionen gefördert, die nicht ausreichend war, um den Stickstoff

durch Impulsübertrag in Vorwärtsrichtung in tiefere Lagen zu transportieren. Die N+
2 -

Ionen (Ei=EN2=e0·UPl−W ≈30 eV) dissoziierten zunächst an der Oberfläche und verloren

dadurch Dissoziationsenergie (N+
2 →N+N+, EDiss,N+

2
=9,8 eV). Die verbleibende Energie

wird bei der Dissoziation im Mittel je zur Hälfte auf die beiden entstehenden Stickstoff-

teilchen (Ei=EN+ ≈10 eV) übertragen. Eine weitere Erhöhung des Reaktivgases auf bis

zu 100 vol% führte erneut zu einer stöchiometrischen Abscheidung des Siliziumnitrids.

Es zeigte sich, dass die Substrattemperatur TS und die Targetleistung P ( Abb 5.1e) im

Gegensatz zur Gaszusammensetzung keinen Einfluss auf die chemische Zusammensetzung

hatten.

Neben der Erhöhung der Substrattemperatur, die eine zunehmende Oberflächen- und Vo-

lumendiffusion verursachte, wirkten sich auch die anderen Beschichtungsparameter wie

Gaszusammensetzung und Targetleistung auf den Aufbau des Gefüges aus. Durch die

sich ändernde Aufwachsrate (Abb. 5.1a-c) aufgrund der variierten Beschichtungsparame-

ter wurde die Morphologie der Schichten (Abb. 4.6 in Kap. 4.1.1.1) beeinflusst. Erhöhte

sich die Aufwachsrate, so verringte sich die Oberflächenbeweglichkeit der sich anlagernden

Teilchen, da sie schneller durch neu ankommende Teilchen bedeckt wurden.

5.1.1.2 Siliziumcarbid

Bei der Untersuchung der SiC-Schichten konnte eine geringfügige Abnahme der Aufwachs-

rate (Abb. 5.2a) mit der Substrattemperatur TS beobachtet werden. Ursache hierfür ist

wie oben erläutert ein höherer ,,Sticking”-Koeffizient (siehe Kap. 4.1.1). Er ist ein Maß für

die Reaktionsfähigkeit bzw. Haftfestigkeit einer Spezies an einer Oberfläche. Eine stärkere

Abnahme der Aufwachsrate (Abb. 5.2b) wurde beim Anlegen einer Substratvorspannung

US gemessen. Die angelegte Substratvorspannung bewirkte eine Erhöhung der kinetischen

Energie der auf die aufwachsende Schicht treffenden Ionen. Diese bildeten eine Stoßkaska-

de aus, wodurch es an der Oberfläche zu einer Impulsumkehr kam, was schließlich wieder

zu einem vermehrten Abstäuben führte, sobald die auf diese Weise übertragene Energie

die Schwellenenergie (vgl. Glg. 5.2, [79]) überschritt.

ES = ESB

(
1, 9 + 3, 8 · (ma/mi)

−1 + 0, 134(ma/mi)
1,24

)
(5.2)

mit ES = Schwellenenergie in eV

ESB = Oberflächenbindungsenergie in eV

mi = Masse des einfallenden Teilchens in kg

ma = Masse des Atoms im Festkörper in kg

Desweiteren kam es zur Verdichtung der aufwachsenden Schicht, was ebenfalls zu einer
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Abbildung 5.2: Schematische Darstellung des relativen Zusammenhangs zwischen der
Aufwachsrate, Substrattemperatur TS und der Ionenenergie Ei der SiCx-Schichten, RS:
Aufwachsrate.

Abnahme der Aufwachsrate führte, da hier letztlich mehr Atome pro Volumen abgeschie-

den werden mussten.

Die chemische Analyse (Abb. 5.2c) der SiC-Schichten ergab eine konstante Zusammen-

setzung bei unterschiedlichen Substrattemperaturen TS. Bei Variation der Substratvor-

spannung wurde ab US=-30 V ein zunehmender Rückgang des Siliziumgehaltes (Abb. 5.2d)

festgestellt. Der beobachtete Rückgang ist auf das bevorzugte Zerstäuben von Silizium

aus der aufwachsenden Schicht zurückzuführen, da es im kovalenten, amorphen Netzwerk

weniger fest gebunden ist als der Kohlenstoff [136], was bei zunehmender Substratvor-

spannung zu einer Verarmung an Silizium führte und somit zu einem Anwachsen des

Volumenanteils des graphitisch gebundenen Kohlenstoffs.

Die erhöhte Beweglichkeit mit steigender Substrattemperatur und Substratvorspannung

ermöglichte eine Umlagerung der statistisch an der Oberfläche angelagerten Atome, die

durch Untersuchungen mittels FTIR- und Raman-Spektroskopie (Kap. 4.1.1.1, 4.1.2.2)

nachgewiesen wurde. Hier war eine Änderung der Linienposition und -intensität in den

Spektren aufgrund veränderter Bindungsverhältnisse beobachtbar. Der Vergleich der aus

der Aufnahme im Beugungsmode des TEM der amorphen SiC-Schichten (Abb. 4.20a)

berechneten dn-Werte mit den Netzebenenabständen des hexagonalen SiC aus [5] ergab

ebenso wie die FTIR- und Raman-spektroskopischen Untersuchungen, dass in den amor-

phen SiC-Schichten eine Nahordnung der Atome vorlag [76]. Hierbei waren die Atome in

der amorphen Phase nicht statistisch angeordnet, sondern in den gleichen Tetraedern wie

kristallines SiC.
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5.1.1.3 Borcarbid

Die Aufwachsrate (Abb. 5.3a) der B4−xC-Schichten nahm mit der Substrattemperatur TS

stark ab. Dies ist mit der zunehmenden Oberflächendiffusion mit steigender Substrattem-

peratur TS zu begründen. Die Oberflächendiffusion sorgte für eine Abnahme der Dichte der

durch Abschattungseffekte entstehenden Nanohohlräume. Die Ba−xC-Schichten wurden

T s

Rs
[B]/[C]

T s

 B C4 B C4

b)a)

Abbildung 5.3: Schematische Darstellung des relativen Zusammenhangs zwischen
Aufwachsrate und der Zusammensetzung und der Substrattemperatur TS der B4−xC-
Schichten.

bei TS ≤350◦C kohlenstoffreich abgeschieden (Abb. 5.3b), die Ursache ist nicht geklärt,

ebenso wie der hohen Stickstoff- und Sauerstoffgehaltes der bei TS≤350◦C abgeschiede-

nen B4C-Schichten, da vor Beschichtungsbeginn ein guter Restgasdruck von 4·10−6 mbar

erreicht wurde. Mögliche Quellen sind die die Innenwände des Rezipienten bedeckenden

Si3N4-Schichten und Stickstoffadsorbate.

Zusammenfassend lässt sich sagen, dass sich die höhere Substrattemperatur sowie eine

geringe Aufwachsrate günstig auf den Gefügeaufbau auswirkten. Im allgemeinen ist die

chemische Zusammensetzung im wesentlichen unabhängig von der Substrattemperatur.

Desweiteren zeigte der Vergleich der chemischen Analyse mit den optischen Analyse-

verfahren FTIR- und Raman-Spektroskopie die Möglichkeit einer schnellen, qualitativen

Abschätzung bzw. Kontrolle der chemischen Zusammensetzung mittels dieser auf.

5.1.2 Eigenschaften der Einlagenschichten

In diesem Kapitel sollen Eigenschaften der Einlagenschichten wie Härte, Eigenspannung

sowie Dichte in Abhängigkeit der Abscheideparameter miteinander in Zusammenhang ge-

bracht werden. Die Dichte wird hier mit einbezogen, da sie eine wichtige Eigenschaft ist

und als Basis für das Verhalten anderer mechanischer Eigenschaften wie Härte und Ei-

genspannungen herangezogen werden kann.

Die bei den untersuchten Schichten gemessene allgemein hohe Dichte, die nahe der Dich-

te der kristallinen Modifikationen liegt, wurde neben den für die einzelnen Schichten

spezifischen Ursachen durch den niedrig gewählten Arbeitsgasdruck (wenige Stöße der
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Abbildung 5.4: Schematische Darstellung des relativen Zusammenhangs zwischen den
Eigenschaften, der Substrattemperatur, der Gaszusammensetzung und der Targetleistung
der Si3N4−x-Schichten (js

i : Ionensättigungsstromdichte, js
0: Neutralteilchenstromdicht,

Ei: Ionenenergie).

zerstäubten Teilchen und die daraus resultierende geringfügige Reduktion der Energie der

zerstäubten Teilchen), die geringe Aufwachsrate aufgrund der eingestellten Leistung und

des großen Target-Substrat-Abstandes und den Winkel zwischen Magnetron und Substra-

toberfläche erreicht.

5.1.2.1 Siliziumnitrid

Zunächst sollen die Eigenschaften (Abb. 5.4) der Siliziumnitridschichten in Abhängigkeit

der Substrattemperatur TS, der Gaszusammensetzung pAr/N2 und der Targetleistung P

diskutiert werden. Bei Erhöhung der Substrattemperatur TS bleibt die Dichte (Abb. 5.4c)

nahezu konstant und die Eigenspannungen (Abb. 5.4b) steigen an.

Die gemessenen Eigenspannungen setzen sich additiv aus drei verschiedenen Komponen-

ten zusammen:

σgemessen = σth + σi + σint (5.3)
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mit σgemessen = gemessene Eigenspannung in GPa

σth = thermische Eigenspannung in GPa

σi = intrinsische Eigenspannung in GPa

σint = Eigenspannung an den Grenzflächen in GPa

Die erste Komponente ist die thermische Eigenspannung σth, die durch unterschiedliche

thermische Ausdehnungskoeffizienten der Schichten und des Substrates verursacht wird,

wenn ein großer Temperaturgradient vorliegt, d.h. bei hohen Abscheidetemperaturen tritt

diese stets auf. Sie wird durch die in Gleichung (5.4) angegebene Abhängigkeit bestimmt:

σth =
Ec

1− νc

(αs − αc) ·∆T (5.4)

mit σth = thermische Eigenspannung in GPa

∆T = Temperaturdifferenz in K

αs = thermischer Ausdehnungskoeffizient des Substrates in 10−6 K−1

αc = thermischer Ausdehnungskoeffizient des Schichtmaterials in 10−6 K−1

Die zweite Komponente ist die intrinsische Eigenspannung σi. Sie beschreibt die Verspan-

nung, die aufgrund der mikroskopischen Struktur, wie Gitterdefekten, Gitterverzerrungen

oder Änderung der Schichtmorphologie wie eine Verdichtung, entsteht. Diese Komponen-

te spielt bei ionengestützten Beschichtungsverfahren eine bedeutende Rolle, da durch die

Teilchenimplantation die Morphologie des Materials beeinflusst wird und es so zu starken

Verzerrungen des Gitters bzw. Verspannungen kommen kann, wodurch Druckeigenspan-

nungen entstehen.

