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Kurzfassung

Im Mittelpunkt der Forschungsarbeiten stand die Entwicklung von VerschleiBschutzschichten
mit einer integrierten Sensorfunktionalitat. Ziel war es hierbei, eine fernabfragbare Messung
von dem Abtrag, der Temperatur und dem Verspannungszustand der VerschleiBschutz-
schichten zu ermdglichen. Der in dieser Arbeit verfolgte Ansatz hierfir bestand in der Her-
stellung von Viellagenschichten aus Hartstoff- und ferromagnetischen Funktionslagen.

Viellagenschichten aus den Hartstoffen TaN oder TiN und dem ferromagnetischen Werkstoff
FeCo wurden mit Gleichstrom-Magnetronkathodenzerstdubung abgeschieden. Alle Schich-
ten wurden mit Gesamtschichtdicken von 1 um hergestellt und bestanden aus bis zu 781 La-
gen. Durch die Variation der Lagenzahlen, der Depositionszeiten unter jedem Target und von
Prozessparametern wurden der Viellagenaufbau und das Schichtwachstum systematisch
verandert. Die Herstellung der Schichten erfolgte hierbei unter Verwendung von stéchiomet-
rischen TaN-, TiN- und FeCo-Targets in Ar- und Ar/No-Prozessgasatmosphére.

Im Anschluss an ihre Herstellung wurden alle Viellagenschichtsysteme unter Vakuum bei
gleichzeitig angelegtem Magnetfeld gegliht, um Gitterbaufehler auszuheilen und eine uni-
axiale ferromagnetische Anisotropie in der Schichtebene einzupragen. Die Viellagenschich-
ten wurden bezlglich ihrer chemischen Zusammensetzung, ihres Viellagenaufbaus, ihrer
Konstitution und ihres Gefliges sowie ihrer mechanischen und magnetischen Eigenschaften
charakterisiert.

Die beste Kombination mechanischer und magnetischer Eigenschaften wurde bei FeCo/TiN-
Viellagenschichten mit geringen Doppellagendicken erreicht. Bei einer Doppellagendicke von
2,6 nm und einem FeCo-Volumenanteil von 25 % wies das Schichtsystem auch nach 60-
minitigem Magnetfeldglihen bei 600 °C eine Harte auf, die mit (25,2 +4,4) GPa hdher war
als die der ungeglihten Schicht, und die hiermit die Harte einer TiN-Einlagenschicht deutlich
Ubertraf. Gleichzeitig war dieses Schichtsystem mit einer Koerzitivfeldstarke von 0,22 mT
sehr weichmagnetisch, und es wies, bezogen auf den ferromagnetischen Materialanteil, eine
betrachtliche Netto-Anfangspermeabilitdt von 560 auf. Die Netto-Séattigungspolarisation ent-
sprach, trotz der 780 Lagengrenzflachen bei 1 um Gesamtschichtdicke, mit 2 T nahezu dem
mit einer FeCo-Einlagenschicht erreichten Wert. Es wurde nachgewiesen, dass die be-
schriebene Eigenschaftskombination mit lokalem heteroepitaktischem Wachstum stark
(200)-texturierter, saulenférmiger Kristallite einherging. Unterhalb einer kritischen FeCo-La-
gendicke waren hierbei TiN-Lagen abwechselnd mit (Fe,Co, Ti)N-Substitutionsmischkristallla-
gen in einer metastabilen kfz-Kristallstruktur geschichtet. Das Wachstum der Viellagen-
schichten in dieser neuartigen Mikrostruktur konnte durch erganzende Experimente auf den
kinetischen Energieeintrag wahrend des Schichtwachstums zurtickgefihrt werden.

Mit im Rahmen eines Kooperationsprojektes durchgeflihrten Experimenten konnte beispiel-
haft demonstriert werden, dass die entwickelten Schichtsysteme fir die Nutzung als berth-
rungslos abfragbare Sensoren geeignet sind. Aufgrund der gleichzeitig vorliegenden mecha-
nischen Eigenschaften bieten sie sich daher fir eine Nutzung als fernabfragbare Verschlei3-
schutzschichten an.



Abstract

Aim of this work was the development of multilayer coatings combining wear resistance and
ferromagnetic functional properties. The integration of a ferromagnetic material into a state-
of-the art hard material thin film could then allow for the contact-less real-time online
monitoring of the thin films‘ conditions, such as, for instance, wear, temperature, and strain.
On base of material scientific fundamentals, the deposition of wear resistance coatings with
integrated sensor functionality was investigated.

The approaches applied for this work had been the deposition of both FeCo/TaN- and Fe-
Co/TiN-multilayer films by non-reactive and reactive DC magnetron sputter deposition using
stoichiometric targets. Films with 1 um thickness and up to 781 individual layers were
fabricated. By systematically varying layer number and process parameters, both the
multilayer design and the film growth were changed. Each multilayer film was vacuum
annealed in a static magnetic field in order to induce a uniaxial ferromagnetic anisotropy in
the film plane. The multilayer films were characterised with respect to their microstructure as
well as to mechanical and magnetic properties.

The best property combination observed was obtained with FeCo/TiN-multilayer coatings
with small bilayer periods A. At A=2.6nm and an FeCo volume fraction of 0.25, the
multilayer film showed a hardness of (25.2 £ 4.4) GPa after vacuum annealing at 600 °C while
simultaneously exhibiting a coercive field as small as 0.22mT. These properties were
combined with both a considerable initial permeability of 560 and considerable saturation po-
larisation of 2 T despite the extremely high number of interfaces between individual layers.

It could be shown that the above-described best property combination was accompanied by
the growth of metastable (Fe,Co,Ti)N individual layers in fcc structure and fcc-TiN individual
layers in a hetero-epitaxial relationship, resulting in the formation of a columnar film structure
with a strong (200) texture. The formation of the metastable (Fe,Co,Ti)N individual layers
was caused by kinetical physical processes such as the impact of particles during film
growth.

Exemplary experiments in the framework of a research cooperation could demonstrate that
the multilayer films developed can be appropriate for the use as sensor films. In applications
such as wear resistance coating or part of a complex coating system, wear, temperature, as
well as strain state can be read out in real-time and in contact-less manner.
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1 Grundlagen

1.1 Motivation und Ansatz

Mit Magnetronkathodenzerstaubung abgeschiedene nitridische Oberflachenbeschichtungen
sind Stand der Technik zur Standzeitverlangerung von Bauteilen des Maschinenbaus.
Nitridische Beschichtungen werden hierbei beispielsweise auf Zerspanungswerkzeugen, in
Gleitlagern oder auf Laufbahnen und Bordflachen von Walzlagern eingesetzt. Der Zustand
einer VerschleiBschutzschicht, wie vor allem ihr Abtrag, aber auch ihre Dehnung oder ihre
Temperatur, kann in vielen Féllen nicht wéhrend des Einsatzes gemessen werden. Viele
Verfahren zur Echtzeiterfassung des Abtrags von VerschleiBschutzbeschichtungen beruhen
auf der Messung elektronischer KenngréBen [1-3] oder der Detektion optischer Emission [4-
6]. Der Einsatz solcher Verfahren bedingt jedoch im ersten Fall einen direkten elektrischen
Kontakt und im zweiten Fall die optische Zuganglichkeit der Oberflache. In Fallen, in denen
beides nicht oder nur unter groBem Aufwand moglich ist, ist vielfach die Nutzung
probabilistischer Methoden Stand der Technik.

Ein neuer Ansatz zur Detektion des Abtrags, der Gitterdehnung und der Temperatur von
VerschleiBschutzschichten ist die beriihrungslose Messung dieser GrdBen unter Nutzung
von ferromagnetischen Eigenschaften. Hierfir stellt sich die Herausforderung, VerschleiB3-
schutzschichten mit einer Kombination aus geeigneten ferromagnetischen und mechani-
schen Eigenschaften zu entwickeln.

In dieser Arbeit wurde das Konzept der Viellagenschichtsysteme genutzt, um ferromagneti-
sche und Hartstoffmaterialien miteinander zu kombinieren. Die Herstellung von Viellagen-
schichten aus verschiedenen Materialien ist eine in vielerlei Hinsicht vorteilhafte Methode, da
die Abscheidung jedes der Materialien unabhéngig kontrolliert werden kann. Neben einer
hohen Flexibilitat in der Kombination von Materialien unterschiedlicher Eigenschaften bei
prinzipiell beliebiger Variation der Volumenverhaltnisse zeichnen sich Viellagenschichtsys-
teme vor allem durch eine groBe Anzahl von Lagengrenzflachen aus. In der Folge kdnnen
Viellagenschichten entwickelt werden, deren Eigenschaftsprofile die Summe der inharenten
und der durch Konstitution und Geflige der jeweiligen Materialien bedingten Eigenschaften
deutlich Gbertreffen [7-10].

Eine wichtige Voraussetzung firr die Herstellung neuartiger Schichtsysteme flir Verschlei3-
schutzanwendungen ist, dass die Ublicherweise industriell genutzten Verfahren verwendet
werden kdnnen. Bei VerschleiBschutzbeschichtungen sind dies neben der Chemischen
Gasphasenabscheidung (engl.: Chemical vapour deposition, CVD) die Methoden der Physi-
kalischen Gasphasenabscheidung (engl.: Physical vapour deposition, PVD), insbesondere
die Magnetronkathodenzerstaubung. In dieser Arbeit wurde die Magnetronkathodenzerstau-
bung aufgrund ihrer Vorteile bei der Herstellung sehr feinskaliger Viellagenschichtsysteme
verwendet. Mit diesem Verfahren kénnen Festkdrper groBflachig auch bei vergleichsweise
geringen Temperaturen von etwa 100—200 °C abgeschieden werden. Da die Abschreckge-
schwindigkeiten bei der Kathodenzerstaubung sehr hoch sind, und es viele variable Pro-
zessparameter gibt, ist in weiten Bereichen eine Kontrolle der Mikrostruktur der abgeschie-
denen Schichten mdglich. Insbesondere ist auch die Abscheidung von metastabilen Schich-
ten mdoglich, so dass auch Schichtsysteme mit neuartigen Eigenschaftsprofilen entwickelt
werden kénnen.
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1 Grundlagen

1.2 Phanomenologische Beschreibung des Magnetismus

In diesem Kapitel wird die Terminologie zur Beschreibung wichtiger Phanomene magneti-
schen Verhaltens von Festkdrpern, insbesondere von Dlnnschichten, vorgestellt.

1.2.1 Statischer Magnetismus
1.2.1.1 Terminologie und Klassifizierung

Die Antwort eines in einem Magnetfeld ﬁm befindlichen Materials wird als magnetische
Flussdichte [11]

—

B = py(Hm + M) = p Fn + J (1.1)

bezeichnet. In Gl. (1.1) sind po = 4Tx 10" V-s-(A-m)”' die magnetische Feldkonstante, M
die Magnetisierung und J = p,M die Polarisation des Materials. Der Zusammenhang zwi-
schen Mund H,, kann bei nicht zu groBen Magnetfeldern mit dem Zusammenhang

M= XHn = (4, = 1) A (1.2)

beschrieben werden. In Gl. (1.2) sind x die magnetische Suszeptibilitdt und p, die relative
magnetische Permeabilitat.

Kollektiven Magnetismus aufweisende Materialien (x > 0) zeichnen sich durch eine sponta-
ne Anordnung der auf atomarer Ebene erzeugten magnetischen Momente aus. Bei gegen-
laufig orientierten magnetischen Momenten bezeichnet man ein Material als ferrimagnetisch
mit dem Spezialfall antiferromagnetischer Materialien bei der Gesamtmagnetisierung M=o.
Das Auftreten von in groBen Bereichen (Doméanen bzw. WeiB3sche Bezirke) parallel zueinan-
der gerichteten magnetischen Momenten wird als Ferromagnetismus bezeichnet. Die einzi-
gen ferromagnetischen Elemente sind Fe, Co und Ni. Darlber hinaus gibt es ferromagneti-
sche Legierungen nichtferromagnetischer Elemente, wie beispielsweise Legierungen von
Seltenen Erden und Heusler-Legierungen. Die Phdnomene des kollektiven Magnetismus
sind temperaturabhéngig. So sinkt die Magnetisierung ferromagnetischer Materialien mit
steigender Temperatur, bis bei der Curie-Temperatur T die Magnetisierung verschwindet.
Oberhalb der Curie-Temperatur weist ein ferromagnetisches Material nur noch paramagneti-
sches Verhalten auf [11].

Eine schematische Darstellung einer typischen Magnetisierungskurve eines ferromagneti-
schen Festkérpers ist in Abb. 1-1 gezeigt. Bei erstmaliger Magnetisierung eines
unmagnetisierten ferromagnetischen Festkdrpers steigt der Betrag der Magnetisierung bis
zum Betrag der Sattigungsmagnetisierung Ms an. Bei anschlieBender Reduzierung des &u-
Beren Magnetfelds auf 0 geht die Magnetisierung nicht wieder vollstédndig verloren, sondern
es bleibt eine Restmagnetisierung (die Remanenz Mg) weiterhin bestehen. Die Magnetisie-
rung verschwindet erst wieder bei einem in entgegengesetzter Richtung wirkenden duBeren
Magnetfeld mit hinreichender Feldstarke (Koerzitivieldstérke Hg). Dieses Verhalten resultiert
in einer Hysterese, wie sie in Abb. 1-1 dargestellt ist. Die von dieser Hysterese umrandete
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Magnetisierung M 1
Ms
Mg
He /\Hc Magnetfeld-
starke H,,
Abb. 1-1 Schematische Darstellung der Magnetisierungskurve eines ferromagnetischen

Festkérpers.

Flache ist ein MaB fur die fir einen vollstdndigen Magnetisierungs- und Entmagnetisierungs-
zyklus netto aufzubringende Energie. Kleine Werte der Koerzitivfeldstarke bedeuten die
Mdoglichkeit der leichten Ummagnetisierbarkeit. Das Material wird dann als ,weichmagne-
tisch“ bezeichnet [11]. Das Zustandekommen der Form einer Magnetisierungskurve kann im
Doméanenmodell beschrieben werden. GemaBn diesem Modell finden innerhalb eines in ei-
nem Magnetfeld befindlichen ferromagnetischen Kérpers zunachst Domanenwandverschie-
bungen zur Energieminimierung durch Wachstum von in Magnetfeldrichtung ausgerichteten
Domaéanen statt, die nach Erreichen der Remanenzmagnetisierung irreversibel sind. Bei wei-
ter erhdhter Starke des externen Magnetfelds erfolgt die Ausrichtung aller Doméanen durch
die Rotation der magnetischen Doméanen. Die Form der Magnetisierungskurve reflektiert die
Domanenbewegung sowie deren Verzdgerung durch Kristallgitterdefekte [11].

1.2.1.2 KorngréBenabhangigkeit der Koerzitivfeldstarke

Waéhrend die Magnetisierung eines einkristallinen Festkdrpers qualitativ gut Gber die Minimie-
rung der magnetischen Energie unter Bertcksichtigung der in dem Festkérper vorhandenen
magnetischen Anisotropien verstanden werden kann, liegen die meisten flir technische An-
wendungen interessanten Materialien amorph, nano- oder polykristallin vor. Die Magnetisie-
rung von einem amorphen Festkérper wurde von Alben et al. modelliert [12]. Spéater wurde
hierauf aufbauend von Herzer [13] ein Modell zur Erklarung der Magnetisierung nano- und
mikrokristalliner Festkdrper entwickelt. Sind in einem Bereich unterhalb der Reichweite der
Austauschwechselwirkung Lays viele zuféllig orientierte Kristallite vorhanden, so verhalt sich
das Ensemble der Kristallite isotrop. Anisotropieeffekte sind also vernachlassigbar klein, was
sich in geringen Koerzitivfeldstarken und hohen Permeabilitadten duBert. Bei einem Beispiel
eines aus vielen Kristalliten mit geringer Ausdehnung bestehenden Festkdrpers gilt unter der
vereinfachenden Annahme von kugelférmigen Kristalliten mit Durchmessern < La,s fUr die
mittlere magnetokristalline Anisotropie eines Korns

Y% K D
K1:Zj 1zK1<D> (13)

mit der Austauschkonstante A, der magnetokristallinen Anisotropie eines Korns K{ und dem
mittleren Korndurchmesser D. Mit Gl. (1.3) folgt
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HcoCK@HCOCDG (14)
mit der Koerzitivfeldstarke H; sowie
— — -6
Hant € Kt & Hppy x D (1.5)

mit der Anfangspermeabilitat pan [13]. Bei zusatzlichem Vorliegen einer uniaxialen Anisotro-
pie kann die Austauschlange gréBer sein. Es gilt dann [14]

He « D* (1.6)

sowie

=-2

Hantang & D (1.7)

mit 3 < z < 6. Die Austauschlange ist materialabh&ngig und betragt einige 10 nm. Sind die
Korndurchmesser gréBer als die Austauschlange, gilt fir die Koerzitivfeldstarke die Relation
He « D' Diese Zusammenhdange werden in Abb. 1-2 gezeigt.

LAus

log(Koerzitivfeldstarke poHcin mT)

log(Mittlerer Korndurchmesser D in nm)

Abb. 1-2 Schematische Darstellung der Abhdngigkeit der Koerzitivfeldstdrke amorpher,
nano- und polykristalliner Festkérper von der mittleren KorngréBe D, nach [13].

1.2.1.3 Magnetostriktion und Villari-Effekt

Als Magnetostriktion wird die Volumenanderung eines ferromagnetischen magnetostriktiven
Kérpers in einem Magnetfeld bezeichnet. Im Eindimensionalen ist die Magnetostriktion als
die relative Langenanderung

A= (1.8)

eines Koérpers der Lange /in einem Magnetfeld definiert [11].
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Die Magnetostriktion ist im Allgemeinen eine anisotrope Eigenschaft. In Festkdrpern mit ku-
bischer Kristallstruktur kénnen in [100]- und in [111]-Richtung verschiedene Werte der Mag-
netostriktion Ajogp und Ap147 Vorliegen. In einem nano- oder polykristallinen Festkérper aus
Kristalliten kubischer Kristallstruktur ist die Magnetostriktion global betrachtet isotrop und
kann als gewichteter Mittelwert aus Ajoo; und A1y mit

2 3
A= 2 Apoo) + A1) (1.9)

berechnet werden.

In Abb. 1-3a ist die Abhangigkeit der Magnetostriktion von der magnetischen Flussdichte
des externen Magnetfelds fUr das Beispiel einer positiv magnetostriktiven Dinnschicht
schematisch dargestellt. Die Magnetfeldlinien verlaufen hierbei parallel zu der Schichtebene.
In dem Bereich der Sattigung wird die Magnetostriktion auch als Sattigungsmagnetostriktion
As bezeichnet. Wird ein magnetostriktives Material in seiner Form veréndert, wirkt sich dies
auf den Verlauf seiner Magnetisierungskurve aus. Dieser Effekt wird als Villari-Effekt be-
zeichnet [11]. Dies ist in Abb. 1-3 b flr das Beispiel einer positiv magnetostriktiven und unter
Zugspannung stehenden Probe gezeigt.

a) b)

Magnetostriktion A
Polarisation J

Magnetische Flussdichte yyH,, Magnetische Flussdichte pyH,,

Abb. 1-3 Schematische Darstellung a) der Abhdngigkeit der Magnetostriktion von der
magnetischen Flussdichte und b) der durch den Villari-Effekt verursachten Verdnderung der
Magnetisierungskurve bei Einwirkung einer Zugspannung, jeweils flir das Beispiel eines po-
sitiv magnetostriktiven Materials [15], [16].

1.2.2 Ferromagnetismus in hochfrequenten Wechselfeldern
1.2.2.1 Terminologie
Wenn ein anregendes externes Magnetfeld oszilliert, so oszilliert um eine Zeitdifferenz At

verzdgert auch die magnetische Flussdichte B mit der gleichen Frequenz w. Die magneti-
sche Flussdichte kann dann durch den Term [17]

B = B, - exp(iw(t—Ab) (1.10)
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mit der imagindren Zahl i, der Amplitude B, der magnetischen Felddichte und der Zeit t be-
schrieben werden. Die in Gl. (1.2) eingefiihrte magnetische Permeabilitat wird dann zu einer
komplexen GréBe, die mit

M= =il (1.11)

beschrieben werden kann. Der Imaginarteil in Gl. (1.11) ist ein MaB fur die auftretenden
Energieverluste [17].

1.2.2.2 Ferromagnetische Resonanz und Dampfung

Die Abhéangigkeit der Magnetisierung von der Zeit in einem elektromagnetischen Wechsel-
feld wird durch die Landau-Lifshitz-Gilbert-Gleichung
oM

- a [ oM
a—t——YMXHeff-l-A_ﬂ—,S(MXa—t) (1.12)

beschrieben. In Gl. (1.12) sind ﬁeff das effektive innere Magnetfeld als Uberlagerung von &u-
Berem Feld und lokaler Anisotropiefelder, IT/IS die Sattigungsmagnetisierung, y =
2,2x10°m-(A-s)~' das gyromagnetische Verhaltnis und o ein phanomenologischer Damp-
fungsparameter [17, 18].

Aus Gl. (1.12) lassen sich die komplexe Permeabilitdt und die ferromagnetische Resonanz-
frequenz sowie auBerdem die gegenseitige Abhangigkeit beider GréBen herleiten. Analyti-
sche Lésungen der Landau-Lifshitz-Gilbert-Gleichung kénnen nur fir einfache Spezialfalle
hoher Symmetrie gefunden werden. Im Folgenden sind nur die Abhangigkeiten fir den Spe-
zialfall einer unendlich ausgedehnten dinnen Platte als vereinfachendes Modell einer Dinn-
schicht aufgefthrt. Hierbei wird vorausgesetzt, dass ein uniaxiales Anisotropiefeld Hy in der
Schichtebene vorliegt. Wenn die magnetische Komponente des hochfrequenten elektromag-
netischen Wechselfeldes senkrecht zu dem Anisotropiefeld orientiert ist, gilt [17, 18]:

Y
fFMR=§\/HA'(HA+Ms) (1.13)
2 _ (Y 1.14
(Mant — Dfevr —(EMS) (1.14)

In Gl. (1.13) und Gl. (1.14) sind fryr die ferromagnetische Resonanzfrequenz und pans die An-
fangspermeabilitat, also die Permeabilitét bei sehr kleinen Frequenzen [17, 18].

GemaB Gl. (1.13) fuhren ausgepragte uniaxiale Anisotropiefelder in der Schichtebene sowie
eine mdglichst hohe Sattigungsmagnetisierung zu groBen ferromagnetischen Resonanzfre-
qguenzen. Bei gegebener Sattigungsmagnetisierung fihren umso héhere Resonanzfrequen-
zen nach Gl. (1.14) jedoch zu geringeren Anfangspermeabilititen. Bei der Auswahl von ent-
sprechenden Materialien flr konkrete Anwendungen muss ein Kompromiss zwischen pans
und fewr gefunden werden.
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1.3 Berlihrungslose Sensorik magnetischer Eigenschaften

In diesem Kapitel wird das Konzept der Frequenzmischung als grundlegende Methode zur
berGihrungslosen Erfassung der Eigenschaften magnetischer Werkstoffe vorgestellt [19-21].
Anhand des Funktionsprinzips der Frequenzmischung wurden die Anforderungen an die zu
entwickelnden ferromagnetischen Viellagenschichtsysteme definiert. Im Folgenden ist das
Verfahren beschrieben:

e Voraussetzung dafir, dass das Verfahren der Frequenzmischung angewendet wer-
den kann, ist das Vorliegen von magnetischen Materialien, deren Magnetisierungs-
kurve sich nichtlinear mit der magnetischen Flussdichte andert. In Abb. 1-4 a ist eine
idealisierte Magnetisierungskurve eines sehr weichmagnetischen, ferromagnetischen
Werkstoffs als Beispiel hierflr gezeigt.

e Dieser weichmagnetische Werkstoff wird einer zeitabhangigen magnetischen Fluss-
dichte poHnm = HoHm(f) ausgesetzt, die ohne Beschrankung der Allgemeinheit mit

HoHm () < Ho + Hy sin (2111, 1) + H, sin (2111, 1) (1.15)

beschrieben werden kann. In Gl. (1.15) sind H,, H; und H, magnetische Feldstarken,
sowie f; und f, Modulationsfrequenzen. AuBerdem gilt ohne Beschrankung der All-
gemeinheit f; > f,. Weiterhin ist der Betrag von H. gentigend gro3, um den Werkstoff
ferromagnetisch zu sattigen.

e Die ferromagnetische Polarisation andert sich mit der Zeit aufgrund der Wahl der ex-
ternen magnetischen Flussdichte gemaB Gl. (1.15) als Uberlagerung zweier Schwin-
gungen, wie es in Abb. 1-4 b idealisiert gezeigt ist.

e Die Fouriertransformierte der in Abb. 1-4 b gezeigten zeitabhangigen Polarisation ist
in Abb. 1-4 ¢ gezeigt. Die Koeffizienten bei den Linearkombinationen

fL+2j -1 (1.16)
sind als direkte Folge der Nichtlinearitdt der Magnetisierungskurve ungleich 0. In
Gl. (1.16) ist j eine ganze, positive oder negative, Zahl, jedoch nicht 0. Aus den

Fourierkoeffizienten lassen sich dann Ruickschlisse auf die Form der Magnetisie-
rungskurve ziehen.

a) b) c)

AN
VRV JJL_

Magnetische Flussdichte poHy, Zeit t f1-2f,  fy fy¥2f, fi+afy f146f, fi+8f)
Frequenz f

Polarisation J
Polarisation J
FFT-Amplitude

Abb. 1-4 Zum Prinzip der Frequenzmischung, nach [22].

Das Verfahren eignet sich somit vor allem flr die Detektion von Eigenschaften ferromagneti-
scher Werkstoffe, wurde jedoch auch mit paramagnetischen Werkstoffen erfolgreich ange-
wendet [19]. Mit dem Verfahren der Frequenzmischung wurden beispielsweise die Konzent-
ration paramagnetischer Teilchen fir biomedizinische Anwendungen [19], die Dehnung von
magnetostriktiven Dinnschichten [21] und die Sattigungspolarisation ferromagnetischer
Dannschichten [20] berihrungslos gemessen.
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1.4 Schichtwerkstoffe
1.4.1 Eisenkobalt (Fe-Co)

Als ferromagnetischer Werkstoff wird in dieser Arbeit FesoCosy verwendet. Eisenkobalt-
Legierungen weisen die héchste der bekannten Sattigungspolarisationen auf, die in der hier
genutzten Zusammensetzung mit etwa 2,35 T nahezu erreicht wird. Die in dieser Zusam-
mensetzung im Vergleich zu anderen Zusammensetzungen deutlich héhere, und flr diesen
Werkstoff maximale, Permeabilitdt macht den Werkstoff fir technische Anwendungen inte-
ressant und ist einer der wichtigsten Griinde fir seine haufige Nutzung [24]. Gleichzeitig wird
die fir Eisenkobalt-Legierungen maximale Séttigungsmagnetostriktionskonstante von
As=70x107% in dieser Zusammensetzung erreicht [24, 25].