Die dritte Komponente σint wird durch schlechte Anpassung der Bindungslängen an den

Grenzflächen zwischen den Lagen verursacht, die zu verspannten Bereichen führt.

Durch die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten des Siliziumsubstra-

tes (αSi=4,7–7,6·10−6 K−1) und der Si3N4-Schichten (αSi3N4=2,5·10−6 K−1) trug die ther-

mische Eigenspannung bei hohen Substrattemperaturen zur gemessenen Eigenspannung

bei. Der abgeschätzte Wert der Komponente der thermischen Eigenspannung lag bei

TS=120◦C αSi3N4(120◦C)=-0,1 bis -0,2 GPa und bei TS=700◦C αSi3N4(350◦C)=-0,7 bis

-1,7 GPa (vgl. Tabelle 5.3).

Die intrinsische Eigenspannung wird durch die Beschichtungsparameter bestimmt. Die

entscheidenden Beschichtungsparameter, die zur Änderung der Flussverhältnisse führen,

blieben aber bei Änderung der Substrattemperatur konstant und die höhere Substrat-

temperatur TS würde durch Relaxationsprozesse zu einer Abnahme führen. Da es sich

um amorphe Schichtsysteme handelte, war der Anteil, der durch schlechte Anpassung

der Gitterstrukturen im Bereich der Grenzfläche hervorgerufen wird, hier nicht vorhan-

den. Dennoch konnte es aufgrund der hohen Energie der Ionen zu einer Verspannung der
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Schicht kommen.

Der Anstieg der Eigenspannung (Abb. 5.4b) konnte daher nur durch die thermische Eigen-

spannungskomponente und eine Änderung der Bindungsverhältnisse verursacht werden.

Die zunehmenden Eigenspannungen waren letztendlich mit verantwortlich für die höhere

Vickers-Härte.

Die Änderung der Gaszusammensetzung wirkte sich auf die Eigenspannung, die Vickers-

Härte und die Dichte aus. Die Druckeigenspannung stieg mit zunehmendem Reaktiv-

gasanteil an. Ein ähnliches Verhalten hatten Sugimoto et al. [154] bei der Abscheidung

von Si3N4-Schichten in einem Ar/Kr-Gasgemisch beobachtet. Die Eigenspannung und die

Vickers-Härte bildeten beide ein Maximum aus, deren Lage aber gegeneinander verscho-

ben war. Der Anstieg der Vickers-Härte mit steigendem Reaktivgasanteil in der Gasphase

war auf die zunehmende Eigenspannung und den Einbau von Stickstoff, der zur Bildung

des härteren Si3N4 führte, zurückzuführen. Bei weiterer Zugabe von Stickstoff sank die

Vickers-Härte aufgrund der abnehmenden Ionenstromdichte und der damit verbundenen

Abnahme der in die Schicht eingebrachten Energie. Die Dichte stieg bei Zugabe von

20 vol% Stickstoff in der Gasphase an und blieb dann bei weiterer Zugabe konstant. Die

in reinem Argon abgeschiedene Si3N4−x-Schicht zeigte eine um etwa 10% geringere Dich-

te. Dieser Dichteunterschied entstand durch den höheren Siliziumgehalt in der Schicht, so

dass die gemessene Dichte zwischen der Dichte des Silizium und des Si3N4 lag. Zu einem

ähnlichen Ergebnis kamen Li et al. [94] für die in einem Ar/N2-Gasgemisch abgeschiede-

nen Si3N4−x-Schichten.

Die Variation der Targetleistung P zeigte keinen messbaren Einfluss auf die Dichte der

Si3N4-Schichten. Die Eigenspannung (Abb.5.4h) und die Härte (Abb.5.4g) sanken mit

steigender Targetleistung P durch die Abnahme der Ionenstromdichte im Vergleich zur

Stromdichte der schichtbildenden Teilchen (vgl. Kap.4.1.1.2). Durch die abnehmende Io-

nenstromdichte verringerte sich die auf die adsorbierten Teilchen übertragene Energie,

wodurch es zur Reduktion der intrinsischen Spannungen und damit auch der Härte kam.

Die Dichte der hergestellten Si3N4−x-Schichten liegt etwa 10% unter der des kristallinen

Si3N4 (ρSi3N4=3,44 g/cm3).

In Abb. 5.5a ist die Korrelation der Aufwachsrate und der Eigenspannung und der Einfluss

der Eigenspannung auf die Härte der Si3N4−x-Schichten dargestellt. Es zeigte sich, dass die

Eigenspannung mit abnehmender Aufwachsrate zunahm. Bei einer konstanten Substrat-

temperatur TS=700◦C und unterschiedlichem Reaktivgasanteil in der Ar/N2-Gasphase

(Abb. 5.5c) wurde die Vickers-Härte nicht durch die Eigenspannungen hervorgerufen,

sondern durch den unterschiedlichen Stickstoffgehalt in den Schichten. In Abb. 5.5d dage-

gen war der Stickstoffgehalt in den Schichten konstant, die Substrattemperatur TS wurde

variiert und die Härte wurde hier durch die Höhe der Eigenspannung bestimmt.
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Abbildung 5.5: Korrelation zwischen Aufwachsrate und Eigenspannung (a,b), der
Eigenspannung und Vickers-Härte (c,d) der Si3N4−x-Schichten, (a,c) Gasvariati-
on (Ar:N2= 0–100 vol% N2, TS=700◦C), (b,d) Substrattemperatur TS=120–700◦C;
dTS=17 cm.

5.1.2.2 Siliziumcarbid

Die Untersuchung der Eigenschaften der SiC-Schichten in Abhängigkeit der Substrat-

temperatur TS ergab eine hohe Dichte, eine hohe Vickers-Härte und eine mit steigender

Substrattemperatur TS abnehmende Eigenspannung. Die hohe Dichte (nahe der Dichte

von α-SiC mit ρSiC=3,2 g/cm3) erklärte sich durch die geringe Aufwachsrate und ein

hohes Verhältnis der Ionen zu schichtbildenden Teilchen, was zu einer hohen Oberflächen-

diffusion führte. Durch die ohnehin schon hohe Dichte der SiC-Schichten und das damit

verbundene Gefüge hoher Dichte und geringe Anzahl an Nanohohlräumen führte die Sub-

strattemperatur TS zu keiner weiteren Erhöhung der Dichte.

Der Rückgang der Eigenspannung mit steigender Substrattemperatur TS wurde durch

Relaxationsprozesse bewirkt und wird als Ursache für die Abnahme der Vickers-Härte

im Bereich hoher Substrattemperaturen TS≥350◦C angenommen. Der Anstieg der Härte

bei tieferen Substrattemperaturen TS≤350◦C dagegen war auf eine Änderung der Bin-

dungsverhältnisse zurückzuführen. Durch die steigende Oberflächendiffusion konnten die

kondensierenden Teilchen einen längeren Weg zurücklegen und sich günstiger zur Bildung
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Abbildung 5.6: Schematische Darstellung des relativen Zusammenhangs zwischen den
Eigenschaften, der Substrattemperatur TS und der Ionenenergie Ei der SiC-Schichten.

von SiC-Bindungen anlagern, bevor der Diffusionsprozess durch neu ankommende Teil-

chen gestoppt wurde. Sowohl infrarot- als auch raman-spektroskopische Betrachtungen

ergaben mit steigender Substrattemperatur TS vermehrt Si-C-Bindungen, die dem nano-

kristallinen SiC ähneln. Außerdem wurde eine Abnahme der eine geringere Vickers-Härte

aufweisenden amorphen, sp2-gebundenen C-C- und amorphen Si-Si-Bindungen beobach-

tet.

Wie in Kap. 5.1.1.2 bereits beschrieben, nimmt durch Anlegen einer Substratvorspannung

der Siliziumgehalt durch präferenzielles Zerstäuben ab. Der amorphe Kohlenstoff mit sei-

ner geringen Dichte von ρa−C=2,25 g/cm3 verursachte eine Abnahme der Dichte. Die Ei-

genspannung der SiC-Schichten stieg weiter, da eine höhere Ionenenergie zu einer höher-

en intrinsischen Eigenspannung führt (vgl. Kap. 5.1.2.1). Die Abnahme der Härte der

SiCx-Schichten nach Erreichen des Maximums in Abhängigkeit der Substratvorspannung

entstand durch den zunehmenden Anteil des sp2-gebundenen amorphen Kohlenstoffs, der

eine geringe Härte aufweist.

Abbildung 5.7 zeigt die Korrelation zwischen der Aufwachsrate, der Eigenspannung, der

Härte und der chemischen Zusammensetzung der SiC-Schichten. Während die Aufwachs-

rate der SiC-Schichten nur geringfügig abnahm, fiel die Eigenspannung um die Hälfte ihres

Maximalwertes (vgl. Abb. 5.7a). Der Grund für den Rückgang der Eigenspannung wa-

ren thermisch induzierte Relaxationsprozesse in der aufwachsenden Schicht. Die Vickers-

Härte in Abb. 5.7c zeigte bei niedrigen Eigenspannungen die bekannte Abhängigkeit von

der Eigenspannung. Es wird davon ausgegangen, dass der Rückgang der Vickers-Härte

bei weiter steigender Eigenspannung im Bereich höherer Eigenspannungen auf veränderte

Bindungszustände bzw. chemische Zusammensetzung zurückzuführen ist. Die Vickers-

Härte der SiC-Schichten war abhängig von der chemischen Zusammensetzung und ein

steigender Siliziumgehalt bewirkte eine höhere Härte.
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Abbildung 5.7: Korrelation zwischen (a,b) Aufwachsrate und Eigenspannung, (c,d)
Eigenspannung und Vickers-Härte sowie (e,f) der Härte und der chemischen Zu-
sammensetzung der SiCx-Schichten, (a,c,e) Substrattemperatur TS=120–700◦C, (b,d,f)
Substratvorspannung US=0– -60 V, TS=700◦C; dTS=17 cm.
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Abbildung 5.8: Schematische Darstellung des relativen Zusammenhangs zwischen den
Eigenschaften und der Substrattemperatur TS der B4C-Schichten.

Die Erklärung für die Korrelation zwischen der Aufwachsrate und der Eigenspannung ist

bei den SiCx-Schichten bei Variation der Substratvorspannung US komplex (vgl. Abb. 5.7b).

Wird eine Substratvorspannung US angelegt, führt die zunehmende Energie zunächst zu

einer Verdichtung der Schicht durch Subplantation oberflächennaher Atome in tiefere

Lagen und damit zu einer Abnahme der Aufwachsrate und zur Erhöhung der Eigenspan-

nung. Bei Energien oberhalb der Energieschwelle kommt es neben der Verdichtung durch

Subplantation zu einer Rückzerstäubung oberflächennaher Atome, was einen zusätzli-

chen Rückgang der Aufwachsrate zur Folge hatte. Nach Robertson, Davis [35, 139] führt

eine Verdichtung durch Subplantation oberflächennaher Atome zur Härteerhöhung. Ei-

ne Abnahme der Vickers-Härte wird durch Relaxationsprozesse aufgrund einer lokalen

Erwärmung (engl.: ,,thermal spikes”) durch Abbremsen der energetischen Teilchen durch

Energieabgabe an Atome in der Schicht verursacht. Die Verschiebung der Stöchiometrie

hin zu kohlenstoffreichen Schichten trug ebenfalls zur Abnahme der Vickers-Härte bei.

Abbildung 5.7f zeigt, dass die Verdichtung auch bei einer Verschiebung des Verhältnisses

Si/C zu geringeren Siliziumkonzentrationen zunächst zu einem Ansteigen der Vickers-

Härte führte, bis die härtevermindernden Prozesse wie der zunehmende Kohlenstoffüber-

schuss und Relaxationsprozesse letztendlich die Vickers-Härte reduzierten.

5.1.2.3 Borcarbid

Abbildung 5.8 zeigt den schematischen Verlauf der Vickers-Härte, der Eigenspannung so-

wie der Dichte in Abhängigkeit der Substrattemperatur TS. Die Kurven zeigten jeweils

ein Maximum, wobei das Maximum der Eigenspannung und der Vickers-Härte bei der

gleichen Substrattemperatur auftraten. Das Dichtemaximum war zu einer höheren Sub-

strattemperatur verschoben. Ein Vergleich mit der Aufwachsrate aus Abb. 5.3 zeigte, dass

eine Abnahme der Aufwachsrate zu einer höheren Eigenspannung und daraus resultierend

zu einer höheren Vickers-Härte führte.

Schon in Kap. 5.1.2.2 wurde die Verbindung einer geringen Aufwachsrate und der Ober-

flächendiffusion sowie die Konsequenz für die Morphologie der Schichten aufgezeigt. Somit
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Abbildung 5.9: Korrelation zwischen (a) Eigenspannung und Aufwachsrate, (b) Härte
und Eigenspannung sowie (c) der Härte bzw. (d) Eigenspannung und der Dichte der
B4C-Schichten, Substrattemperatur TS=120–700◦C.

ist verständlich, dass die hohe Oberflächendiffusion und die geringe Aufwachsrate zu einer

hohen Dichte der Schichten führte. Desweiteren ist die Verdichtung durch das günstige

Verhältnis der Ionenstromdichte und der Stromdichte der schichtbildenden Teilchen zu

nennen. Dieses Verhältnis war konstant. Ab einer Substrattemperatur von TS=350◦C

begannen Relaxationsprozesse, die sich zunächst in Form einer Abnahme der Eigenspan-

nung und dann auch der Dichte äußerten. Die Reduktion der Eigenspannung und der

Dichte führten letztendlich zu einem Rückgang der Vickers-Härte. Zu nennen ist auch

die nicht vernachlässigbare Konzentration des Stickstoffs in den beiden bei TS=120◦C

und TS=350◦C abgeschiedenen Schichten, was sich sicherlich ebenfalls auf die mechani-

schen Eigenschaften auswirkt. Dennoch wurden hier ähnliche Zusammenhänge wie bei

den Si3N4- und SiC-Schichten zwischen den Eigenschaften gefunden: so nimmt die Eigen-

spannung mit abnehmender Aufwachsrate zu, und die Härte und die Dichte steigen mit

der Eigenspannung. Die Härte und die Dichte korrelieren ebenfalls und Schichten mit ei-

ner hohen Dichte, was gleichzusetzen ist mit einer geringen Bindungslänge, besitzen nach

dem Modell von Kisly [87] eine hohe Härte (vgl. Gleichung (2.1)).

Zusammenfassend lässt sich sagen, dass die Substrattemperatur, der geringe Arbeitsgas-
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Ra

µ Einzellagen−Schichten

Abbildung 5.10: Schematische Darstellung des Einflusses des Mittenrauwertes Ra auf
den Reibwert µ der Einlagenschichten.

druck (wenige Stöße der zerstäubten Teilchen und die daraus resultierende geringfügige

Reduktion der Energie dieser), der Winkel, unter dem die schichtbildenden Teilchen auf

die Oberfläche treffen, sowie die hohe Ionenstromdichte und das hohe Plasmapotential bei

geringem Druck, sich günstig auf den Aufbau des Gefüges und damit auf die Eigenschaf-

ten der Einlagenschichten auswirken. da diese fünf Parameter die Oberflächenmobilität

erhöhen.

5.1.3 Mechanisches Verhalten der Einlagenschichten

Das tribologische Verhalten ist nicht nur von der Werkstoffart abhängig, sondern wird auch

stark von der Oberflächenbeschaffenheit beeinflusst. In Abb. 5.10 ist der Reibwert über

den arithmetischen Mittenrauwert Ra aufgetragen. Der Reibwert der einzelnen Schichten

bei unterschiedlichen Herstellungsparametern zeigte im wesentlichen ein Verhalten, wie

es in Abb. 5.10 schematisch dargestellt ist. Der Reibwert ist bei glatten Schichten mit

sehr geringer Oberflächenrauheit durch die große Kontaktfläche und der damit verbunde-

nen großen molekular-atomistischen Wechselwirkung zwischen Schicht und Gegenkörper

höher als bei Oberflächen mit einem höheren Mittenrauwert Ra. Bei einer zunehmenden

Oberflächenrauheit verringert sich die Kontaktfläche und der Reibwert nimmt ab. Nimmt

die Oberflächenrauheit der Schicht weiter zu, so wird der Reibwert durch deformative

Anteile bestimmt, und der Reibwert steigt wieder an [186].

In Abb. 5.11 ist der Zusammenhang zwischen dem Verschleißvolumen der Schicht, des Ge-

genkörpers aus 100Cr6 und des Reibwertes der Si3N4- und der SiC-Schichten dargestellt.

Es ist zu erkennen, dass ein hoher Reibwert häufig mit einem hohen Verschleiß einherging.

Festgehalten werden kann, dass ein geringerer Schichtverschleiß zusammen mit einem ho-

hen Reibwert zu einem höheren Verschleiß des Gegenkörpers führte. Schichten wie z.B.

die Si3N4(Ar/N2)-Schichten mit einem geringen Verschleißvolumen und einem hohen Ku-

gelverschleiß können als Schutzschicht für zerspanende Werkzeuge eingesetzt werden.
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Abbildung 5.11: Schematische Darstellung des Zusammenhangs zwischen Verschleiß-
volumen der Schicht und dem Gegenkörpers aus 100Cr6 (Kap. 3.4.1, Tab. 3.5) und dem
Reibwert der Einlagenschichten.

5.2 Viellagenschichten

Die Untersuchungen der Eigenschaften der Viellagenschichten haben gezeigt, dass sich die

Eigenschaften der Einzellagen nicht auf einfache Weise überlagern ließen, sondern dass eine

Vielzahl von Effekten die Eigenschaften der Viellagenschichten bestimmte. Ein wichtiger

Aspekt ist der Einfluss der Phasengrenzen auf die Eigenschaften und das Verhalten der

Viellagenschichten. In den nachfolgenden Unterkapitel soll versucht werden, die möglichen

Vorgänge in Viellagenschichten aufzuzeigen. Dabei sollen die Ergebnisse, die in dieser

Arbeit gewonnen wurden, den jeweiligen Modellen zugeordnet werden.

5.2.1 Aufbau der Viellagenschichten

Ein wichtiger Aspekt für die Beschreibung der Eigenschaften von Viellagenschichten ist

die Beschaffenheit der Übergänge der Einzellagen. Die Beschaffenheit der Übergänge wird

durch die Parameterwahl zur Schichtherstellung auf verschiedene Art und Weise beein-

flusst. Abbildung 5.12 zeigt schematisch die Abhängigkeit der Grenzflächenbeschaffenheit

von der Wahl der Beschichtungsparameter [185]. Die grau eingefärbten Teilchen stellen

die ankommenden Teilchen dar, die sich an der Oberfläche anlagern. Mögliche Wege der

auf der Oberfläche ankommenden Atome durch Oberflächendiffusion sind in Abb. 5.12b,c

durch Pfeile angedeutet. Durchmischung an den Grenzflächen wird demnach einerseits

durch eine zu geringe Beweglichkeit der Adatome durch die so entstehende Oberflächen-

rauheit erzeugt. Andererseits führt thermisch aktivierte Volumendiffusion über die Grenz-

flächen hinweg zu einer Durchmischung. Ebenso bewirkt eine zu hohe kinetische Energie

beim Anlegen einer Substratvorspannung durch indirekte Subplantation eine Verbreite-

rung der Übergangszone. Aufgrund dieser Kenntnisse wurden die Beschichtungsbedin-

gungen so gewählt, dass sich ein möglichst geringer Mittenrauwert Ra bzw. Bereich der

Durchmischung ergab.

Aus den Konzentrationstiefenprofilen (Abb. 4.42, 4.55, 4.67) konnte aufgrund der Abnah-
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Abbildung 5.12: Schematische Darstellung unterschiedlicher Grenzflächenstrukturen
in Abhängigkeit der relativen Beweglichkeit an der Oberfläche und im Volumen, (a) ge-
ringe Beweglichkeit der Adatome und geringe Volumendiffusion, (b) hohe Beweglichkeit
der Adatome und geringe Volumendiffusion, (c) hohe Beweglichkeit der Adatome und
hohe Volumendiffusion [185].

me der atomaren Konzentration eines Elementes im Bereich der Grenzfläche die Breite

der Durchmischungszone bestimmt werden. Dabei wurde bedacht, dass es durch den Ab-

trag mittels eines Ionenstrahls innerhalb einiger Atomlagen zur Durchmischung kommt.

Diese Durchmischung setzt sich während des Abtrags immer weiter fort. Die so verur-

sachte Vermischung konnte mit Hilfe des Computer-Programms SRIM berechnet und mit

einem Wert von etwa 6 nm (Ei=2 keV, senkrechter Beschuss) angegeben werden. Neben

der Durchmischung führt auch die Informationstiefe zu einer fiktiven Durchmischung (vgl.