In Abb. 1-5 ist das Gleichgewichtsphasendiagramm des bindren Stoffsystems Fe-Co gezeigt.
Unter Standardbedingungen liegt eine Legierung der Zusammensetzung Fes,Cos, im einfach
kubischen Kristallsystem als CsCI-Struktur vor, die Anordnung der Atome in dem Kristallgitter
entspricht also einer kubisch-raumzentrierten Kristallstruktur. Bei einer Temperatur von
~ 730 °C wandelt der geordnete Zustand unter geringer Erhdhung der Gitterparameter in ei-
nen ungeordneten Zustand des kubisch-raumzentrierten Kristallsystems um. Oberhalb einer
Temperatur von =985 °C liegt FesoCoso schlieBlich in dem kubisch-flachenzentrierten Kris-
tallsystem vor. Im kubisch-flachenzentrierten Kristallsystem weist FesoCoso kein ferromagne-
tisches, sondern paramagnetisches Verhalten auf. Die Phasenumwandlungstemperatur ist

1700
Schmelze 1538 °C
1495 °C et T
1500 —— oFe
1394 °C
1300
(aCo, yFe)
1
- LN
£ 1100 P
® \\-\\ ~55 %, 985 °C
8 Te N - 912 °C
© 900 S, ~
(aFe) N
i ~50 %, 730 °C TC\

£ !
200 "! " //—\\
!! : / q' \
500 ' rd \
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

Fe-Konzentration in At.-%

Abb. 1-5 Gleichgewichtsphasendiagramm des Stoffsystems Fe-Co, nach [23].
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bei einer Fe-Konzentration zwischen 32At.-% und 77 At.-% gleichzeitig die Curie-

Temperatur. Die Schmelztemperatur von Fes,Cos, betrégt = 1480 °C [25].

Die Gitterparameter von Fes,Coso in den verschiedenen Kristallstrukturen sind in Tab. 1-1

zusammengefasst.

Tab. 1-1 Kristallstrukturen und Gitterparameter von FeCo.

Referenz

Phase Struktur Typ a
nm
FesqCosg kubisch CsCl/krz 0,28559/
0,28571
FesqCosg kubisch kfz 0,35950

1.4.2 Tantalnitrid (Ta-N)

Einer der beiden fiir die in dieser Arbeit hergestellten Schichtsysteme genutzten Hartstoffe ist

TaN.

In Abb. 1-6 ist der Ausschnitt des Gleichgewichtsphasendiagramms des bindren Stoffsys-
tems Ta-N fur einen Stickstoffanteil zwischen 0 At.-% und 60 At.-% abgebildet. Wie viele
Metallnitridverbindungen bildet auch TaN hexagonale und kubische Kristallstrukturen aus,
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Abb. 1-6 Gleichgewichtsphasendiagramm des Stoffsystems Ta-N, nach [27].
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die als Einlagerung von N-Atomen auf Zwischengitterplatzen des entsprechenden Ta-Gitters
verstanden werden kénnen. Insbesondere ist jedoch zu beachten, dass TasNs, oberhalb ei-
ner Temperatur von =2098 °C in der kubischen Kristallstruktur des Typs NaCl, unterhalb die-
ser Temperatur jedoch in hexagonaler Kristallstruktur des Typs CoSn vorliegt. Die Schmelz-
temperatur von stéchiometrischem TaN betragt =3132 °C. Die Gitterparameter der in dem
Phasendiagramm benannten TaN-Phasen sind in Tab. 1-2 zusammengefasst.

Tab. 1-2 Kristallstrukturen und Gitterparameter im Stoffsystem Ta-N.

Phase Struktur  Typ a b c Referenz
nm nm nm

TasN hexagonal NiAs 0,3048 - 0,4918 [28]

oTaN kubisch NaCl 0,4331 - - [29]

TaN hexagonal CoSn 0,5186 - 0,2913 [30]

1.4.3 Titannitrid (Ti-N)

TiN ist der zweite Hartstoff, der fir die Herstellung von Schichtsystemen fiir diese Arbeit
verwendet wird.

In Abb. 1-7 ist der Ausschnitt des Gleichgewichtsphasendiagramms des bindren Stoffsys-
tems Ti-N flr einen Stickstoffanteil zwischen 0 At.-% und 55 At.-% gezeigt. In der Zusam-
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Abb. 1-7 Gleichgewichtsphasendiagramm des Stoffsystems Ti-N [27].
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mensetzung TisoNso liegt das Material unter Standarddruck bei Temperaturen unterhalb der
Schmelztemperatur von = 3290 °C im kfz-Kristallsystem in NaCl-Struktur vor.

Die Gitterparameter der wichtigsten in dem Phasendiagramm benannten Phasen sind in
Tab. 1-3 zusammengefasst.

Tab. 1-3 Kristallstrukturen und Gitterparameter im Stoffsystem Ti-N.

Phase Struktur  Typ a b c Referenz
nm nm nm

aTi hexagonal Mg 0,29717 - 0,97834 [31]

TiN kubisch NaCl 0,4235 - - [32]

Ti>N tetragonal  Ti>N 0,4140 - 0,30342 [33]

1.5 Dinnschichtherstellung mittels Magnetronkathodenzerstaubung
1.5.1 Prinzip und technische Realisierung der Magnetronkathodenzerstaubung

Magnetronkathodenzerstaubung ist ein Verfahren der Physikalischen Gasphasenabschei-
dung (engl.: Physical vapour deposition, PVD). Hierbei werden Atome aus einem Festkdrper
(»-Target”) durch physikalische StoBprozesse herausgeldst, die beim Auftreffen auf einem
Substratmaterial wieder kondensieren.

In dem in Abb. 1-8 gezeigten einfachsten Fall der Kathodenzerstdubung (,Sputtern®) wird
das Target in einem Vakuumbehalter von diesem elektrisch isoliert montiert und in einem
Gleichstromkreis als Kathode geschaltet. Die Kammer wird evakuiert, und es wird ein
Inertgas eingelassen. Hierflr wird, aufgrund seiner geringen Kosten und seiner Handhabbar-
keit, meist Argon verwendet. Wenn eine negative elektrische Gleichspannung zwischen Tar-
get und Kammer angelegt wird, bewegen sich die spontan in der Kammer vorhandenen posi-
tiv geladenen Teilchen in Richtung der Kathode. Bei ihrem Auftreffen auf der Targetober-
flache kdnnen dann aufgrund von Potentialemission, bei héheren Energien in der GréBen-
ordnung von =1 keV aufgrund von kinetischer Emission, oder — bei oxidischen Oberflachen —

+

Target | ® Targetatome

(Lt <L Plasma
I% I% II

O Gasionen
Prozessgas-
zuleitung

—

Substrat

Gasabfuhr zur Turbo-
und Vorpumpe

l

Abb. 1-8 Prinzip der Gleichstrom-Kathodenzerstdubung.
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aufgrund von elektronischer Anregung, Sekundarelektronen ausgeldst werden [34-42]. Die
Anzahl der pro eintreffendem lon ausgel6sten Sekundarelektronen liegt hierbei in der Gro-
Benordnung von =0,1 [43]. Die Sekundarelektronen werden nun von der Kathode weg be-
schleunigt und kénnen lonisationsprozesse durch ElektronenstoBionisation und Sekundéar-
prozesse ausldsen. Diese Prozesse sind bei Energien oberhalb eines Schwellenwertes von
~10eV mdglich [44, 45]. Bei genigend hohem Arbeitsgasdruck und folglich hoher StoB-
wahrscheinlichkeit sowie gentugend hoher Beschleunigungsspannung entsteht ein selbster-
haltendes Plasma. Die im Plasma erzeugten Inertgasionen flihren beim Auftreffen auf dem
Target, neben weiteren Prozessen, insbesondere zum Auslésen von Targetatomen, die sich
anschlieBend von der Targetoberflache wegbewegen und bei Ankunft am Substrat auf die-
sem kondensieren. Die wichtigsten durch auf dem Target eintreffende lonen verursachten
Phanomene sind in Abb. 1-9 dargestellt.

Reflektiertes Ausgeldstes Targetatom
lon oder Atom oder -ion

Sekundarelektron Ausge:lostes Targetatom
h oder -ion
Eintreffend °
intrefrendes Elektromagnetische
lon

1\ / Strahlung

Implantation
im Target Target
Abb. 1-9 Schematische Darstellung der wichtigsten wéhrend der Festkdrperzerstau-

bung stattfindenden Prozesse, nach [46].

Die Nutzung eines Gleichstromkreises, wie er oben beschrieben ist, zur Kathodenzerstéu-
bung ist nur bei Verwendung von elektrisch leitfahigen Targetmaterialien méglich (engl.: Di-
rect current, ,DC-Modus*). Die Kathodenzerstdubung von elektrisch isolierenden Materialien
ist bei Verwendung von elektrischen Wechselstromfeldern méglich. Aufgrund der Massendif-
ferenz und folglich unterschiedlichen Tragheit von Elektronen und (Arbeitsgas-)Atomen bildet
sich bei Wechselspannungen hoher Frequenz eine elektrische Potentialdifferenz zwischen
Kathode und Anode aus. In der Folge kdnnen dann die im vorigen Absatz beschriebenen
Prozesse stattfinden. Typischerweise werden elektrische Wechselfelder mit der Frequenz
13,56 MHz verwendet (engl.: Radio frequency, ,RF-Modus®).

Zuséatzlich zu oder an Stelle des Inertgases kann fiir die Kathodenzerstaubung Reaktivgas
verwendet werden. Die Reaktivgasatome kdnnen dann chemische Verbindungen auf der
Substrat- und der Targetoberflache eingehen, so dass die Herstellung einer Vielzahl weiterer
Materialien méglich ist, von denen Oxide, Nitride und Carbide (bei Zugabe von Sauerstoff,
Stickstoff bzw. Methan) die wichtigsten sind. Die Targetbedeckung mit diesen Verbindungs-
materialien fihrt hierbei aufgrund der unterschiedlichen Sekundérelektronenemissionsaus-
beute im Allgemeinen zu einer Veranderung der Plasmaparameter. Die Abhangigkeit der
Plasmaparameter von dem Reaktivgasfluss unterliegt einem Hystereseeffekt. Dieser auBert
sich darin, dass die bei Erhdhung des Reaktivgasflusses zwischen dem Bereich der nichtre-
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aktiven und reaktiven Kathodenzerstdubung sich einstellenden Plasmaparameter bei einer
nachfolgenden Reduktion des Reaktivgasflusses nicht reproduziert werden. Der Aufbau von
mit reaktiver Kathodenzerstaubung abgeschiedenen Schichten ist somit im Allgemeinen von
der Steuerung des Reaktivgasflusses pfadabhéangig [47, 48].

In der technischen Anwendung werden bei der Magnetronkathodenzerstaubung Magnete
hinter der Targetoberflache platziert. Aufgrund des Lorentzeffekts steigt hierdurch die Elekt-
ronendichte in der Néhe der Targetoberflache und dadurch die Wahrscheinlichkeit einer loni-
sation von Prozessgasatomen. Dies flihrt zum einen zu einer Erhéhung der Abtragsraten von
Targetatomen um mehrere GréBenordnungen. Zum anderen sinkt aufgrund der Erhdéhung
der lonisationswahrscheinlichkeit der fir eine feste Durchbruchsspannung benétigte Arbeits-
gasdruck. Letzterer fUhrt zu héheren Teilchengeschwindigkeiten an der Substratposition,
wodurch wiederum das Schichtwachstum insofern beeinflusst wird, dass die Abschreckrate
mit steigender Depositionsrate zunimmt. In der Folge nimmt der Einfluss thermodynamischer
Prozesse gegeniber kinetischen Prozessen noch weiter ab (vergleiche hierzu Kapitel 1.5.2).
Nachteil der Nutzung eines Magnetrons bei der Kathodenzerstdubung ist ein inhomogener
Teilchenabtrag vom Target [49]. Dieser Nachteil kann jedoch durch die gezielte Wahl der
Magnetronkonfiguration zumindest minimiert werden.

1.5.2 Schichtgeflige

Bei der Abscheidung von Dunnschichten mittels Kathodenzerstdubung dominieren aufgrund
der hohen Auftreffrate von schichtbildenden Teilchen und der ohne gezielte Erwarmung ver-
gleichsweise geringen Substrattemperaturen kinetische Effekte das Schichtwachstum. Das
Geflige der abgeschiedenen Schichten ist deshalb nicht oder nur eingeschrankt mit thermo-
dynamischen Prozessen zu erklaren. Diese Tatsache ist charakteristisch fur Methoden der
Physikalischen Gasphasenabscheidung.