Kap. 3.2.1). Dieser Effekt liegt aber im Bereich der durch die Ionenenergie verursachten

Durchmischung. Weiterhin kommt es durch die selektive Zerstäubung einzelner Elemente

zu einer Verfälschung der atomaren Konzentrationen, die zu einem zusätzlichen Fehler bei

der Auswertung führte.

Bei Analyse der Viellagenschichten mit einer geringeren Modulationslänge (Λ ¿140 nm)

wurden Ar+-Ionen einer Ionenenergie von Ei=250 eV unter einem Winkel von 45◦ zum

Schichtabtrag verwendet, die Durchmischungsbreite lag hier etwa 3 nm mit einem Maxi-

mum bei etwa 1 nm. Abbildung 5.13 zeigt die Verteilung der Ionen bzw. der Targetatome

bei einer Ionenenergie von 10 keV und senkrechtem Beschuss bzw. einer Ionenenergie

von 250 eV und einem Winkel von 45◦. Die Primärelektronenenergie zur Messung des

Konzentrationstiefenprofils betrug Ep=10 keV. Zur Eliminierung der durch den Abtrage

mit dem Ionenstrahl verursachten Durchmischung wurde bei der Bestimmung der Breite

der Übergangszone aus dem Konzentrationstiefenprofil der oben hierfür berechnete Wert

abgezogen. In Tabelle 5.2 sind die so ermittelten Durchmischungsbreiten zusammenge-

fasst. Diese Methode kann nur sehr ungenau Werte liefern.

Eine geeignetere Möglichkeit zur Bestimmung der Durchmischungsbreite ist die Rönt-

genreflektivität. In den Kap. 4.2.1.1, 4.2.2.1 und 4.2.3.1 wurden durch Simulation unter
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Abbildung 5.13: Tiefenverteilung der Ionen und Schichtatome bei Beschuss mit Ar+

der Energie Ei=2 keV bzw. 250 eV zum Abtrag der Schicht zur Erstellung der Konzen-
trationstiefenprofile.

Verwendung der Software WinGixa aus den XRR-Spektren die Breite der Übergangs-

zonen bestimmt. Diese Werte waren genauer und deutlich geringer als die aus den AES-

Konzentrationstiefenprofilen ermittelten. Abbildung 5.14 stellt die aus den XRR-Spektren

ermittelten Durchmischungszonen veranschaulichend dar. Bei der Darstellung der Über-

gangszone in der Si3N4/B4C-Viellagenschicht wurde berücksichtigt, dass das atomare Kon-

zentrationstiefenprofil eine in die B4C-Einzellage verlaufende atomare Stickstoffkonzentra-

tion gemessen wurde.

Es konnte mit diesem Verfahren gezeigt werden, dass in den Viellagenschichten zum Teil

nicht-vernachlässigbare Durchmischungszonen entstehen. Im System Si3N4/B4C diffun-

dierte der Stickstoff in die B4C-Lagen. Gleichzeitig fand eine Phasenreaktion von Si3N4
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Abbildung 5.14: Schematische Darstellung der durch Simulation der XRR-Spektren
ermittelten Durchmischungszonen der Viellagenschichten.
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Schichtsystem Übergang von nach Element korr. Durchmischungsbreite

Si3N4/SiC SiC auf C 2 nm

Si3N4 N 2 nm

Si3N4 auf N 2 nm

SiC C 2 nm

Si3N4/B4C B4C auf B 2 nm

Si3N4 C 2 nm

N 3 nm

Si3N4/B4C Si3N4 auf N 3 nm

B4C B 3 nm

C 3 nm

SiC/B4C B4C auf B 1 nm

SiC C 1 nm

Si 2 nm

SiC/B4C B4C auf B 1 nm

C 2 nm

Tabelle 5.2: Aus den Tiefenprofilen abgelesene Breite der Durchmischungszo-
nen in den Viellagensystemen, lSi3N4=lSiC=3,5 nm, lSi3N4/lB4=5,3 nm/2,7 nm,
lSiC=lB4C=3,5 nm.

und B4C hin zu SiC und BN statt. In den Si3N4/SiC- und SiC/B4C-Viellagenschichten

wurden geringere Durchmischungsbereiche (σrms=0,5–0,6 nm) gemessen. Die Durchmi-

schungsbereiche wurden im ersten System durch Volumendiffusion aufgrund der Sub-

strattemperatur und im zweiten System durch eine nicht ausreichende Beweglichkeit der

schichtbildenden Teilchen aufgrund der höheren Aufwachsraten (SiC: 28 nm/min, B4C:

11 nm/min) und einer zu geringen Oberflächendiffusion aufgrund der geringen Substrat-

temperatur verursacht (vgl. Abb. 5.12). Desweiteren befinden sich Si3N4 und SiC, sowie

SiC und B4C im thermodynamischen Gleichgewicht. Die Durchmischungszonen machen

die Interpretation der Messwerte der Härte und der Eigenspannung schwierig, da die Ei-

genschaften der sich in den Durchmischungszonen bildenden Phasen nicht bekannt sind.

Im folgenden Kap. 5.2.2 soll auf diese Problematik näher eingegangen werden.
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5.2.2 Eigenschaften der Viellagenschichten

5.2.2.1 Eigenspannungen - Viellagenschichten

Ändert sich die Eigenspannung von Viellagenschichten mit der Anzahl der Lagen, so

begründet sich die Änderung unter anderem durch auftretende Eigenspannungen an den

Übergängen von einer Lage zur anderen. Wären die Grenzflächen der einzige Einfluss auf

die Eigenspannung, so müsste ein linearer Zusammenhang zwischen den Eigenspannungen

und der Modulationslänge existieren. Die Eigenspannung könnte dann mit der folgenden

Gleichung (5.5) bestimmt werden.

σviellagen =
(d−N · dint)

2 · d · (σ1 + σ2) +
N · dint

d
· σint (5.5)

mit σviellagen = Eigenspannung der Viellagenschicht in GPa

d = Gesamtschichtdicke in nm

dint = Breite der Übergangszone der Eigenspannung in nm

σint = Eigenspannung an den Grenzflächen in GPa

σ1, σ2 = Eigenspannung der Einzellagen in GPa

Der zweite Term der Gleichung (5.5) berücksichtigt sowohl einen Volumenanteil durch die

Breite der Übergangszone dint und die Anzahl (N-1) der Übergänge als auch die in den

Übergangsbereichen entstehende Eigenspannung.

In den meisten Fällen wurde eine Abhängigkeit von der Modulationslänge beobachtet, die

aber sehr unterschiedlich ausfiel und nicht linear war. Im weiteren soll auf die Vorgänge

an den Grenzflächen eingegangen werden, um das Modell zu verfeinern. Gleichzeitig sol-

len Probleme, die die Berechnung der Eigenspannung der Viellagenschichten erschweren,

aufgezeigt werden.

Im idealen Fall würden sich abrupte Übergänge der Eigenspannungen an den Grenzen

zwischen den Einzellagen ergeben. Ein realistisches Modell dagegen ist die in einem Über-

gangsbereich stattfindende allmähliche Anpassung der Eigenspannungen der beiden Lagen

(vgl. Abb. 5.15). Der Einfluss des Substrat-Schicht-Übergangs kann vernachlässigt wer-

den, da er nur einmal auftritt. Bei auftretenden Durchmischungen an den Grenzflächen

und kleiner werdender Modulationslänge ist die Berechnung der Eigenspannung schwie-

rig. Bilden sich durch Diffusion oder raue Oberflächen Durchmischungszonen, kann zwar

die Breite dieser bestimmt werden, die Eigenschaften aber sind unbekannt. In Abb. 5.15

sind einige Möglichkeiten des Verhaltens der Eigenspannungen aufgezeigt. Hinzukommt,

dass für Einzellagendicken von unter 500 nm die Eigenspannung nicht mehr der einer

mehrere Mikrometer dicken Schicht entspricht und dass die Änderung in keinem linearen

Zusammenhang mit der Schichtdicke steht. Abbildung 5.16 zeigt den Verlauf der Ei-

genspannung in Abhängigkeit der Schichtdicke für zwei unterschiedliche Gasdrücke bzw.
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Abbildung 5.16: Schematischer Verlauf der Eigenspannung als Funktion der Schicht-
dicke für hohe und geringe Mobilität der schichtbildenden Teilchen, p: Druck.

kinetische Energien der schichtbildenden Teilchen.

Desweiteren ist die Ausbildung der Eigenspannung abhängig von den Eigenschaften des

darunterliegenden Materials. beispielsweise ist bei Substrattemperaturen von 700◦C ist

die thermische Ausdehnung, die für beide Schichtmaterialien unterschiedlich sein kann,

eine nicht vernachlässigbare Größe (vgl. Gleichung (5.4) in Kap. 5.1.2.1 und Tab. 5.3). Die

so entstehende thermische Eigenspannung muss ebenfalls in das Eigenspannungsmodell

einbezogen werden (vgl. Gleichung (5.6)).

σges = f(d) · σint,sub +
N(σi,1 · (d1 − d12) + σi,2 · (d2 − d21))

2 · d +

N(σ12 · d12 + σ21 · d21 + σth,12 · (d1 − d12) + σth,21 · (d2 − d21))

2 · d (5.6)
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mit f(d) = Funktion abhängig von der Schichtdicke (0≤ f(d) ≤1)

σint,sub = Grenzflächenspannung zwischen Substrat und Schicht in GPa

σi,1, σi,2 = intrinsische Eigenspannung der Komponente 1, 2

σ12, σ21 = Grenzflächenspannung zwischen Schicht 1 und 2 bzw. 2 und 1

σth,12, σth,21 = thermische Spannung zwischen Schicht 1 und 2 bzw. 2 und 1

j bzw. N = Laufzahl bzw. Anzahl der Doppellagen im Viellagenverbund

d12, d21 = Dicke der Übergangsbereiche in nm

Bei sehr dünnen Schichten wird die Grenzflächenspannung am Substrat aufgrund der

Schichtdickenabhängigkeit immer größer gegenüber den anderen Termen. Damit das Mo-

dell physikalisch sinnvoll und damit die Bedingung

lim
d−>∞

f(d) · σint,sub = 0 (5.7)

erfüllt ist, wird die Grenzflächenspannung mit der Funktion f(d) multipliziert, für die

folgende Bedingung gilt:

lim
d−>∞

f(d) = 0 (5.8)

Hier zeigt sich die Schwierigkeit bei der Berechnung der Eigenspannung, da die meisten

Größen unbekannt oder nur schwer bestimmbar sind. In Abb. 5.17 ist die Lage der ein-

zelnen Spannungskomponenten in Viellagenschichten schematisch dargestellt.