Als Folge bieten kathodenzerstaubungsbasierte Beschichtungsverfahren die Méglichkeit,
Schichten in metastabilen Phasen abzuscheiden. AuBerdem kann das Geflige der wachsen-
den Schichten durch Wahl geeigneter Prozessparameter beeinflusst werden. Ergebnisse
hierzu wurden erstmals von Movchan und Demchishin [50] in einem Strukturzonenmodell il-
lustriert, in welchem sie die Mikrostruktur von vakuumverdampften, mehrere um dicken, Ti-,
Ni-, W-, ZrO,- und Al,O;-Schichten mit der homologen Temperatur korrelierten. Die homolo-
ge Temperatur ist hierbei T, = Tsupstrat/ Tschmelz Mit der Substrattemperatur Tsypsyar UND der
Schmelztemperatur des entsprechenden Materials Tschme.. Die Mikrostruktur der abgeschie-
denen Schichten konnten Movchan und Demchishin in drei Kategorien einordnen, wie sie
weiter unten als Zonen 1 bis 3 beschrieben sind. In einer Erweiterung des Modells durch
Thornton [51-53] wurde auf Basis von mit Kathodenzerstdubung abgeschiedenen etwa
=25 um dicken Metallschichten zusétzlich die Abhangigkeit von dem Prozessgasdruck (Ar
als Prozessgas) beriicksichtigt und das oben genannte Modell um eine zusatzliche Zone er-
weitert. Das Strukturzonenmodell nach Thornton ist in Abb. 1-10 gezeigt. Die Klassifizierung
der dargestellten Mikrostrukturen und ihre phanomenologische Erklarung ist im Folgenden
beschrieben [51-53]:

e Zone 1: Aufgrund der geringen Beweglichkeit der Adatome spielen Abschattungsef-
fekte eine dominante Rolle. Die gewachsenen Schichten bestehen aus kolumnaren
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Kristalliten mit hoher Porositat zwischen den einzelnen Saulen und hoher Defektdich-
te innerhalb der Kristallite.

e Zone 2: Aufgrund der héheren Teilchenmobilitéat entstehen stéangelférmige Kristallite
mit héherem Durchmesser als in Zone 1. Die GréBenverteilung wird gleichmaBiger,
die Grenzflachen wachsen naherungsweise senkrecht zu der Substratoberflache, und
die Porositat sowie die Defektdichte nehmen ab. Zwischen Zone 1 und Zone 2 ist Zo-
ne T eingefligt. Diese Zone berilicksichtigt, dass ein geringerer Gasdruck aufgrund
héherer kinetischer Energie der ankommenden Teilchen zuséatzlich deren Oberfla-
chendiffusion zur Folge hat, durch die glattere Schichtoberflachen ermdglicht werden.

e Zone 3: Aufgrund der weiter erhdhten Teilchenmobilitét tritt zuséatzlich Volumendiffu-
sion auf, so dass ein kompaktes Geflige mit groBen Kristalliten entsteht.

Abb. 1-10 Strukturzonenmodell nach Thornton ([51, 53], entnommen aus [54]). Die
Wachstumszonen sind in Abhdngigkeit vom Prozessgasdruck p und von der homologen
Temperatur T, schematisch dargestellt.

Ausgehend von den genannten Strukturzonenmodellen wurden erweiterte Modelle unter Be-
achtung weiterer und generalisierter Parameter vorgestellt [50, 55], in denen beispielsweise
eine verwendete Substratvorspannung oder abstrakter die kinetische Energie ankommender
Teilchen berucksichtigt wurden.

Die vorgestellten Modelle unterliegen Einschrédnkungen. So wurde beispielsweise das von
Thornton publizierte Modell auf Grundlage von empirischen Beobachtungen an
polykristallinen Metallschichten entwickelt und ist deshalb a priori nur fiir solche giltig. Den-
noch sind die Modelle fir ein erstes Verstandnis des Schichtwachstums und dessen geziel-
ter Beeinflussung hilfreich.
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1.6 Stand der Forschung

1.6.1 Multifunktionale Dinnschichtsysteme mit sensorischen und VerschleiBschutz-
eigenschaften

Es gibt wenige Verdéffentlichungen zur Entwicklung multifunktionaler Diinnschichten, die ne-
ben einer Phase mit ferromagnetischen Eigenschaften auch VerschleiBschutzeigenschaften
aufweisen. So stellten Nie et al. [56] multifunktionale Nanokompositschichten vor, die aus in
einer amorphen Kohlenstoffmatrix eingebetteten Kobalt-Nanopartikeln bestanden. Diese
Schichten waren mit Koerzitivfeldstarken von wenigen mT weichmagnetisch und wiesen bei
in einer relativen Luftfeuchtigkeit von =43 % durchgefihrten Stift—Scheibe-Modellversuchen
mit einem Gegenkdrper aus Al,O3; (1 N Normallast, ungeschmierter Kontakt) bessere tribolo-
gische Eigenschaften auf als vergleichbare Kohlenstoff-Einlagenschichten. Die Autoren
schlugen die Integration dieser Schichten in mikroelektronische Bauteile — zum Beispiel als
Schreib-/Lesekopf — vor. Biehl et al. [57] nutzten die inharente Multifunktionalitat (Piezoresis-
tivitdt und Anwendbarkeit als VerschleiBschutzbeschichtungen) von amorphen diamantarti-
gen Kohlenstoffschichten (a-C:H) aus, um die auf einen beschichteten Kérper wirkende Kraft
zu messen. Aleksandrov et al. [58] entwickelten Korrosionsschutzschichten, die aus mit
Ubergangsmetallatomen in Konzentrationen von wenigen At.-% angereichertem AIN bestan-
den. Es wurde nachgewiesen, dass diese Schichten ferromagnetische Eigenschaften auf-
wiesen. Die Autoren schlugen daher vor, diese Schichten in VerschleiBschutzanwendungen
zu verwenden. Dass mit zunehmender Bildung von Aluminiumoxiden eine sinkende Sétti-
gungspolarisation einhergehe, ermdgliche hierbei eine berlihrungslose Messung des Oxida-
tionszustands.

1.6.2 Konzepte zur Echtzeiterfassung des Abtrags von VerschleiBschutzschichten

Bei der Anwendung von VerschleiBschutzschichten wiirde eine Echtzeiterfassung ihres ak-
tuellen Abtrags Effizienzgewinne und folglich Kosteneinsparungen versprechen. In der Lite-
ratur fanden sich vor diesem Hintergrund entwickelte Lésungsansatze, fir welche typische
VerschleiBschutzschichten um die Méglichkeit zur sensorischen Erfassung ihres Abtrags er-
weitert wurden. Bezlglich der hierfir nétigen Messtechnik wurde die Nutzung verschiedener
optischer und elektronischer Verfahren diskutiert.

Ein von Rasmussen et al. [59] vorgestelltes Schichtsystem bestand aus mehreren Lagen,
wobei die unterste Lage als ,Signalschicht* eine charakteristische Farbe aufwies. Wurde
nach Abtrag der oberen Lagen die Signalschicht sichtbar, konnte sie mit geeigneten opti-
schen Verfahren detektiert werden. Die Autoren stellten in ihrer Verdéffentlichung das Test-
system einer auf einer TiN-Signalschicht abgeschiedenen TiAIN-Schicht vor. Es wurde do-
kumentiert, dass der partielle Abtrag der TiAIN-Schicht wahrend eines Stift—-Scheibe-
Versuchs (mit einer Kugel aus dem Stahl 100Cr6 als Gegenkoérper, 5N Normallast, un-
geschmierter Kontakt, Luftfeuchte nicht kontrolliert und angegeben) aufgrund der im Ver-
gleich zur Farbe des TiAIN deutlich helleren Farbe des TiN mit einer konventionellen Digital-
kamera mit nachgeschalteter rechnergestitzter Farberkennung ermittelt werden konnte. Ein
anderer Ansatz zur Nutzung der gleichen Grundidee wurde von zwei weiteren Gruppen ver-
folgt. Muratore et al. [6] extrahierten Information Gber den VerschleiBzustand einer Warme-
dammschicht Uber eine eingebrachte Zwischenlage aus mit Erbium und Samarium dotiertem
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und mit Yttrium stabilisiertem Zirkonoxid. Diese emittierte bei Anregung mit Laserstrahlung
photoluminiszente Strahlung, welche sodann detektiert wurde. Steenbakker et al. [5] unter-
suchten ebenfalls den Einsatz von Zwischenlagen, die mit einem geringen Anteil Seltener
Erden dotiert waren. Sie konnten hierdurch den VerschleiBzustand von Warmedammschich-
ten fur den Einsatz als Turbinenschaufelbeschichtung quantifizieren.

Bereits 1981 schlug Hahn Jr. [1] in einer Veréffentlichung ein Konzept zur Ermittlung des
VerschleiBes von in Datentragern verwendeten Schreib-/Leseképfen unter Nutzung eines in
eine VerschleiBschutzschicht eingebrachten elektrischen Stromkreises vor. In dem beschrie-
benen Beispiel wurden Zwischenlagen aus einer Ni-Fe-Legierung in die ferritischen Funkiti-
onsschichten eingebracht und konnten dann aufgrund der Temperaturabhangigkeit ihres
elektrischen Widerstands als Temperatursensor sowie bei verschleiBbedingter Durchtren-
nung der Schicht und somit des Stromkreises als VerschleiBsensor dienen. Ruff und Kreider
[2] stellten ein auf dem gleichen Prinzip basierendes Viellagenschichtsystem aus isolieren-
den AlL,O;- bzw. Ta,Os-Lagen fir die VerschleiBschutzfunktionalitdt und ebenfalls Ni-Fe-
Lagen fur die sensorische Funktionalitat vor. Mit einem eingebrachten Schaltkreis aus Cu-Ni-
Leitungen flr die thermosensorische Funktionalitdt wurde ein vergleichbares Schichtsystem
— ebenfalls mit Al,O3 als Isolatorwerkstoff — von Schénberg et al. [4] vorgestellt. Ein weiteres
VerschleiBschutzsensorsystem wurde von Lithje et al. [3] auf den Seitenflachen von konven-
tionellen Hartmetalleinsatzen fir Zerspanungsanwendungen aufgebracht. Dieses Konzept
nutzte in einer Al,O3-Matrix eingebrachte TiN-Schaltkreise, deren verschleiBbedingter Abtrag
sowie temperaturabhangige elektrische Leitfahigkeit sensorisch genutzt werden konnten. Die
genannten Schichtsysteme sind jedoch aufgrund der Nutzung elektrischer Stromkreise nur in
solchen Einsatzgebieten flr eine Nutzung geeignet, in denen eine elektrische Kontaktierung
maoglich ist.

1.6.3 Viellagenschichten mit einstellbaren magnetischen Eigenschaften

In einigen Veroffentlichungen wurde die Moglichkeit zur Einstellbarkeit der magnetischen Ei-
genschaften von FeCo/TaN-Viellagenschichten beschrieben. Fir diese Studien wurden
Schichten mittels reaktiver Magnetronkathodenzerstaubung fir die Nutzung als Funktions-
schicht in Lesekdpfen fir Datenspeicheranwendungen hergestellt. Vor dem Hintergrund die-
ses Anwendungspotentials war es Ziel, Materialien mit méglichst geringen Koerzitivfeldstar-
ken herzustellen, um den Energiebedarf fir einen Umschaltvorgang zu minimieren. Gleich-
zeitig wurden wegen des Ziels der Miniaturisierung méglichst hohe Sattigungspolarisationen
angestrebt.

Li et al. [60, 61] variierten in Viellagenschichten aus finf Doppellagen aus 320 nm dicken
FeTaN-Lagen und TaN-Lagen variabler Dicke die TaN-Lagendicke zwischen 2,4 nm und
4,5 nm. Hierdurch konnten sie die Koerzitivfeldstéarke nach einer Warmebehandlung auf bis
zu 0,05 mT reduzieren. Diese Werte waren im Vergleich zu ebenfalls geglihten FeTaN-
Einlagenschichten um bis zu etwa 80 % reduziert. Als Ursache flr diese Reduktion der Koer-
zitivfeldstarke fuhrten die Autoren die aufgrund der eingebrachten TaN-Zwischenschichten
sinkenden KorngréBen in den ferromagnetischen Lagen an. Der Effekt von mit steigender
Zwischenlagendicke sinkender Koerzitivfeldstarke wurde ebenfalls von Nie et al. [62, 63] bei
FeTaN/TaN/FeTaN-Dreifachschichtsystemen sowie bei FeTaN/TaN-Viellagenschichten beo-
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bachtet. Nie et al. fihrten diese Abhangigkeit auf eine mit steigender Zwischenlagendicke
sinkende Doméanenwandkopplung zurick.

Uber die magnetischen Eigenschaften von Viellagenschichten aus TiN und FeCo konnten
nur wenige Verdffentlichungen gefunden werden. So untersuchten Kumar und Boéni [64] fir
die Anwendung in der Rdntgenoptik vorgesehene, mittels Magnetronkathodenzerstdubung
hergestellte, FesoCo4sV2/TiN-Viellagenschichten aus 10 bis 75 Doppellagen. Die Autoren
konnten fir dieses Materialsystem zeigen, dass die Verringerung der FesoC045V2-
Schichtdicke zu einer betrachtlichen Reduktion der Koerzitivfeldstdrke um nahezu eine Gro-
Benordnung von dber 10 mT auf nur wenige mT fUhrte. Die Verringerung der Koerzitiv-
feldstarke mit sinkender Dicke der magnetischen Lagen konnten auch Lu et al. [65] bei in re-
aktiven Magnetronkathodenzerstdubungsprozessen abgeschiedenen Fe-N/Ti-N-Viella-
genschichten nachweisen. Die Koerzitivfeldstérke konnte hierbei von etwa 2 mT im Fall einer
Fe-N-Referenzschicht auf etwa die Halfte bei einer Viellagenschicht mit nur wenigen Nano-
meter dicken Fe-N-Einzellagen reduziert werden. Zudem wurden mittels Nanoindentierung
fur die Viellagenschichten im Vergleich zu der Fe-N-Einlagenschicht héhere Werte der Harte
gemessen, woflir als Begriindung das Einbringen von Ti-N in die Schichten genannt wurde.
Bei mittels reaktiver Magnetronkathodenzerstdubung hergestellien Fe-N/TiN-Viellagen-
schichten zeigten Wang et al. [66], dass die Séattigungsmagnetisierung wie auch die Form
der Magnetisierungskurve empfindlich von der TiN-Zwischenlagendicke abhangig waren. Die
Autoren fUhrten diese Beobachtungen auf antiferromagnetische Kopplung der ferromagneti-
schen Lagen Uber die TiN-Zwischenlagen zuriick.

1.6.4 Viellagenschichten mit einstellbaren mechanischen Eigenschaften

In den 1980er Jahren wurden mittels Magnetronkathodenzerstaubung hergestellte Dinn-
schichten aus Hartstoffen flr VerschleiBschutzanwendungen etabliert [67, 68]. Ein bedeu-
tender Fortschritt gegenuber der empirischen Materialauswahl bestand hierbei in der Aus-
wahl von Hartstoffen anhand ihrer Klassifizierung nach vorherrschenden Bindungstypen (ko-
valente, metallische und ionische Bindung), die wiederum charakteristisch fir zu erwartende
physikalische Eigenschaften sind [69-71]. Ein weiterer Meilenstein war die Entwicklung von
Viellagenschichten. In diesen wurden Lagen verschiedener Materialien abwechselnd ge-
schichtet, um deren Eigenschaften zu kombinieren sowie neuartige Eigenschaftskombinatio-
nen zu erreichen. Viellagenschichten kénnen klassifiziert werden in Viellagenschichten mit
geringer Lagenzahl mit dem Ziel der Renukleation jeder Lage und in der Folge verhinderten
kolumnaren Wachstums, Viellagenschichten aus einer hohen Zahl von Lagen verschiedener
Kristallstruktur, sowie Viellagenschichten mit vorhandenem Ubergitter [10, 72]. Wenn in sol-
chen Schichten bei geeigneter Materialauswahl das Verhaltnis zwischen Grenzflachenzahl
und Materialvolumen sehr groB wird, kénnen Nichtgleichgewichtsphasen stabilisiert werden
[10]. Solche Effekte kénnen zu Veranderungen der Schichteigenschaften fiihren. Beispiels-
weise kénnen Harten oder Elastizitdtsmoduln Uber den Werten der entsprechenden schicht-
bildenden Materialien erreicht werden. In diesem Kontext wurde eine Vielzahl von Kombina-
tionen von Hartstoffen untersucht [73-80].

Es wurden ebenfalls Anstrengungen unternommen, die Eigenschaftsprofile von Metallen und
Hartstoffen miteinander zu kombinieren. Bezuglich der Kombination von TaN-Lagen mit Me-
tall-Lagen konnte nur eine Literaturstelle gefunden werden. So gelang es Kang et al. [81],
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mittels reaktiver Magnetronkathodenzerstdubungsprozesse im DC-Modus Ta/TaN-
Viellagenschichtsysteme herzustellen, die nach einem nachgeschaltetem Vakuumglihen bei
Temperaturen zwischen 200 und 700 °C betréachtliche Hartewerte von bis zu 2500 HV bei
qualitativ nachgewiesener hoher Duktilitdt aufwiesen. Eine Analyse der Wachstumsbezie-
hungen zwischen den Lagen beider Materialien wurde nicht vorgestellt.

Deutlich umfangreicher sind Veréffentlichungen Uber die Kombination von TiN mit Metallen
zu Viellagenschichten verfligbar. Ma et al.[82] stellten Ti/TiN-Viellagenschichtsysteme mit-
tels reaktiver Magnetronkathodenzerstdubung im RF-Modus her. An diesen konnten sie
nachweisen, dass, wie erwartet, bei nicht zu dinnen Ti-Zwischenlagen durch Rissausbrei-
tung verursachtes Schichtversagen aufgrund von Rissablenkung in den Metallschichten
vermieden werden konnte. Diesen Effekt konnten Major und Morgiel [83] an Viellagenschich-
ten mit der gleichen Materialkombination explizit durch TEM-Hellfeldaufnahmen zeigen.
Bromark et al. [84] schlossen aus ihren VerschleiBtests an Ti/TiN-Viellagenschichten mit un-
terschiedlichen Einzellagendicken, dass der VerschleiBwiderstand der Schichten von dem
individuell gewahlten Schichtaufbau abhangig und durch die Abhangigkeit der Eigenspan-
nung von den Einzellagendicken charakterisiert war. Ti/TiN-Viellagenschichten mit &hnlichem
Schichtaufbau wurden von Bemporad et al. [85] entwickelt. Ihnen gelang es, Viellagenschich-
ten mit bis zu 16 um Gesamtschichtdicke herzustellen, wobei in allen Fallen vergleichsweise
moderate Eigenspannungen mit einem Betrag von weniger als 1,6 GPa gemessen wurden.
Als weiterer mdglicher Vorteil von Metall/Hartstoff-Viellagenschichten gegeniber den ent-
sprechenden Einlagenschichten wurde von Herranen et al. [86] sowie Wiklund et al. [87] an-
hand des Beispiels von auf Werkzeugstahl (ASP2030) bzw. auf Zirkalloy-Legierungen aufge-
brachten Ti/TiN-Viellagenschichten aufgezeigt, dass bei geeignetem Viellagenaufbau die
Oxidation der Substrate deutlich verringert werden konnte. Als Grund fir diesen Effekt wurde
die Unterbrechung des saulenférmigen Wachstums der TiN-Lagen identifiziert, als deren
Folge die Grenzflachendiffusion von Sauerstoff bis zur Substratoberflache deutlich verringert
wurde. Die Harte von Ti/TiN-Viellagenschichten entsprach bei den von Li et al. [88] herge-
stellten Schichten dem nach der Linearen Mischungsregel berechneten Wert. In weiteren
Studien, wie beispielsweise der von Zhang et al. [89] und der von Ben Daia et al. [90], wurde
gezeigt, dass Viellagenschichten dieser Materialkombination bei geringen Doppellagendi-
cken deutlich erhdhte Harten aufweisen konnten, was auf verschiedene Effekte zurlickge-
fihrt wurde. Hierzu gehdren der Hall-Petch-Effekt, die aufgrund von Unterschieden im
Schubmodul verhinderte Bewegung von durch Frank-Read-Quellen erzeugten Versetzungen
(,Koehler-Modell“) sowie die mit zunehmender Lagenzahl wachsende Defektdichte mit resul-
tierender Verhinderung von Versetzungsbewegungen. Durch exemplarisch durchgefuhrte tri-
bologische Experimente (Stift—Scheibe-Versuch mit Al,Os-Kugeln als Gegenkdrper bei 1 N
Normallast ohne Schmierung) konnten Cheng et al. [91] demonstrieren, dass das Einbringen
von Ti-Zwischenlagen in eine TiN-Schicht zu einer deutlichen Verringerung der VerschleiB3-
volumina, sowohl der Schicht als auch des Gegenkdérpers, flhrten.

Neben Titan sind auch andere Materialien fir die Herstellung von Metall/TiN-Viella-
genschichten verwendet worden. So wurde beispielsweise in Cu/TiN-Viellagenschichten mit
Doppellagendicken von wenigen Nanometern kolumnares Wachstum nachgewiesen. Die
einzelnen Lagen konnten hierbei kolumnar aufeinander aufwachsen, da eine hetero-
epitaktische Wachstumsbeziehung zwischen ihnen bestand [92]. In W/TiN-Viellagenschich-
ten wurde bei Doppellagendicken von 2,7 nm ein Harteanstieg gegentiber einer bei gleichen
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Wachstumsbedingungen hergestellten TiN-Referenzschicht nachgewiesen [93]. Bei Einbrin-
gung von Cu-Zn in TiN-Schichten zur Herstellung von Cu-Zn/TiN-Viellagenschichten konnte
bei Doppellagendicken von mehreren 10 nm hingegen keine Erhéhung der Harte erreicht
werden [94]. Durch das Zuftigen von Cu und Zn konnte jedoch in Stift—-Scheibe-Versuchen
mit GCr15-Stahlkugeln als Gegenkdérper (bei 0,5N Normallast) eine betrachtliche Reduktion
der Reibung und der VerschleiBvolumina von Schicht und Gegenkdrper demonstriert werden
[94].

1.7 Zielsetzung und Vorgehensweise

Ziel dieser Arbeit war es, ein materialwissenschaftliches Konzept zur Herstellung von Ver-
schleiBschutzschichten mit integrierter Sensorfunktionalitédt auszuarbeiten. Das Sensorsignal
sollte hierbei fernabfragbar sein.

Fir die Sensorfunktionalitat wurde der ferromagnetische Werkstoff FesoCosy ausgewahlt, der
in FeCo/TaN- und FeCo/TiN- Viellagenschichten mit den metallischen Hartstoffen TaN und
TiN kombiniert wurde. Hierfir wurden mittels Magnetronkathodenzerstaubung FeCo- und
TaN- sowie FeCo- und TiN-Lagen jeweils abwechselnd aufeinander abgeschieden. Das Ziel
dieser Arbeit und die Vorgehensweise sind in Abb. 1-11 dargestellt.

Die Auswahl von Fes,Cosy erfolgte unter dem Gesichtspunkt der Nutzung des Frequenzmi-
schungsverfahrens, das in Kapitel 1.3 beispielhaft als etabliertes Verfahren zur beriihrungs-
losen Ermittlung von Eigenschaften ferromagnetischer Werkstoffe vorgestellt wurde. Aus der
Funktionsweise des Frequenzmischungsverfahrens ergaben sich die Anforderungen an die
magnetischen Eigenschaften der in dieser Arbeit entwickelten Viellagenschichtsysteme:

e Magnetostriktion fir die Ermdéglichung der Detektion von Gitterdehnung,

e geringe Koerzitivfeldstarke,

e hohe Sattigungspolarisation als Voraussetzung fir ein mdglichst gutes Signal-zu-
Rausch-Verhaltnis,

e flr den Einsatz mdéglichst hoher Frequenzen (im GHz-Bereich) eine Grenzfrequenz
oberhalb dieser.

FesoCoso weist sowohl eine hohe ferromagnetische Sattigungspolarisation von 2,35T als
auch eine hohe Séttigungsmagnetostriktionskonstante von Ag =70 x 107 auf. Gleichzeitig ist
FesoCoso bei nanokristallinem Geflige weichmagnetisch. Die mit 985 °C vergleichsweise ho-
he Curie-Temperatur ist Voraussetzung fir das Einprégen einer uniaxialen ferromagneti-
schen Anisotropie in der Schichtebene durch Glihen im statischen Magnetfeld. Der verwen-
dete Hartstoff TiN ist einer der bekanntesten und besterforschten metallischen Hartstoffe, der
in der Zusammensetzung TisoNso und in einem weiten Bereich um diese Zusammensetzung
einphasig ist und sich daher als Modellsystem anbietet. Aufgrund der im Vergleich zu Ti-
Atomen deutlich gr6Beren Radien von Ta-Atomen wurden fir den ebenfalls untersuchten
Hartstoff TasoNso unterschiedliche Wachstumsbedingungen erwartet als fir das TiN. Zudem
ist die Zahl der im System Ta-N stabilen Phasen héher, was unterschiedliche Ergebnisse in
der Mikrostruktur der TaN-Lagen und der TiN-Lagen erwarten lieB. Bei der Abscheidung von
TaN mittels Magnetronkathodenzerstaubung kann durch die gréBere Zahl méglicher stabiler
Phasen die Zusammensetzung durch Zugabe des Reaktivgases N, in die Prozessgasatmo-
sphéare verandert werden. Die Herstellung von Viellagenschichten mit den beiden verschie-
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uniaxiale Anisotropie)
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Abb. 1-11

denen Hartstoffen verspricht daher Rickschliisse auf den Einfluss der Materialauswahl auf

Ziel und Vorgehensweise in dieser Arbeit.

die Eigenschaften der hergestellten Schichtsysteme.

Wie bei Auswertung der in Kapitel 1.6 zusammengefassten Literatur deutlich wurde, bietet
die Nutzung von FeCo als Bestandteil von Viellagenschichten die Méglichkeit, weichmagne-
tisches und Hochfrequenzverhalten gegentber von Einlagenschichten zu verbessern. Eben-
so fanden sich in der Literatur Beispiele fir den Ansatz, die beiden betrachteten Hartstoffe in
Viellagenschichtsystemen mit Metallen zu kombinieren. In vielen Fallen wurden hierdurch im

Vergleich zu Einlagenschichten verbesserte mechanische Eigenschaften erhalten.
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1.7 Zielsetzung und Vorgehensweise

Nach der Abscheidung der Viellagenschichtsysteme wurden Exemplare aller Schichtsysteme
im Vakuum bei gleichzeitig angelegtem Magnetfeld gegliht. Ziel der Glihprozesse war zum
einen die Ausheilung von Defekten und zum anderen eine Einpragung einer uniaxialen fer-
romagnetischen Anisotropie in der Schichtebene.

Die Oberflachenbeschaffenheit, die chemische Zusammensetzung, die RegelmaBigkeit des
Viellagenaufbaus, die Mikrostruktur und die Textur der hergestellten Proben wurden unter-
sucht. Mit Nanoindentierung wurden die Harte und der Reduzierte Elastizitdtsmodul von un-
geglihten und von gegliihten Schichtsystemen als wichtige Indikatoren fur die Einsetzbarkeit
als VerschleiBschutzschicht gemessen. AuBerdem wurde die Eigenspannung dieser
Schichtsysteme mit der Biegebalkenmethode ermittelt, um weitere Hinweise auf das techni-
sche Anwendungspotential zu erlangen. Die statischen und die dynamischen ferromagneti-
schen Eigenschaften aller Schichtsysteme wurden fir die Beurteilung des Potentials zur
sensorischen Nutzbarkeit ermittelt.