Da die Grenzflächenspannung σint,sub nur einmal auftritt, wird dieser Anteil bei Schicht-
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Abbildung 5.17: Modell zur Berechnung der Eigenspannungen im Viellagensystem.

dicken von mehreren Mikrometern unrelevant und die Eigenspannung wird im wesentli-

chen nur durch den Volumenanteil der Eigenspannung (σi,1, σi,2, σ12, σ12, σth,12, σth,21)

bestimmt. In Tab. 5.3 sind die thermischen Ausdehnungskoeffizienten für Silizium und die

Schichtmaterialien bis 1000◦C und die daraus resultierenden thermischen Eigenspannun-

gen zusammengestellt. Der thermische Anteil der Eigenspannung kann aus der folgenden

Gleichung berechnet werden [121]:

σth =
EF

1− νF

(αF − αS) · (TS − Tmeas) (5.9)
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mit σth = thermische Eigenspannung in GPa

EF = Elastizitätsmodul der Schicht in GPa

νF = Poisson-Zahl der Schicht

αF , αS = thermischer Ausdehnungskoeffizient der Schicht bzw.

des Substrates in 10−6 K−1

TS,Tmeas = Beschichtungs- bzw. Messtemperatur in K

Es muss beachtet werden, dass die Ausprägung der thermischen Eigenspannung von der

Si Si3N4 SiC B4C

therm. Ausdehnungskoeffizient in 10−6K−1 4,7–7,6 2,5 5,3 4,5–5,6

σth in GPa (auf Si, ∆T=120–700◦C) - -0,1– -1,7 -0,1– -0,8 -0,6– -0,8

σth in GPa (auf Si3N4, ∆T=700◦C) - - -0,9 -0,4

σth in GPa (auf SiC, ∆T=120◦C) - - - -0,8– 1

Tabelle 5.3: Thermische Ausdehnungskoeffizienten des Siliziumsubstrates und der be-
trachteten Schichtmaterialien und die daraus resultierenden thermischen Eigenspannun-
gen [60].

Lagendicke abhängig ist. Damit sind alle Größen, die die Eigenspannung des Viellagen-

systems mitbestimmen, mit Ausnahme der Substrat-Schicht-Eigenspannungskomponente

σint,sub, eine Funktion der Modulationslänge Λ.

Keramische Schichten zeigen aufgrund ihrer geringen thermischen Ausdehnung meist ther-

mische Druckeigenspannungen. Druckeigenspannungen entstehen, wenn die thermische

Ausdehnung der darunterliegenden Schicht oder des Substrates größer als die der darüber-

liegenden ist. Beim Schichtwachstum können demnach sowohl Zug- als auch Druckeigen-

spannungen entstehen je nach Eigenschaften der Schicht und des Substrates. Bei hoher

Substrattemperatur entsteht eine Druckeigenspannung, da das Silizium einen größeren

bzw. ähnlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten besitzt verglichen mit den Schicht-

materialien (siehe Abb. 5.16). Bei weiterem Schichtwachstum ist für die Art der sich

ausbildenden Eigenspannung die Mobilität der schichtbildenden Teilchen entscheidend.

Sie wird bestimmt durch die kinetische Energie der schichtbildenden Teilchen und der

Ionen, den Arbeitsgasdruck und der Depositionstemperatur [8, 7, 39]. Aufgrund des ge-

ringen Arbeitsgasdruckes und der meist hohen Substrattemperatur treten durchgehend

Druckeigenspannungen auf.

In Tabelle 5.4 ist die gemessene Eigenspannung und der arithmetische bzw. gewichtete

Mittelwert der Eigenspannungen zusammengestellt und es zeigt sich, dass kein einheitli-

ches Verhalten der Eigenspannung beobachtet werden konnte. Zum besseren Verständnis

ist ein schematischer Verlauf der Eigenspannung der Viellagen in Abb. 5.18 dargestellt.
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System gewichteter Mittelwert gemessene Eigenspannung

Si3N4/SiC (TS=700◦C) -2,45 GPa -2,2– -2,5 GPa

Si3N4/B4C (TS=700◦C) -2,4 GPa -1– -1,5 GPa

SiC/B4C (TS=120◦C) -3,2 GPa -2,5– -3,3 GPa

Tabelle 5.4: Vergleich der gemessenen Eigenspannungen mit dem arithmetischen bzw.
gewichteten Mittelwert der Einlagenschichten.

Die schräg verlaufenden Übergänge sollen die Durchmischungszonen zwischen den einzel-

nen Lagen veranschaulichen. Die Eigenspannung der Si3N4/SiC-Viellagenschichten zeigte

keine Abhängigkeit von der Modulationslänge Λ, was auf einen spannungsfreien Übergang

hinweist. Die Eigenspannungen der Einzellagen glichen sich durch einen Übergangsbereich

an, so dass sich eine Eigenspannung einstellt, die geringfügig unter dem Mittelwert der

Einzellagen lag.

In Abb. 5.18 sind schematisch die Eigenspannungswerte der Einzellagen in den Viella-

gensystemen sowie in der jeweiligen oberen Ecke der Verlauf der Eigenspannungen der

Viellagenschichten in Abhängigkeit der Modulationslänge Λ dargestellt. Eine Reduktion

der Eigenspannung um etwa 50% gegenüber dem gewichteten Mittelwert ergab sich im

System Si3N4/B4C (Abb. 5.18b). Hier wurde bei kleinen Modulationslängen Λ eine Zunah-

me der Eigenspannungen beobachtet, die aber dennoch niedriger liegen als der gewichtete

Mittelwert aus den Einzellagen. Der Unterschied zwischen den Eigenspannungen der Ein-

zellagen war hier besonders ausgeprägt, was bei geringen Modulationslängen Λ aufgrund

starker Verspannungen zu einem Maximum der Eigenspannung in den Viellagenschichten

führte. Das Schichtdickenverhältnis lSi3N4/Λ=2/3 war verantwortlich für den Anstieg bei

sinkender Modulationslänge Λ, da hier die Eigenspannung der dickeren Si3N4-Einzellagen

überwog. In diesem Viellagensystem wurde eine breite, asymmetrische Verbreiterung der

Übergangszone beobachtet, bei der der Stickstoff aus der Si3N4-Einzellage in die darüber-

liegende B4C-Einzellage diffundierte. Die Diffusion könnte ebenfalls eine Änderung der

Eigenspannung in den Si3N4/B4C-Viellagenschichten verursachen. Zusätzlich konnte hier

eine Phasenumwandlung von Si3N4 und B4C in SiC und BN an den Grenzflächen statt-

finden, was die Eigenschaften sicherlich verändert.

Im System SiC/B4C wurde das gegenteilige Verhalten beobachtet. Der Verlauf der Eigen-

spannung bildete bei kleinen Modulationslängen Λ ein Minimum von -2,4 GPa. Ein exakter

Vergleich mit den Einzellagen konnte nicht durchgeführt werden, da die Eigenspannung

der B4C-Schichten bei Raumtemperatur nur ungenügend aufgrund der teilweisen De-

lamination der Schichten von den Siliziumbiegebalken bestimmt werden konnte. Durch

Berücksichtigung des bereits delaminierten Substratbereiches, wurde die Eigenspannung

abgeschätzt. Die Eigenspannungen der SiC- und B4C-Einzellagen unterschieden sich nur

geringfügig. Das Minimum der Eigenspannung der Viellagenschichten bei geringer Modu-
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Abbildung 5.18: Schematische Darstellung der Eigenspannung in Viellagenschichten,
(a) Si3N4/SiC (TS=700◦C), (b) Si3N4/B4C (TS=700◦C, (c) SiC/B4C (TS=120◦C).

lationslänge Λ bildete sich aufgrund der geringen, intrinsischen Spannungen innerhalb der

wenigen Nanometer dünnen Einzellagen und der schwachen Verspannung zwischen den

Einzellagen.

Die Eigenspannung ist eine wichtige mechanische Eigenschaft, da sie die Härte der Schich-

ten merklich beeinflusst.

5.2.2.2 Mikrohärte - Viellagenschichten

Sowie die Härte von Einlagenschichten eine Überlagerung der Härte des Substrates und

der Schicht (vgl. Gleichung (5.10)) ist, setzt sich die Härte von Viellagenschichten aus der

Härte der Einlagenschichten zusammen. Ausgehend von der Härte von dünnen Einlagen-
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schichten, die grundsätzlich über Gleichung (5.10) beschrieben werden kann, wurde diese

Formel für Viellagenschichten erweitert.

HC = HS + ΦH · (HF −HS) (5.10)

mit HC = gemessene Härte in Pa (engl.: ,,superficial composite hardness“)

HS = Substrathärte in Pa

HF = Schichthärte in Pa

ΦH = Faktor zur Gewichtung, empirisch oder physikalisch

ΦH ist eine empirische Gewichtungsfunktion der relativen Eindringtiefe. Jönsson und Hog-

mark et al. [74] gaben die Gewichtungsfunktion durch die relative, projizierte Fläche unter

dem Eindruck in der Schicht und dem Substrat gemäß folgender Beziehung an:

ΦH =
AF

AV

= 2C
d

dH

−
(

C
d

dH

)2

(5.11)

mit AF = Fläche des Vickerspyramideneindruckes in der Schicht in m2

AV = gesamte Fläche des Vickerspyramideneindruckes in m2

C = Konstante

d = Schichtdicke in m

dH = arithmetischer Mittelwert der Härteeindruckdiagonalen in m

Für die Konstante C gibt es zwei Werte: C=0,5 für spröde und C=1 für duktile Materia-

lien. In anderen Modellen wurde versucht, das plastisch deformierte Volumen der Probe

mit zu berücksichtigen [143]. Später folgten weitere Ansätze von Bull, Burnett, Page und

Rickerby [78-81]. Diese Ansätze sind konsistenter mit dem realen Deformationsverhalten

eines Materials. Die Härte des Schicht-Substrat-Verbundes ist in diesem Modell gegeben

durch:

HC = HS +
3

2
· d

dH

tan1/3ζ

[(
HF

EF

)1/2

+

(
HS

ESub

)1/2
]

−2 ·
(

d

dH

)3

tanζ

[(
HF

EF

)3/2

+

(
HS

ESub

)3/2
]

(HF −HS) (5.12)
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mit HC , HS, HF = Vickers-Härte des Schicht-Substrat-Verbundes, des Substrates

und der Schicht in GPa

ESub, EF = E-Modul des Substrates, der Schicht in GPa

d = Schichtdicke in m

dH = arithmetischer Mittelwert der Härteeindruckdiagonalen in m

ζ = halber Winkel der Indenterspitze (Vickerspyramide ζ=68◦)

Das Deformationsvolumen wurde hierbei als eine Halbkugel vorausgesetzt. Dieses Modell

wurde von Engel et al. [44] für die Berechnung der Härte von Mehrlagenschichten modifi-

ziert. Dabei wird die Fläche AF =
∑

i Ai aus der Summe über die Fläche Ai jeder einzelnen

Lage bestimmt, die durch folgende Gleichung berechnet wird:

Ai =

(
dH√

2

)2

−
(

dH√
2
− 2tanβ cos 2β · di

)2

(5.13)

mit Ai = Fläche des Indentereindruckes in der i-ten Lage in m2

di = Schichtdicke der i-ten Lage in m

dH = arithmetischer Mittelwert der Härteeindruckdiagonalen in m

β = Vickerspyramide β=11◦

Damit ergibt sich für die Härte der Viellagenschichten mit Gleichung 5.10 folgendes:

Hc = HS +
N∑

i=1

âi(ei)(Hi −HS) (5.14)

mit

âi(di) =
1

N + 1

[
3 · 1

d
tan1/3

(
N∑
j

(
Hi

Ej

)1/2

+

(
HS

ESub

)1/2
)]

· di (5.15)

mit âi = Koeffizient

d = Schichtdicke in µm

N = Anzahl der Lagen

di = Schichtdicke der i-ten Lage in 103 nm

Hi, Ei = Härte in 109 Pa, E-Modul in GPa der i-ten Lage

HS, ESub = Härte in 109 Pa, E-Modul in GPa des Substrates

Abbildung 5.19 zeigt schematisch das durch den Indentereindruck beeinflusste Volumen

für zwei verschiedene Modulationslängen. Für Viellagenschichten ist dieses System an-

wendbar, wenn die Terme entsprechend auf die Viellagensysteme angepasst werden. Pro-

blematisch ist, dass in der Regel nur der reduzierte Elastizitätsmodul E∗ = E/(1-ν2)

bekannt ist, die Poisson-Zahl für die Schicht in der Regel aber nicht. Die gemessenen
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F1
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E (F1)/H(F1) > E(F2)/H(F2)

Abbildung 5.19: Schematische Darstellung des vom Indenter beeinflussten Volumen
(E(Fi), H(Fi): E-Modul, Härte der i-ten Komponente).

Härtewerte ließen sich nicht mit diesem Modell bestätigen. Der Grund ist, dass dieses

Modell zwar ermöglicht, die unterschiedlichen Anteile der Einzellagen an der Härte anzu-

geben, unberücksichtigt bleibt aber weiterhin die Vielzahl an Grenzflächeneffekten (siehe

Kap. 2.1.4). Diese Grenzflächeneffekte, die abhängig sind von dem jeweiligen Viellagensy-

stem, den Beschichtungsparametern und der Modulationslänge Λ, können nicht durch ein

mathematisches Modell dargestellt werden und erschweren dadurch die Erstellung allge-

meingültiger Modelle. Daher erweist sich die Berechnung bzw. Vorhersage der Härte bei

Viellagenschichten als schwierig.

Eine Vielzahl weiterer Modelle zur Berechnung der Härte aufgebrachter Schichten wurde

in den letzten Jahren erstellt. All diese Modelle erwiesen sich ebenfalls als nicht geeignet

zur Berechnung der Härte von Viellagenschichten, unter anderem weil sie die Änderungen

der Eigenschaften der Einzellagen bzw. der Übergangszonen bei Verringerung der Modu-

lationslänge nicht berücksichtigen können (vgl. auch Kap 5.2.2.1). Die Verbreiterung der

Grenzflächen ist vor allem in amorphen Viellagensystemen nicht zu vernachlässigen, da sie

sich hier über einige Nanometer erstrecken kann (vgl. Tabelle 5.14). Das Volumen, das die

Verbreiterungsbereiche der Grenzflächen innerhalb der Schicht einnehmen, ist zum Bei-

spiel (Verbreiterung als 2 nm angenommen) für 200-lagige Viellagenschichten 19% bzw.

25% und für 600-lagige Viellagenschichten 57% bzw. 75% für eine Gesamtschichtdicke von

2,1 µm bzw. 1,6 µm im Si3N4/SiC- bzw. Si3N4/B4C-Viellagensystem.

Um die Härte der Übergangsbereiche messen zu können, wurde eine der Si3N4/SiC-Viel-

lagenschichten (Λ=140 nm, 30 Einzellagen) schräg unter einem Winkel von α=0,05◦ an-

geschliffen (Abb. 5.20). Durch den Schrägschliff unter einem geringen Winkel werden

die Einzellagen stark verbreitert, so dass mehrere Messungen innerhalb einer Einzellage

möglich waren.

l
′
f1 =

Λ

2 · sin(α = 0, 05◦)
≈ 40µm (5.16)

Die Mikroindentereindrücke wurden im Abstand von etwa 5 µm gesetzt und die Kraft

betrug 20 mN. Mittels der Flächenfunktion für den Berkovich-Indenter [163] wurde der

Einfluss der darunterliegenden Schicht auf die gemessene Härte herausgerechnet. Der Ver-

gleich dieses Härtetiefenprofils zeigte weniger scharfe Übergänge von einer Einzellage zur

anderen als Härtetiefenprofile kristalliner Viellagenschichten ( z.B. TiN/CrN [163]).

Der beobachtete Verlauf der Vickers-Härte von Viellagenschichten in Abhängigkeit der
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Abbildung 5.20: Gemessene Härte über den Schrägschliff der Si3N4/SiC-
Viellagenschicht mit Λ=140 nm. Schematischer Aufbau des Schrägschliffs, an dem die
Härte gemessen wird.

Modulationslänge Λ in Abb. 5.21 lässt sich im allgemeinen in drei Bereiche unterteilen,

wobei diese Bereiche nicht unbedingt immer ausgeprägt vorhanden sind. Im Bereich I

nimmt für gewöhnlich die Härte mit abnehmender Modulationslänge zu. Es gibt aber

auch Viellagensysteme, in denen im Bereich I eine Abnahme der Härte beobachtet wurde.

Bereich II ist der Bereich des Härtemaximums. Und im nachfolgenden Bereich III nimmt

die Härte schließlich mit abnehmender Modulationslänge ab. Das gilt für alle untersuchten

Systeme, in denen eine Härteerhöhung beobachtet wurde.

Es ist bekannt, dass die Mechanismen in Kapitel 2.1.4 zur Erklärung der Härteerhöhung

unter der Annahme einer kristallinen Struktur der Komponenten im Viellagensystem vor-

geschlagen wurden. Eine Voraussetzung ist neben der Kristallinität ein scharfer Übergang

von einer Einzellage zur anderen. In der Tat beschreibt jede dieser Theorien die beob-

achteten Phänomene des jeweiligen Systems, letztendlich ist aber keine auf alle Systeme

passend. Diese Bedingungen sind hier nur zum Teil erfüllt, da es sich bei den in die-

II

IIII

HV

Λ

Abbildung 5.21: Schematisches Diagramm der Änderung der Mikrohärte mit der Mo-
dulationslänge.
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System gewichteter Mittelwert der Härte gemessene Härte

Si3N4/SiC 2820 HV0,01 3000–3700 HV0,01

Si3N4/B4C 2820 HV0,01 2560–2900 HV0,01

SiC/B4C (TS=120◦C) 3550 HV0,01 3090–3660 HV0,01

Tabelle 5.5: Vergleich der gemessenen Härte mit dem arithmetischen Mittelwert der
Einlagenschichten.

System gewichteter Mittelwert des E∗-Modul gemessener E∗-Modul

Si3N4/SiC 367 GPa 380–410 GPa

Si3N4/B4C 343 GPa 350–380 GPa

SiC/B4C (TS=120◦C) 420 GPa 387–434 GPa

Tabelle 5.6: Vergleich des gemessenen E∗-Moduls mit dem arithmetischen Mittelwert
der Einlagenschichten.

ser Arbeit untersuchten Viellagensystemen ausschließlich um amorphe Systeme handelte.

Somit können die Modelle zur Erklärungen der Härteerhöhung bei kristallinen Viella-

genschichten (siehe Kap. 2.1.4) ausgeschlossen werden. Eine Rissausbreitung entlang von

Grenzflächen (hier in den Übergangsbereiche von einer Einzellage zur anderen) war inner-

halb des Viellagenverbunds möglich, aber deutlich schwächer ausgeprägt als in kristallinen

Viellagenschichten. Die Auswirkung auf die Eigenschaften und das Verhalten war daher

in den amorphen Systemen geringer.

In Tab. 5.6 sind die gewichteten Mittelwerte der Vickers-Härte und des E∗-Moduls, sowie

die gemessenen Vickers-Härte- und E∗-Modulwerte der untersuchten Viellagensysteme zu-

sammengefasst. Zum besseren Überblick sind die Modelle der Superposition der Härte

und des E∗-Moduls und der gemessene Verlauf der Härte in Abb. 5.22 aufgezeigt. Nur im

System Si3N4/SiC konnte eine Härteerhöhung gemessen werden, die zwar im Vergleich zu

einigen kristallinen Viellagenschichten geringer ausfiel [54, 155].

In wie weit hier die Grenzflächenbereiche zwischen den Einzellagen, die in den unter-

suchten Viellagensystemen bis zu 2 nm betragen, die elastischen und mechanischen Ei-

genschaften des Viellagensystems beeinflussten, lässt sich nur schwer beantworten. Nach

dem ,,Elastizitätsmodul-Differenz-Modell” könnte die Anomalie der Härte aus den unter-

schiedlichen reduzierten Elastizitätsmodulwerten der Einzellagen resultieren [30, 85, 92].

Da sich aber die Elastizitätsmoduln von Si3N4 (355 GPa) und SiC (380 GPa) um weniger

als 10% unterschieden, ist der Einfluss dieser Differenz nicht die alleinige Ursache. Zumal

eine deutlich größere Differenz der reduzierten Elastizitätsmoduln im System Si3N4/B4C

und vor allem im System SiC/B4C gemessen wurde. Als Ursache für die Härteerhöhung

im Si3N4/SiC-Viellagensystem werden die Eigenspannungen der Einzellagen in den Viel-
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Abbildung 5.22: Schematische Darstellung der Vickers-Härte in Viellagenschichten,
(a) Si3N4/SiC (TS=700◦C), (b) Si3N4/B4C (TS=700◦C), (c) SiC/B4C(TS=120◦C) .

lagenschichten und ein durch die Substrattemperatur induziertes, alternierendes Span-

nungsfeld angenommen. Der thermische Ausdehnungskoeffizient des Si3N4 ist um etwa

einen Faktor 2 geringer als der des SiC (vgl. Tab. 5.3). Beim Abkühlen der Schichten

nach der Beschichtung auf Raumtemperatur werden Zug- und Druckeigenspannungen in

den Einzellagen aufgrund der unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten erzeugt. Die

Größe der so erzeugten Verspannung in der Schicht hängt von der Größe der Abwei-

chung der thermischen Ausdehnungskoeffizienten, der Beschichtungstemperatur und der

relativen Dicke der Einzellagen ab. Der dahinter sich verbergende Mechanismus ist ver-

gleichbar mit dem Mechanismus der Härteerhöhung aufgrund der Gitterfehlpassung in

kristallinen, epitaktisch aufwachsenden Viellagenschichten. Die Beobachtung, dass nur
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im Si3N4/SiC-Viellagensystem die Härte- und E∗-Modul-Maxima abwechselnd auftraten,

könnte ebenfalls zu der Härteerhöhung beitragen.