Die Ergebnisse wurden genutzt, um grundlegende materialwissenschaftliche Erkenntnisse

Uber die Herstellung fernabfragbarer, sensorisch nutzbarer, VerschleiBschutzschichtsysteme
Zu gewinnen.
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2 Materialien und experimentelle Methoden

2.1 Herstellung der Proben
2.1.1 Konfiguration der verwendeten Beschichtungsanlage

Filr die Herstellung der Proben wurde eine Beschichtungsanlage vom Typ Z550 der Firma
LEYBOLD HERAEUS verwendet. Der Rezipient dieser Anlage ist in Abb. 2-1 schematisch dar-
gestellt. Der Betrieb von zwei Targets mit Gleichspannung (,DC-Modus®) und von zwei weite-
ren Targets mit hochfrequenter Wechselspannung (,RF-Modus®) war gleichzeitig mdglich.
Far die Herstellung von Viellagenschichten konnten die Verbleibedauer der Substrate unter
jedem Target bei Rotation des Substrattellers im Uhrzeigersinn und die gewtinschte Anzahl
von Umdrehungen mit Hilfe einer entsprechend programmierten SPS eingestellt werden. Die
Haltezeit an jeder Substratposition war sekundengenau méglich. Der Prozessgasfluss wurde
mittels eines Gasflusssystems vom Typ 647B der Firma MKS INSTRUMENTS gesteuert, wobei
der gewlinschte Prozessgasdruck sowie der Gasfluss verschiedener Prozessgase unabhan-
gig oder abhangig voneinander eingestellt werden konnten.

Zu- und Ablaufe flir
Wasserkihlung

Ar/N,- m a m - m 5 m
Prozessgas FeCo- TiN- -
. ) "_Target oder TaN-
Substrat
zuleitung . Target W/u strate 50 mm
Drehbarer Substratteller T
l Gasabfuhr zur Turbo-
und Vorpumpe
Abb. 2-1 Anordnung von Substraten und Targets in der Beschichtungsanlage.

2.1.2 Target- und Substratmaterialien, Substratvorbehandlung

Als Ausgangsmaterialien fur die Herstellung der Viellagenschichtsysteme wurden scheiben-
férmige Targets mit einem Durchmesser von 15 cm verwendet. Die Targets aus TaN und TiN
waren jeweils 6 mm dick, das metallische Fes,Coso-Target war 3 mm dick. Alle Targets waren
zum Einbau in die Prozesskammer mit Silberleitkleber auf Trager aus Kupfer geklebt.

Es wurden wahrend jedes Beschichtungsvorgangs Substrate geeigneten Materials und ge-
eigneter Abmessungen fur die unterschiedlichen angewendeten Messmethoden beschichtet.
Fir die Bestimmung der Eigenspannung wurden alle Schichtsysteme auf Substratstiicken
aus einkristallinem Silizium mit (100)-Orientierung und den Abmessungen 225 x 12 x2 mm3
abgeschieden. Fur die Herstellung von Querschnittprdparaten fur TEM-Untersuchungen
wurden polierte Streifen der Geometrie 12x 1,7 x 0,4 mm?3 aus Hartmetall vom Typ P601 be-
schichtet. Fir alle Ubrigen Messmethoden wurden einkristalline Siliziumwafer mit (100)-
Orientierung und einer Dicke von 0,375 mm als Substratmaterial verwendet, die bis zu einer
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2 Materialien und experimentelle Methoden

Tiefe von etwa 1 pum thermisch oxidiert waren. Die Wafer waren einseitig poliert. Wahrend
jedes Beschichtungsvorgangs wurden gleichzeitig Substrate verschiedener, fir die jeweiligen
Messmethoden geeigneter, Abmessungen beschichtet. Die fir die Bestimmung der magneti-
schen Eigenschaften vorgesehenen Schichtsysteme wurden auf Substratstiicke der Abmes-
sungen 5x5x0,375mm?3 abgeschieden. Weitere Proben wurden unter Verwendung von
Substratstiicken der Abmessungen 10x 10x 0,375 mm? hergestellt. Vor der Beschichtung
wurden alle Substrate fiir 15 min in Aceton im Ultraschallbad gereinigt.

2.1.3 Probenherstellung

Waéhrend aller fur diese Arbeit durchgeflhrten Beschichtungsprozesse wurden zwei Targets
gleichzeitig betrieben. Dies galt auch flir die Herstellung der Einlagenschichten, um eine
Veréanderung der Prozessparameter zu vermeiden. In allen Fallen befanden sich das
FesoCoso-Target sowie das TaN- bzw. das TiN-Target auf gegeniberliegenden Positionen in
der Beschichtungsanlage, so wie es in Abb. 2-1 dargestellt ist. Die Beschichtungen wurden
mittels Magnetronkathodenzerstdaubung durchgeflihrt. Da das von dem hinter dem FesoCo0so-
Target platzierten Magnetron erzeugte Magnetfeld aufgrund der ferromagnetischen Eigen-
schaften des Targets stark abgeschwacht wurde, und in der Folge bei Nutzung von Gleich-
stromspannung geringere lonisationswahrscheinlichkeiten in Nahe der Targetoberflache sehr
hohe Targetspannungen notwendig machen wirden, wurde das Zerstdubungsplasma vor
der FesoCoso-Targetoberflaiche im RF-Modus betrieben. Die TaN- und TiN-Targets erwiesen
sich als ausreichend leitfahig fir einen Betrieb des Zerstdubungsplasmas im DC-Modus.

Tab. 2-1 Prozessparameter wéhrend des Plasmaétzprozesses zur Substratreinigung.

Plasmaéatzleistung (RF), W 500
Gleichgewichtsspannung (DC) am Substratteller, V —300
Gesamtdruck im Rezipienten, Pa 0,5
Reflektierter Teil der eingekoppelten Targetleistung (RF), W 35

Nach dem Einlegen der Substrate auf den Substratteller wurde der Rezipient auf einen
Restgasdruck <1 mPa evakuiert. Im Anschluss wurden die Substrate fiir 20 min durch Plas-
maatzen in Argon-Atmosphare von Adsorbaten befreit. Die Prozessparameter wéahrend des
Plasmaatzprozesses sind Tab. 2-1 zu entnehmen. Im Anschluss an das Plasmaatzen wur-
den - unter Beibehaltung der Substratposition — die Oberflachen der Targets von Verunreini-
gungen gesaubert, indem fur eine Zeitdauer von funf Minuten bei beiden Targets gleichzeitig
Kathodenzerstaubungsprozesse unter Verwendung moderater elektrischer Leistungsdichten
durchgefiihrt wurden. Die Prozessdaten wahrend dieses Sauberungsprozesses sind flr die
gleichzeitige Verwendung des FesqCoso-Targets mit dem TiN-Target wie mit dem TaN-Target
in Tab. 2-2 aufgefthrt. Unmittelbar im Anschluss an die Targetsduberung wurde der jeweilige
Beschichtungsprozess gestartet. Hierflir wurde der gewlinschte Arbeitsgasdruck durch Ein-
lassen von Argon (99,9999 % Reinheit) in den Rezipienten eingestellt. Im Anschluss wurden
die Zerstdubungsprozesse an beiden Targets mit der gewilinschten elektrischen Leistung ge-
startet. Der Arbeitsgasdruck betrug im Allgemeinen 0,2 Pa, da sich bei nichtreaktiver Ab-
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2.1 Herstellung der Proben

scheidung der verwendeten Hartstoffmaterialien die resultierenden hohen Depositionsraten
positiv auf die Schichtqualitat auswirkten. Eine Ausnahme hiervon waren Experimente zur
Herstellung von FeCo/TiN-Viellagenschichten unter gezielter Variation des Prozessgas-
drucks. Die elektrische Leistung am TaN- und am TiN-Target betrug wahrend aller Beschich-
tungsprozesse 700 W im DC-Modus, die elektrische Leistung am Fes,Coso-Target betrug im
Allgemeinen 250 W im RF-Modus, wobei Experimente zur gezielten Variation der RF-
Leistung im Bereich 50-300 W die Ausnahme hiervon darstellten. Bei keinem der Prozesse
wurde eine zusatzliche Substratvorspannung verwendet, um das MaB der Lagendurchmi-
schung wéhrend des Schichtwachstums nicht zu erhéhen. Da die Substrate nicht extern be-
heizt wurden, wurde ihre Temperatur wahrend der Beschichtung nur von auftreffenden Pro-
zessgas- und vom Target stammenden Atomen erhéht und betrug etwa 100 °C—-200 °C. Far
Beschichtungen unter Hinzugabe von N, als Reaktivgas wurde, ausgehend von einem nicht-
reaktiven Prozess, der Stickstofffluss langsam auf den gewilinschten Wert erhéht, um die bei
reaktiver Kathodenzerstdubung erwarteten, bereits in Kapitel 1.5.1 oben erwahnten,
Hystereseeffekte zu vermeiden [47, 48]. Gleichzeitig wurde der Argonfluss derart geregelt,
dass der Prozessgasdruck konstant blieb.

Tab. 2-2 Prozessparameter bei gleichzeitiger Targetsduberung von Fes,Cos,- und Hart-

stofftarget.
Hartstoff

TaN TiN
Targetleistung Preco (RF), W 250 250
Gleichgewichtsspannung (DC) am Fes,Coso-Target, V -1330 —-1380
Reflektierter Teil der eingekoppelten Targetleistung (RF), W 8 6
Targetleistung Pran (DC) bzw. Pray (DC), W 500 500
Gleichgewichtsspannung (DC) am Hartstofftarget, V —380 -510
Gesamtdruck im Rezipienten, Pa 0,5 0,5

Flnf Minuten nach Einstellung eines stabilen Prozesses wurde die Beschichtung durch Plat-
zierung der Substrate unter das entsprechende Target gestartet. Bei der Herstellung von
Viellagenschichten wurde der Wechsel der Probenposition automatisch durch die SPS vor-
genommen.

2.1.4 Prozessbedingungen und Viellagenaufbau

Das in dieser Arbeit verwendete Konzept zum Aufbau der hergestellten Viellagenschichtsys-
teme sowie die verwendete Nomenklatur sind in Abb. 2-2 dargestellt.
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A x
FeCo-Lage = Zlelwert der
N + dreCo Gesamt-

| schichtdicke

: (n-1)/2 Doppellagen

d=1pum
TaN b | "
TiN-Lage dTiN
vy
Substrat
Abb. 2-2 Konzept zum Aufbau der Viellagenschichtsysteme sowie die verwendete No-

menklatur. Die Symbole sind n: Anzahl der Lagen, dreco, dran und drin: Lagendicke des jewei-
ligen Materials, \: Doppellagendicke, d: Gesamtschichtdicke. Soweit nicht anders angege-
ben, waren die Prozessparameter wie folgt: Der Prozessgasdruck betrug p = 0,2 Pa, die Tar-
getleistungen betrugen Preco =250 W (RF) und Pray = Prin = 700 W (DC).

GemaB diesem Konzept wurde zunachst FesoCosy mit TaN bzw. TiN zu FeCo/Hartstoff-
Viellagenschichtsystemen mit einer nominellen Gesamtschichtdicke von 1 um kombiniert.
Hierbei wurde bei ansonsten unveranderten Prozessparametern der Viellagenaufbau veréan-
dert. Eine Ubersichtsdarstellung tber die abgeschiedenen Viellagenschichtsysteme ist in
Abb. 2-3 zu sehen.

N-Anteil an Prozessgasatmosphare \
Ar-Inertgasatmosphéare Ar/N,-Reaktivgasatmosphéare
N-Anteil = 0 Vol.-% N-Anteil = 10 Vol.-% N- Anteil = 20 Vol.-%
x=0,13 x=0,15 x=0,16
GE) X = dTaN/N\ n =55..391 n = 295..391 n = 295..391
& | konstant A =42 nm A=11,3 nm A=93nm
.2 ..6,1 nm ..5,1 nm 4,5 nm
z 2
e S
3§
O C
g x=0,15..0,30 x=0,16..0,36
= | 9TaN n =391 n =391
S | konstant A =6,0 nm A=5,9nm
..5,1 nm ..4,5 nm
QEJ x=0,25
8 |[X=dTiN/A n=19..781
£ |konstant A =88 nm
=z 2
= _(c_) ..2,6 nm
o <
Q3
e s x =0,25..0,39
=2 dTiN n=781
) konstant A=3,3nm
= ..2,6 nm

Abb. 2-3 Ubersichtsdarstellung (iber die Variation des Viellagenaufbaus der FeCo/TaN-
und FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme. Der Prozessgasdruck betrug p = 0,2 Pa, die Target-
leistungen betrugen Peeco = 250 W (RF) und Pran = Prin= 700 W (DC). Der Zielwert der Ge-
samtschichtdicke betrug in allen Féllen 1 um. Die jeweils variierten Parameter sind durch Fett-
druck gekennzeichnet.
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2.1 Herstellung der Proben

v o¥
» Vi x = dFeCo/A = 0,09..0,32
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A X x=dFeCo/A=0,25
n=781
A=26nm

X = dFeColA = 0,13..0,26 p=02Pa.2,0Pa
n =781

A=28..2,3 nm
PFeCo =50 W (RF) FeCo/TiN
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®
()
3
N
®
2 x = dFeCo/A=0,25
2 n=781
5 A=2,6nm
DE\. gN2 =0 sccm..2,0 sccm
z
Abb. 2-4 Ubersichtsdarstellung tiber die Variation der Prozessparameter zur Herstellung

von FeCo/TiN-Viellagenschichtsystemen. Sofern nicht anders angegeben, betrugen der Pro-
zessgasdruck p = 0,2 Pa, die Targetleistungen Prec, =250 W (RF) und Py = 700 W (DC). Der
Zielwert der Gesamtschichtdicke betrug in allen Fallen 1 um. Die jeweils variierten Parameter
sind durch Fettdruck gekennzeichnet.

Ausgehend von dem FeCo/TiN-Viellagenschichtsystem mit dem geringsten A von 2,6 nm
wurden zusatzlich Viellagenschichten mit dem gleichen Viellagenaufbau unter Veranderung
der Prozessparameter hergestellt. Eine Ubersichtsdarstellung der hergestellten Schichten ist
in Abb. 2-4 gezeigt.

2.1.5 Gluhbehandlung im Magnetfeldofen
Nach ihrer Herstellung wurden die Dinnschichten zur Einpragung einer uniaxialen Anisotro-

pie in der Schichtebene in einem von der Firma CREATEC hergestellten Magnetfeldofen unter
Vakuum gegliht. Eine Prinzipskizze zur Platzierung der Proben innerhalb des Glihofens ist

in Abb. 2-5 gezeigt.
% % % Q Q 9 Halogenlampen
[

[[ 111 —114
N k\l\/( - ny// S
i % 4
Probe
Abb. 2-5 Prinzipskizze zur Platzierung der Proben innerhalb des Magnetfeldofens.
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Der Magnetfeldofen bestand aus einer Lade- und einer Heizkammer, die unabhangig vonei-
nander jeweils mit Hilfe einer Vorpumpe und einer Turbopumpe evakuiert werden konnten. In
der Heizkammer waren zwolf Halogenlampen installiert, um durch Warmestrahlung die Tem-
peratur von in der Heizkammer positionierten Proben zu erhéhen. AuBerhalb der Heizkam-
mer war ein Pyrometer installiert, das durch eine durchsichtige Scheibe Warmestrahlung de-
tektieren konnte. Die elektrische Leistung an den Quartzlampen konnte Uber einen Mess-
und Regelkreis automatisch eingestellt werden, um vorher definierte Heiz- und Abkuhlprofile
gewahrleisten zu kénnen. An die Heizkammer war ein Elektromagnet in Hufeisenform auf
solche Weise montiert, dass die Proben genau zwischen dessen Polen positioniert werden
konnten. Auf ihrer Glihposition befanden sich die Proben bei eingeschaltetem Elektromag-
neten in einem naherungsweise homogenen Magnetfeld. Die Proben wurden mit Hilfe einer
Maske auf einer Halteplatte aus Titan positioniert und Gber die Ladekammer nach deren
Evakuation in die Heizkammer gegeben. Sobald ein Druck von p< 10~ Pa erreicht war, wur-
de der Elektromagnet eingeschaltet. Der Elektromagnet wurde mit 10 A Spulenstrom betrie-
ben, wodurch eine magnetische Flussdichte von 50 mT erzeugt wurde. Diese Feldstarke war
ausreichend, um alle fUr diese Arbeit hergestellten ferromagnetischen Dlnnschichten wéah-
rend des Glihprozesses in ferromagnetischer Sattigung zu halten, was die notwendige Be-
dingung zur Einpragung einer uniaxialen Anisotropie ist. Nach Einschalten des Elektromag-
nets wurde der GlUihprozess gestartet. Hierflir wurde die Temperatur mit einer Heizrate von
20 °C/min auf den gewilnschten Wert erhéht und anschlieBend fir 60 Minuten konstant ge-
halten. Nach Ablauf der Glihzeit wurden die Quartzlampen abgeschaltet, so dass eine Ab-
kihlung auf Raumtemperatur innerhalb von einigen Stunden mdglich war. Erst nach Abkih-
len der Proben auf Raumtemperatur wurde der Elektromagnet ausgeschaltet, und die Pro-
ben wurden aus der Kammer entfernt.

Bei nanokristallinen FeCoTaN- und FeCoAIN-Einlagenschichten wurden von Bekker et al.
[95] 400 °C bzw. 500 °C als geeignete Glihtemperaturen ermittelt, um eine nanokristalline
Mikrostruktur und weichmagnetisches Verhalten zu gewéhrleisten. Analog dazu wurden die
in dieser Arbeit hergestellten Viellagenschichtsysteme bei 400 °C und 500 °C im Magnetfeld
und unter Vakuum gegliht. Um zusatzlich die Stabilitdt des Aufbaus der hergestellten
Schichtsysteme bei hdheren Temperaturen untersuchen zu kénnen, wurden die Proben zu-
satzlich noch bei 600 °C im Magnetfeld und unter Vakuum gegliht. Von der Verwendung
noch hdéherer Temperaturen wurde abgesehen, um die Stabilitat der SiO,-Schicht der Sub-
strate als Diffusionsbarriere nicht zu geféhrden.

2.2 Methoden zur Analyse von chemischer Zusammensetzung, Viellagenauf-
bau, Mikrostruktur und Textur

2.2.1 Elektronenstrahimikrosondenuntersuchung und Augerelektronenspektroskopie

Die chemische Zusammensetzung der Schichten wurde mit Elektronenstrahimikrosonde
(engl.: Electron probe microanalysis, EPMA) und Augerelektronenspektroskopie (AES) ermit-
telt. FUr beide Verfahren wird eine zu untersuchende Probe mit einem Elektronenstrahl be-
schossen. Als Folge kénnen Elektronen durch ElektronenstoBionisation aus inneren Atom-
schalen entfernt werden. Wird die freigewordene Atomposition durch ein Elektron aus einer
héheren Schale besetzt, kann ein Photon mit der Wellenlange entsprechend der Energiedif-
ferenz des abgebenden und des aufnehmenden Energieniveaus emittiert werden. Die EPMA
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basiert auf der Auswertung des Energiespektrums dieser charakteristischen Réntgenstrah-
lung. Ein weiterer méglicher physikalischer Prozess als Folge der Wiederauffillung der inne-
ren Schalen ist die Abgabe der freigewordenen Energie an ein in einer noch héheren Atom-
schale befindliches weiteres Elektron. Wenn dieses Elektron den Festkdrper verlassen kann,
entspricht seine kinetische Energie der Energiedifferenz von abgebender und aufnehmender
Elektronenposition reduziert um die Austrittsarbeit (Auger-Effekt) [46].

Far die EPMA wurde ein Geréat des Typs Camebax Microbeam der Firma CAMECA verwen-
det. Die zu untersuchende Probe wurde mit einem Elektronenstrahl mit der Energie 10 keV
beschossen. Im Anschluss wurde die Energie der entstehenden Réntgenstrahlung durch
Beugung an einem geeigneten Einkristall ermittelt. Zur quantitativen Ermittlung der elemen-
taren Zusammensetzung der untersuchten Proben wurden die Rdéntgenintensitaten unter
Verwendung von Standardproben bekannter Zusammensetzung kalibriert. Die Elementzu-
sammensetzung der Schichten konnte mit < 1 % Genauigkeit ermittelt werden. Da die Tie-
fenauflésung und die laterale Auflésung > 1 um betrugen, wurde EPMA nur fur Einzellagen-
schichten durchgefihrt, deren Mindestdicke mindestens 1 um betrug [46].

Fiar die AES wurde ein Gerat vom Typ PHI 680 Scanning Auger Nanoprobe der Firma
PHYSICAL ELECTRONICS verwendet. Die zu untersuchende Probe wurde mit einem Elektro-
nenstrahl beschossen und die ausgelésten Augerelekironen mit einem Zylinderspiegelanaly-
sator detektiert. Analog zu dem Vorgehen bei der EPMA ist auch bei der AES die Kalibrie-
rung des erfassten Signals an Standardproben notwendig. Flr die verschiedenen Schichtse-
rien wurden dazu je nach Bedarf FesoCosp-, TaN-, TaC- und TaO,-, oder aber Fes,Coso-,
TiN-, TiC- und TiO,-Standardproben verwendet. Aufgrund des im Vergleich zu Photonen
deutlich hdheren StoBquerschnitts von Elektronen mit den Schichtatomen war die Tiefenauf-
l6sung mit einer (je nach Element) typischen freien Weglédnge von 0,3 - 3,0 nm deutlich ge-
ringer. Ebenso konnte das laterale Auflésungsvermégen auf bis zu wenige Nanometer er-
héht werden und war damit deutlich gréBer als bei der EPMA. Durch sukzessives Abtragen
der untersuchten Schicht mit einem lonenstrahl und der Durchfiihrung von AES wurden Tie-
fenprofile erstellt. Der abtragende Elektronenstrahl wurde hierfir unter einem Winkel von 45°
auf die Probenoberflache gerichtet. Die Energie des Elekironenstrahls wurde mit 250 eV sehr
gering gewahlt, um eine durch den Primarstrahl verursachte Durchmischung an Lagengrenz-
flachen zu minimieren, und die Erstellung von Tiefenprofilen von Viellagenschichten mit ge-
ringen Einzellagendicken zu ermdglichen [46]. Die Abtragsrate betrug bei dieser Energie
=1 nm/min.

2.2.2 Roéntgendiffraktometrie und -reflektometrie

Roéntgendiffraktometrie bezeichnet die Detektion der Intensitdt von an Materie gestreuter
Réntgenstrahlung. Unter der vereinfachenden Annahme, dass pro eintreffendem Photon ge-
nau ein Streuprozess stattfindet (,kinematische Approximation®), kann die Beugung der auf
einem Kristall auftreffenden Rdntgenstrahlung als Spiegelung an den im Festkérperkristall
vorhandenen parallelen Netzebenen verstanden werden. Aufgrund des Wellencharakters der
Réntgenstrahlung kénnen die an den verschiedenen Ebenen gebeugten Strahlen konstruktiv
interferieren [46]. Hierfir muss notwendigerweise die Braggsche Bedingung
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20y Sin © =mA (2.1)

erflllt sein. In GlI. (2.1) sind dhg der Abstand der Netzebenenschar hkl, © der Beugungswin-
kel, A die Wellenlange der verwendeten Réntgenstrahlung und m eine Ordnungszahl (siehe
auch Abb. 2-6). Die Intensitat der nach Gl. (2.1) auftretenden Beugungsmaxima wird vor al-
lem durch den Aufbau der Einheitszelle bestimmt und kann bei entsprechender Anordnung
der Atome auch 0 werden [46].

Ein Standardverfahren zur Ermittlung der in einem Festkdrper vorhandenen Phasen ist die
Rdéntgenbeugung in der sogenannten Bragg-Brentano-Geometrie. In dieser Konfiguration
sind Ein- und Ausfallswinkel zu jedem Zeitpunkt gleich (©-20-Konfiguration, siehe auch Abb.
2-6). Bei Verwendung dieser Versuchsanordnung werden nur Reflexe von parallel zur Pro-
benoberflache orientierten Netzebenen erfasst.

©) ©)
S Fhii
\
dnySIN®@” O
Abb. 2-6 Zur Veranschaulichung der in der Braggschen Bedingung verwendeten Gro-

Ben, nach [46].

Die fur diese Arbeit hergestellten Schichten wurden mit einem Roéntgendiffraktometer des
Typs PAD Il der Firma SEIFERT unter Verwendung der Bragg-Brentano-Geometrie und von
Cu-K,-Strahlung untersucht. Die verwendete Strahlung setzte sich vor allem aus Strahlung
der beiden Wellenlangen Axq1=0,15406 nm (Cu-K, s-Linie) und Akq2 = 0,15444 nm (Cu-Kj,o-
Linie) zusammen, deren Intensitatsverhéltnis etwa 2:1 betrug. Als betrachtlich schwacherer
Bestandteil war auBerdem Strahlung vorhanden, die der Cu-Kg-Linie zuzuordnen war. Als Ar-
tefakt der Réntgenréhre waren auBerdem die Ly - und Lqo-Linien von Wolfram nachweisbar.
Die drei letztgenannten trugen nur geringfligig zu der Gesamtintensitat bei, weswegen sie fir
die eigentliche Phasenanalyse nicht berlcksichtigt wurden. Die Identifizierung der Beu-
gungsreflexe erfolgte durch Abgleich mit einer Referenzdatenbank (,PDF‘) des INTERNATIO-
NAL CENTRE FOR DIFFRATION DATA. Fir die Auswertung der Rdntgenbeugungsdiagramme
wurden die Referenzkarteikarten fir krz-FesoCoso vom Typ CsClI [96], kfz-TisoNso vom Typ
NaCl [97], hex-TasN [98], hex-TasoNsg [99], sowie kfz-TasoNso vom Typ NaCl [100] verwendet.

Wird das oben beschriebene Verfahren an planen Festkdrperoberflachen mit kleinen Beu-
gungswinkeln (20 < 10°) durchgefihrt, wird es als Réntgenreflektometrie (engl.: X-ray reflec-
tion, XRR) bezeichnet [101, 102]. In den gemessenen Diagrammen sind zwei Bereiche zu
unterscheiden [102], wie im Folgenden aufgeflihrt wird.
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Bereich 1: Im Winkelbereich unterhalb eines kritischen Winkels Oy findet Totalreflektion
statt, da der Brechungsindex von Festkérpern fir Réntgenstrahlung im Allgemeinen kleiner
als 1 ist.

Bereich 2: Oberhalb des kritischen Winkels Oy sind bei Untersuchung von Dinnschichten
im Allgemeinen Intensitatsoszillationen zu beobachten. Deren Ursache sind Interferenzen
von jeweils an der Oberflache und der Schicht—Substrat-Grenzflache reflektierter sowie im
Schichtmaterial absorbierter und abgelenkter Réntgenstrahlung. Anhand von Reflektivitats-
diagrammen von Einzellagen lasst sich aus dem Abstand der Maxima die Schichtdicke be-
stimmen. Im Grenzfall von Viellagenschichten dominiert hingegen destruktive Interferenz,
und nur noch aus vielfach wiederholten Mehrlagenstrukturen resultierende Interferenzmaxi-
ma bleiben vorhanden. Aus deren Existenz lasst sich qualitativ die starke RegelmaBigkeit
der jeweiligen Wiederholungslange (bei zwei jeweils abwechselnden Materialien die Doppel-
lagendicke) ableiten. Die Ubergeordneten Intensitdtsmaxima entstehen aus der konstruktiven
Interferenz von an den Grenzflachen riickgestreuter Réntgenstrahlung, so dass analog zu
dem in Abb. 2-6 gezeigten Modell die Wiederholungslange aus der modifizierten Bragg-
Gleichung [103]

_ Nm—q)
N =3 (sin ©,, — sin O) (2.2)

ermittelt werden kann. In Gl. (2.2) sind A die Doppellagendicke und m sowie g die Ordnungs-
zahlen zweier aufeinander folgender Intensitdtsmaxima. Die Ubrigen Symbole bezeichnen
die Wellenlange A der verwendeten Rontgenstrahlung sowie den Beugungswinkel O.