Obwohl im System Si3N4/B4C ein größerer Unterschied zwischen den Eigenspannungen

der Einzellagen und ein ähnlich großer Unterschied zwischen den thermischen Ausdeh-

nungskoeffizienten bestand, konnte hier lediglich eine geringe Härteerhöhung bei einer

Modulationslänge Λ=10,66 nm gegenüber den umgebenden Härtewerten ermittelt wer-

den. Im Vergleich zu dem gewichteten Mittelwert betrug diese aber lediglich 5%. Auf-

grund der Verbreiterung der Grenzfläche und der hier schon geringen Einzellagendicke

lB4C war die B4C-Lage nur noch in Form einer Durchmischungszone vorhanden. Aufgrund

der Diffusionsvorgänge bei hoher Temperatur und der thermodynamische Kinetik konnte

eine Phasenreaktion des Si3N4 und B4C in SiC und BN stattfinden, so dass im Viellagen-

system Si3N4/B4C eine geringere Härte gemessen wurde. Weitere mögliche Gründe für

das Fehlen einer Härteerhöhung könnten fehlende Messpunkte im optimalen Bereich der

Modulationslänge oder die geringe Dicke der B4C-Einzellagen gegenüber der des Si3N4

sein. Xu et al. [179] fanden heraus, dass eine größere Einzellagendicke derjenigen Kom-

ponente mit dem geringeren thermischen Ausdehnungskoeffizienten sich günstig auf die

Vickers-Härte auswirkte.

Im Fall der SiC/B4C-Viellagenschichten wurde ebenfalls lediglich bei einer Viellagen-

schicht bei Λ=12,33 nm ein höherer Vickers-Härtewert als die umgebenden gefunden. Der

Vickers-Härtewert entspricht aber in etwa dem Wert des arithmetischen Mittelwertes. Hier

wurde über den gesamten Bereich der Modulationslänge gemäß dem steigenden Deforma-

tionsvolumen der Komponente (SiC) mit der geringeren Vickers-Härte mit abnehmender

Modulationslänge eine Härteabnahme beobachtet. Dass die gemessenen Härtewerte der

SiC/B4C-Viellagenschichten bei kleiner werdender Modulationslänge unter den Mittel-

wert fallen, lässt vermuten, dass die Vickers-Härte bei sehr geringen Lagendicken nicht

mehr vergleichbar ist mit der für die 2,1 µm dicke Einlagenschicht. Eine andere Ursache

könnte auch eine weniger harte Durchmischungszone sein. Unter Annahme der Korrekt-

heit des thermisch-induzierten, alternierenden Spannungsfeldes, der sich abwechselnden

Härte- und E∗-Modul-Maxima, sowie der Differenz zwischen den Eigenspannungen als

Ursache für die Härteerhöhung wäre das Fehlen der Härteerhöhung konsistent mit diesem

Modell, da sich die thermischen Ausdehnungskoeffizienten und die Eigenspannungen der

beiden verwendeten Materialien nur geringfügig unterschieden.

Bei einer konstanten Modulationslänge von Λ=11,66 nm wurde schließlich noch das Verhält-

nis lSiC/Λ von 0,25 bis 0,75 variiert. Dabei zeigte sich, dass mit einem höheren Anteil an

SiC die SiC/B4C-Schichten eine geringere Vickers-Härte zeigten. Nach dem Modell des

Deformationsvolumens bei der Härtemessung ist das auch verständlich, da der Anteil des

SiC am deformierten Volumen mit größer werdendem Verhältnis lSiC/Λ zunahm.

Li et al. [96] untersuchten das Verhalten der Härte von Ti-TiN-Viellagenschichten in
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Abbildung 5.23: Einfluss der Eigenspannung auf die Härte der Viellagenschichten.

Abhängigkeit der Modulationslänge Λ mit einem Lagendickenverhältnis lTi/Λ=0,5 und

mit lTi/Λ=0,25 und fanden im erst genannten Fall eine Härteerhöhung bei Λ ≈50 nm.

Im zweiten Fall jedoch wurde keine Härteerhöhung beobachtet, die Härte schwankte um

den Wert der nach der Mischungsregel engl.: ,,rule of mixture” ermittelten Härte. Das

Ergebnis zeigte, dass es ein optimales Lagendickenverhältnis lf1/Λ geben sollte.

In Abb. 5.23 ist der Zusammenhang zwischen der Härte der drei untersuchten Viellagen-

systeme und der Eigenspannung dargestellt. Wie bei den Einlagenschichten wurde auch

bei den Viellagensystemen eine Korrelation zwischen der Eigenspannung und der Vickers-

Härte der Viellagenschichten gefunden, in der Art dass mit zunehmender Eigenspannung

die Härte der Viellagenschichten anstieg.

5.2.3 Mechanisches Verhalten der Viellagenschichten

Bei den tribologischen Untersuchungen der Viellagenschichten ergab sich, dass die Härte

mit dem Schichtverschleiß korrelierte, aber nicht mit dem Verschleiß der 100Cr6-Kugel

als Gegenkörper (siehe Abb. 5.24). Anders als erwartet zeigte sich bei höherer Härte der

Viellagenschichten ein höherer Schichtverschleiß. In Abb. 5.25 ist schematisch der Zusam-

menhang zwischen dem Reibwert und des Schichtverschleißes bzw. des Kugelverschleißes

dargestellt. Das System SiC/B4C zeichnete sich durch einen im Vergleich zu den ande-

ren beiden Systemen geringeren Reibwert und gleichzeitig durch den höchsten Schicht-

und Kugelverschleiß aus. Im Gegensatz hierzu zeigte die tribologische Untersuchung im

System Si3N4/SiC, dessen Härtewerte sich im selben Bereich bewegten, den geringsten

Kugelverschleiß und einen mittleren Schichtverschleiß im Vergleich der drei untersuch-

ten Systeme. Die Si3N4/B4C-Viellagenschichten, die die geringste Vickers-Härte besaßen,

zeigten den geringsten Kugel- aber nur einen mittleren Schichtverschleiß. Es zeigte sich

wie bei der tribologischen Untersuchung der Einzellagen, dass eine hohe Vickers-Härte

nicht automatisch zu einem geringeren Schichtverschleiß einhergehend mit einem hohen
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Abbildung 5.24: Einfluss der Härte auf den Schichtverschleiß und den Verschleiß der
100Cr6-Kugel als Gegenkörper.
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Abbildung 5.25: Schematische Darstellung des Zusammenhangs zwischen Verschleiß-
volumen der Viellagenschicht und des Gegenkörpers und dem Reibwert der Viellagen-
schichten.

Verschleiß des Gegenkörpers führte.

Auffallend war die deutlich geringere, im Ritztest ermittelte kritische Last des Versagens

der untersuchten Viellagensysteme im Vergleich zu der des SiCs auf den Hartmetallsub-

straten, obwohl sich die Eigenspannung im Viellagensystem gegenüber der Einzellagen

meist deutlich verringert hatte.

Folgerung

Um die Mechanismen der Härteerhöhung besser verstehen zu können, sollten zusätzlich

die folgenden Punkte untersucht werden. Es ist bisher nicht eindeutig geklärt, ob die-

ser Effekt nur bei Viellagensytemen der allgemeinen Komponenten A und B mit einem

Verhältnis lA/Λ=0,5 auftritt, oder ob es für jedes Verhältnis eine optimale Modulati-

onslänge Λ gibt. Es wäre auch denkbar, dass diese Fragestellung von dem jeweiligen

System abhängig ist. Um das Verhalten der Eigenspannung im Viellagensystem und da-

mit den Einfluss dieser auf die Eigenschaften konkret interpretieren zu können, wäre eine

in-situ-Eigenspannungsmessung von Vorteil.

Desweiteren sollte an der kristallinen Abscheidung gearbeitet werden, um einerseits eine
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mögliche Nanostabilisierung untersuchen zu können. Andererseits könnte so ein Vergleich

der in dieser Arbeit erzielten Ergebnisse der amorphen mit denen der kristallinen Viella-

genschichten erarbeitet werden.

Um die untersuchten Viellagenschichten auf ihr Anwendungspotential testen zu können,

sollte die Haftfestigkeit über einen optimierten Schicht-Substratübergang möglicherweise

mittels einer Haftvermittlerschicht erhöht werden. Zusätzlich könnten durch Stoppversu-

che die Ursache der zum Teil auftretenden Schwankungen in den Reibwertverläufen un-

tersucht werden und damit genauere Aussagen über die Verschleißmechanismen getroffen

werden. Um die Eignung dieser Schichten für spezielle Einsatzgebiete unter realen An-

wendungsbedingungen ermitteln zu können, sollten weitere Materialien als Gegenkörper

evtl. auch in unterschiedlichen Medien im Reibversuch getestet werden.



Kapitel 6

Zusammenfassung

Ziel der vorliegenden Arbeit war die Abscheidung und Charakterisierung von Si3N4-,

SiC- und B4C-Einlagenschichten so wie Si3N4/SiC-, Si3N4/B4C- und SiC/B4C-Viellagen-

schichten im Hinblick auf eine Optimierung der Eigenschaften und des Verhaltens für den

Einsatz als Verschleißschutzschichten.

Um den Einfluss der Phasengrenzen in Viellagenschichten verstehen zu können, waren

zunächst detaillierte Kenntnisse über den Aufbau, die Eigenschaften und das Verhalten

der einlagigen Schichten erforderlich. Hierfür wurden zunächst Si3N4-, SiC- und B4C-

Einlagenschichten mittels HF-Magnetronzerstäubung bei den verschiedenen, relevanten

Prozessparametern (Gaszusammensetzung, Substrattemperatur TS, Targetleistung P und

Substratvorspannung US) hergestellt und hinsichtlich ihrer Konstitution, ihrer Eigenschaf-

ten und ihres Verhaltens systematisch untersucht. Als Substrate wurden Hartmetallwen-

deschneidplatten der Firma Walter (88,5% WC, 11% Co, 0,5% Ta(Nb)C) und beidseitig

polierte, p-dotierte (100)-Siliziumplättchen verwendet.

Die Si3N4-Schichten wurden in unterschiedlich zusammengesetzten Gasphasen (Ar/N2:

0–100 vol% N2) sowie bei verschiedenen Substrattemperaturen (TS=120◦C–700◦C), Tar-

getleistung (P=300–900 W) und Substratvorspannungen (US=0—220 V) abgeschieden

und waren unabhängig von den Herstellungsbedingungen sowohl röntgen- als auch elek-

tronenamorph. In einer Gasphase mit einem Anteil von 40 vol% Reaktivgas waren die

Si3N4-Schichten stöchiometrisch. Dabei erreichten sie reaktiv (p60vol%Ar,40vol%N2=0,14 Pa)

bei einer Substrattemperatur von TS=700◦C abgeschieden Härtewerte bis zu 3800 HV0,01.

Das ist die für amorphe Si3N4-Schichten höchste in der Literatur für PVD-Verfahren

veröffentlichte Härte.

Die in einer Gasphase mit 40% Argon und 60% N2 abgeschiedene, siliziumreiche Si3N4−x-

Schicht zeigte eine äußerst geringe Tiefe der Verschleißspur mit einer 100Cr6-Kugel als

Gegenkörper und einen 5-fach höheren Verschleiß der 100Cr6-Kugel gegenüber den Reib-

versuchen mit anderen Si3N4-Schichten. Zusammen mit einer ausreichend hohen, im Ritz-

test ermittelten kritischen Last des Versagens auf Hartmetall von 40 N ist diese Schicht für

159
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den Einsatz als Verschleißschutzschicht zur Standzeiterhöhung auf Hartmetallwerkzeugen

geeignet.

SiC und B4C konnten auch in einer reinen Argon-Gasphase stöchiometrisch abgeschieden

werden, so dass auf den Zusatz von Reaktivgas verzichtet werden konnte. Die amor-

phen SiC-Schichten zeigten sehr hohe Vickers-Härtewerte von bis zu 5200 HV0,01 (mit

TS=700◦C, US=-40 V) bei einer geringen Eigenspannung von etwa -2 GPa. Bei einer

Substratvorspannung von US=-60 V wurde eine Umwandlung von einer amorphen Mor-

phologie in eine nanokristalline Phase durch transmissionselektronenmikroskopische Un-

tersuchungen nachgewiesen. Die Härte verringerte sich hierbei aufgrund des präferenziel-

len Zerstäubens von Silizium in der Schicht auf 4300 HV0,01, so dass sich ein Überschuss

an amorphen, sp2-gebundenen Kohlenstoff geringer Härte in den SiC-Schichten ergab.

Die in dieser Arbeit durchgeführten Untersuchungen zeigten, dass neben den kristallinen

Modifikationen des SiC auch das amorphe SiC zu den superharten Materialien gehört.

Mitterls TEM und Raman-Spektroskopie wurde nachgewiesen, dass in den amorphen

SiC-Schichten mit hohen Vickers-Härten von bis zu 5200 HV0,01 eine Nahordnung der

Silizium- und Kohlenstoffatome vorlag, in der die Atome nicht statistisch angeordnet wa-

ren sondern in den gleichen Tetraedern wie kristallines SiC.

Das bei Raumtemperatur amorph abgeschiedene B4C zeigte ebenfalls eine hohe Vickers-

Härte von etwa 4200 H0,01 bei einer Eigenspannung von etwa -2,9 GPa.

Es konnten somit in dieser Arbeit durch HF-Magnetronzerstäubung amorphes Si3N4, SiC

und B4C mit hohen Vickers-Härtewerten abgeschieden werden. Grundlage für die ho-

he Härte der abgeschiedenen Schichten waren der niedrig gewählte Arbeitsgasdruck, die

geringe Aufwachsrate, der Winkel zwischen Magnetron und Substratoberfläche und die

hohe Ionenstromdichte im Vergleich zu der der schichtbildenden Teilchen, da diese den

Aufbau des Gefüges günstig beeinflussten und zu einer hohen Dichte führten, die na-

hezu der theoretischen Dichte der kristallinen Modifikationen entsprach. Die Schichten

waren auch bei Substrattemperaturen TS von bis zu 700◦C amorph. Damit kann Kri-

stallisation der amorphen Schichten während des Einsatzes ausgeschlossen werden. Die

Vickers-Härte der in dieser Arbeit hergestellten, amorphen Schichten liegt im Bereich der

kristallinen Modifikationen, so dass die kristalline Abscheidung und die dafür notwendige

hohe Abscheidetemperatur für Anwendungen im Bereich des Verschleißschutzes hochbe-

anspruchter Bauteile nicht notwendig ist.

Die in dieser Arbeit untersuchten Einlagenschichten wurden zu amorphen Viellagenschich-

ten kombiniert. Die Si3N4/SiC- und Si3N4/B4C-Viellagenschichten wurden bei einer Sub-

strattemperatur von TS=700◦C abgeschieden. Zur Herstellung der SiC/B4C-Viellagen-

schichten wurde keine externe Heizung verwendet. Die untersuchten Viellagenschichten

zeigten bei Variation der Einzellagendicke unterschiedliche Änderungen der mechanischen

Eigenschaften. Das in dieser Arbeit unter anderem untersuchte Viellagensystem Si3N4/SiC
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zeigte eine Vickers-Härteerhöhung bei einer Modulationslänge Λ=12,3–11,7 nm. Die Wer-

te lagen um 30% über dem aus den Härtewerten der Einzellagen berechneten Mittelwert

und noch etwa 14% über der Härte des härteren Si3N4. Gleichzeitig konnte die Eigenspan-

nung gegenüber der Eigenspannung der härteren Komponente, die gleichzeitig auch eine

höhere Eigenspannung aufwies, um ein Drittel verringert werden. Die beiden anderen in

dieser Arbeit untersuchten Viellagensysteme Si3N4/B4C und SiC/B4C zeigten keine aus-

geprägte Härteerhöhung im Bereich kleiner Modulationslängen Λ. Dennoch konnte eine

deutliche Reduktion der Eigenspannung im System Si3N4/B4C bei dennoch hoher Härte

nachgewiesen werden.

Eine Untersuchung der Nanostabilisierung konnte nicht durchgeführt werden, weil es im

Rahmen dieser Arbeit nicht gelungen war, eines der Materialien kristallin abzuscheiden.

In dieser Arbeit wurde gezeigt, dass der Effekt der Härteerhöhung auch bei amorphen,

hauptsächlich kovalent gebundenen Viellagensystemen existiert, auch wenn der Effekt der

Härteerhöhung weniger stark vorhanden ist als in einigen kristallinen Systemen. Bei kri-

stallinen Viellagensystemen der Übergangsmetallnitride (z.B. TiN/VN, TiN/NbN etc.)

konnte zum Teil eine Härteerhöhung um mehr als das Doppelte gegenüber der Einzella-

gen beobachtet werden. Neben einer hohen Differenz der Eigenspannungen der Einzellagen

wurde in dieser Arbeit die Entstehung thermisch-induzierter, alternierender Spannungs-

felder an den Grenzflächen in den Viellagenschichten als vorherrschender Mechanismus

für die Härteerhöhung identifiziert.

Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen zeigten ein unterschiedlich stark ausgeprägtes

Schichtversagen entlang der Grenzflächen. Diese Rissablenkung führt zur Energiedissipa-

tion und somit zu einer erhöhten Zähigkeit, wobei die Breite der Übergangszone zwischen

den Einzellagen das Maß der Rissablenkung bestimmte. Für eine geringe Breite der Über-

gangszonen in den Viellagenschichten war die Abscheidung der Einlagenschichten mit

einem Gefüge hoher Dichte entscheidend. Zusätzlich sollten die sich an den Grenzflächen

berührenden Materialien miteinander im thermodynamischen Gleichgewicht stehen.

Die Ergebnisse in dieser Arbeit zeigten, dass neben einer großen Differenz der Eigen-

spannung und der thermischen Ausdehnungskoeffizienten abwechselnde Härte- und E∗-

Modul-Maxima, scharfe Übergänge zwischen den Einzellagen und ein optimales Modulati-

onsverhältnis lf1/lf2 Bedingungen für die Härteerhöhung in amorphen Viellagensystemen

bei geringen Modulationslängen sind.

In dieser Arbeit wurde das Konzept der Viellagenschichten erfolgreich auf amorphe,

hauptsächlich kovalent gebundene Schichtmaterialien angewendet. Durch eine Erhöhung

der Zähigkeit wurde eine mögliche Erweiterung des Anwendungspotentials dieser ansonst

spröden Materialien als Schutzschichten neben ihrer Hauptanwendung in der Mikroelek-

tronik und als optische Schichten aufgezeigt, da eine ausreichende Zähigkeit eine entschei-

dende Voraussetzung für die Verwendung als Schutzschicht ist.
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[51] Haefer, R.: ,,Oberflächen- und Dünnschicht-Technologie”. Berlin: Springer-Verlag,

1987 (Teil 1)

[52] Han, Z.; Li, G.; Tian, J. ; Gu, M.: ,,Microstructure and mechanical properties of

boron carbide thin films”. In: Materials Letters 57 (2002), S. 899–903

[53] He, J.L.; Wang, L.D.; Li, W.Z. ; Li, H.D.: ,,Experimental observations on the

mechanical properties of nanoscale ceramic/Teflon multilayers”. In: Materials Che-

mistry and Physics 54 (1998), S. 334–337

[54] Helmersson, U.; Toderova, S.; Marbert, L.; Barnett, S.A.; Sundgreen,

J.E. ; Geene, J.E.: ,,Growth of single-crystal TiN/VN strained-layer superlattices

with extremely high mechanical hardness”. In: Journal of Applied Physics 62 (1987),

S. 481–484

[55] Hershberger, J.; Ying, T.; Kustas, F.; Fehrenbacher, L.; Yalisove, S.M.

; Bilello, J.C.: ,,Residual stress, atomic structure, and growth morphology in

B4C/SiC multilayer coatings”. In: Surface and Coatings Technology 86–87 (1996),

S. 237–242

[56] Hilz, G.; Holleck, H.: ,,Structure and Effects of interfaces in TiC-TiB2-B4C-SiC

Nanosize Multilayer Systems”. In: International Journal of Refractory and Hard

Materials 14 (1996), S. 97–104

[57] Hobert, H.; Dunken, H.H.; Urban, S.; Falk, F. ; Stafast, H.: ,,Laser-induced

changes of silicon carbon films studied by vibrational spectroscopy”. In: Vibrational

Spectroscopy 887 (2002), S. 1–6

[58] Holleck, H. Patent DE 35 12 986 C2: ,,Viellagige, hochverschleißfeste Hartstoff-

schutzschicht für metallische, stark beanspruchte Oberflächen oder Substrate”. 1985
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