Die Goniometergeometrie wahrend der Messung des eigentlichen XRR-Diagramms ent-
spricht der oben beschriebenen Bragg-Brentano-Anordnung. Die aufgrund der geringen
Beugungswinkel héheren Anforderungen an die Positionierung der Probe im Strahlengang
machen jedoch eine exakte Probenpositionierung erforderlich, fir die ein Gerat mit einer ho-
hen Zahl von Freiheitsgraden genutzt werden muss. Fir die Messung der Rdntgenre-
flektivitat wurde daher ein Diffraktometer des Typs /D3003 der Firma SEIFERT verwendet, das
Uber ein Vierachsgoniometer verflgte. Alle Messungen wurden im Messbereich von 20 zwi-
schen 0,05° und, je nach Doppellagendicke und folglich zu erwartender Position der Ubergit-
terreflexe, 6° bis 10° bei einer Schrittweite von 0,005° durchgefihrt. Die Messdauer pro
Schritt betrug je nach der Maximalintensitat 10-45s.

2.2.3 Transmissionselektronenmikroskopie

Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) im Hellfeld- und Dunkelfeldmodus wurde in die-
ser Arbeit fir die Abbildung von Querschnittpraparaten genutzt. AuBerdem wurden an den-
selben Querschnittpréaparaten Beugungsabbildungen zur Ermittlung von Strukturinformatio-
nen aufgenommen. Flr beide Abbildungsmodi ist eine hohe Durchldssigkeit von Elektronen
durch den Schichtquerschnitt notwendig. Die Querschnittprdparate missen deshalb zumin-
dest lokal dinner als 100 nm sein. Fir diese Arbeit wurden Proben mit zwei verschiedenen
Methoden prapariert: Fir die Praparation von Schichtquerschnitten wurden Schichten auf po-
lierte Hartmetallstreifen abgeschieden, die aus WC-Co-Wendeschneidplatten vom Typ P 601
ausgeschnitten worden waren. Zwei gleiche Hartmetallstreifen wurden, mit der Schichtober-
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flache zueinander positioniert, im Querschnitt zu Scheiben gesagt und anschlieBend mit ei-
ner lonenatze vom Typ PIPS Model 691 der Firma GATAN ausgediinnt und plasmageéatzt.
Andere Querschnittpraparate wurden mittels Focused ion beam (FIB) direkt ausgeschnitten
und im Anschluss bis auf méglichst geringe verbleibende Querschnittsbreiten weiter ausge-
ddnnt. Hierflr wurde ein Gerat vom Typ Quanta 200 3D der Firma FEI verwendet. Die lo-
nenstrébme betrugen wahrend der Querschnittpréaparation zwischen 50 pA und 7 nA. Die Be-
schleunigungsspannung wurde zu 30 kV eingestellt.

Es wurden Elektronenmikroskope vom Typ CM30 der Firma PHILIPS und vom Typ Tecnai
F20 der Firma FEI verwendet. Bei Aufnahmen mit dem Mikroskop CM30 betrug die Be-
schleunigungsspannung 300 keV. Bei Aufnahmen mit dem Mikroskop vom Typ Tecnai F20
betrug die Beschleunigungsspannung 200 keV. Die Auswertung der Beugungsabbildungen
wurde mit Hilfe des Rechnerprogramms ProcessDiffraction V_6.2.0 Q durchgefihrt [104-
1086].

2.2.4 Rasterelektronenmikroskopie

Die Rasterelektronenmikroskopie (REM) wurde verwendet, um die Bruch- und Oberflachen
von ausgewahlten Proben abzubilden. Das Messprinzip der REM beruht auf der Abtastung
der Probenoberflache mit einem fokussierten Elektronenstrahl und der Detektion der ausge-
l6sten Sekundarelektronen. Es wurden Rasterelektronenmikroskope des Typs JSM-840 der
Firma JEOL (Elektronenemission aus einer Wolframkathode) und des Typs XL30S der Firma
FEI (Elektronenstrahlerzeugung mittels Feldemissionskathode) verwendet. Die verwendete
Beschleunigungsspannung betrug 15kV, der maximal genutzte VergrdBerungsfaktor war
50000.

2.3 Bestimmung der Gesamtschichtdicken

Fir die Messung von Gesamtschichtdicken zur Ermittlung der Abscheideraten wurde in die-
ser Arbeit taktile Oberflachenprofilometrie verwendet. Die hierfir notwendige Messmethodik
ist schematisch in Abb. 2-7 gezeigt. Zunachst wurde ein Bereich des Substrats mit einem
Polyimid-Klebestreifen abgeschirmt (1). Durch Plasmaétzen (2) wurden flir eine Dauer des
Atzprozesses t, Substrat- und Klebestreifenmaterial entfernt (3). AnschlieBend wurden das
Substrat und der aufgeklebte Klebestreifen beschichtet (4, 5). SchlieBlich konnte die Mess-
gréBe dyess Nach Entfernung des beschichteten Klebestreifens mit einem Tastschnittgerat
bestimmt werden (6). Im Anschluss konnte die Schichtdicke mit

d = Ovess + lelo (2.3)

bestimmt werden. In Gl. (2.3) sind d die Schichtdicke, r, die Atzrate als pro Zeit entfernte
Schichtdicke und t, die Dauer des Atzprozesses.

Es wurde ein Tastschnittgerat vom Typ P-10 der Firma KLA-TENCOR verwendet. Hierbei be-

trug die laterale Geschwindigkeit der Messspitze wahrend aller Messungen 10 um/s bei einer
Datenerfassungsrate (Sampling Rate) von 200 Hz.

46



2.4 Messung mechanischer Eigenschaften
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Abb. 2-7 Schematische Darstellung der Schichtdickenbestimmung mittels taktiler Ober-
fladchenprofilometrie.

2.4 Messung mechanischer Eigenschaften
2.4.1 Harte und Elastizitatsmodul

Die Harte eines Festkdrpers ist definiert als sein Widerstand gegen Eindringen eines hérte-
ren Gegenkdrpers. Die Messung der Harte von Beschichtungen stellt eine Herausforderung
dar. FUr diese Arbeit wurde hierflr die Nanoindentierung verwendet [107]. Als weitere me-
chanische KenngréBe wurde mit diesem Verfahren zudem der Reduzierte Elastizitdtsmodul
bestimmt. Fir die Nanoindentierung an einer Schicht wird eine Diamantpyramide mit einem
Offnungswinkel von 142,3° (Berkovich-Geometrie) auf die Schichtoberflache gesetzt und die
Last von 0 beginnend erhéht. In der Folge dringt die Diamantpyramide in die Schicht ein.
Nach Erreichen einer zuvor definierten Maximallast wird die Last wieder schrittweise auf 0
reduziert. Das Aussehen einer Last - Eindringtiefe-Kurve ist schematisch in Abb. 2-8 gezeigt.

max

Steigende

Last \

Sinkende
Last

Last F

:__,,.-"hp(a=0,75)i

hc(£;1) h

v

max

Eindringtiefe h

Abb. 2-8 Schematische Darstellung einer Last— Eindringtiefe-Kurve bei der Nanoinden-
tierung, nach [107].
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Aus einer an die Entlastungskurve angelegten Tangente lasst sich die Steifigkeit S mit

dF

S=3r

(2.4)

ermitteln [107]. In Gl. (2.4) sind F die Last und h die Eindringtiefe. Der Quotient der infinitesi-
malen Werte dF und dh wird als Steigung einer an den oberen Teil der Last-Eindringtiefe-
Kurve angelegten Gerade verstanden. Unter Verwendung von Gl. (2.4) kann die Entlas-
tungseindringtiefe hc des Eindringkérpers mit

F
hc = Pmax — 8% (2.5)

berechnet werden, wobei hn. die Eindringtiefe unter maximaler Last, € eine geometrieab-
hangige Konstante (¢ =0,75 bei in dieser Arbeit verwendeter Berkovich-Pyramide) und Fnax
die maximale Priflast sind. Mit der in Gl. (2.5) berechneten bleibenden Eindringtiefe hg lasst
sich die Querschnittsflache Ac; des bleibenden Eindrucks bei vollstandiger Entlastung be-
rechnen, die fir die Berechnung des unkorrigierten Reduzierten Elastizitdtsmoduls bendtigt
wird.

Der unkorrigierte Reduzierte Elastizitdtsmodul ergibt sich aus

E = VS (2.6)

" 2p/A

mit dem geometrieabhangigen Faktor 3. Der Faktor B betrégt 1,034 bei Verwendung einer
dreiseitigen Pyramide mit dem Offnungswinkel 142,3 ° (Berkovich-Indenter). Der unkorri-
gierte Reduzierte Elastizitdtsmodul der Probe steht in der Relation

1T 1=v2 1-v&
£ E = (2.7)

zum Elastizitdtsmodul E und der Poissonzahl v der Probe. In Gl. (2.7) sind Egx und vgg der
Elastizitatsmodul und die Poissonzahl des Eindringkérpers. Fir einen Eindringkdrper aus Di-
amant gilt (1 —v&y)/Eex =9,951 x 107 GPa™" [108]. Die GrdBe E/(1—v?) wird als Reduzier-
ter Elastizitatsmodul bezeichnet. Die Héarte der Probe wird mit

Fmax
H— 2.8
Ac 28)
berechnet [107].

Flr diese Arbeit wurden Harte und Reduzierter Elastizitdtsmodul von Schichten mit einem
Ultra-Micro Indentation System 2000 (UMIS 2000) der Firma CSIRO gemessen. Die Auswer-
tung der Messkurven erfolgte mit dem proprietdren Computerprogramm Indent Analyser. FUr
die Messung wurde zundchst mittels eines Lichtmikroskops eine geeignete Stelle auf der
Probenoberflache ausgewahlt. Dort erfolgte dann bei aufgesetztem Eindringkdrper die Erhé-
hung der Last in 50 aquidistanten Schritten von 0 bis zu der Maximallast. Die Maximallast
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wurde hierbei so gewahlt, dass die Gesamteindringtiefe moglichst gering blieb, eine zu ge-
ringe Eindringtiefe aber nicht in zu groBer statistischer Streuung der Messkurven resultierte.
Bei den Schichtsystemen mit TaN-Hartstofflagen wurde die Maximallast zu 5 mN gewabhlt,
bei den Schichtsystemen mit TiN-Hartstofflagen zu 10 mN, wobei fir erstere eine Priifspitze
mit geringerer Spitzenabrundung genutzt wurde. Die maximale Eindringtiefe betrug so in al-
len Féallen <15 % der Gesamtschichtdicke. Nach Erreichen der Maximallast wurde diese fir
einen Zeitraum von 10 s konstant gehalten, um das Einsinken des Prifkdrpers aufgrund von
FlieBprozessen zu ermitteln, und die Last—Eindring-Kurven dann vor der eigentlichen Aus-
wertung um dieses Einsinken korrigieren zu kénnen. Im Anschluss wurde die Last in 30
aquidistanten Schritten wieder auf 0 reduziert. Diese Messung wurde an verschiedenen Stel-
len derselben Probe 15-mal durchgefiihrt. Aus den Einzelmessungen wurde im Anschluss
mit dem Computerprogramm Indent Analyser fir jede Probe jeweils eine gemittelte Kurve
ermittelt, aus der schlieBlich nach dem oben beschriebenen Verfahren Harte und Reduzierter
Elastizitatsmodul ermittelt wurden. Dabei wurden fir die Angleichung der Tangente an die
Entlastungskurve die ersten 60 % der Entlastungskurve betrachtet. Nach jeder Messserie
wurden Kontrollmessungen an Referenzproben (Saphir und Quartz) durchgefiihrt und bei
auffalligen Abweichungen von den erwarteten Werten eine Korrektur der Spitzenabrundung
zur Kalibrierung durchgefthrt.

Um einen Vergleich der mechanischen Eigenschaften der Viellagenschichten mit den Werten
der Einlagenmaterialien zu ermdglichen, wurden mit der Linearen Mischungsregel die nach
Volumenanteilen gewichteten Mittelwerte H yr und E_ ur berechnet:

Vi-Hi+Vo-H
Hivr = % (2.9)
ges
und
Vi-E{+V5-E
ELMFF% (2.10)
ges

In Gl. (2.9) und GI. (2.10) sind H;, H. die Harten zweier Materialien, E;, E, ihre Elastizitats-
moduln, sowie Vi/Vqes, Vo/ Vyes die von diesen Materialien eingenommenen Anteile des Ge-
samtvolumens Vges = Vi + Va.

2.4.2 Eigenspannung der Schichtsysteme

Die Auswirkungen der Eigenspannung auf die geometrische Krimmung der Probe sind in
Abb. 2-9 schematisch dargestellt.

Zur Bestimmung der Schichteigenspannung wurden die Schichten auf einkristallinen Si(100)-
Balken mit den Abmessungen 20 x 2 x 0,2 mm?3 abgeschieden. Die Durchbiegung der Balken
vor und nach der Schichtabscheidung wurde jeweils mittels taktiler Oberflachenprofilometrie
gemessen. Unter der vereinfachenden Annahme von radialer Durchbiegung sowie bei fir im
Vergleich zur Substratdicke diinnen Schichtdicken konnte die Eigenspannung der aufgetra-
genen Schicht mit
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ds

= . . 2.11
6(s$i+s%h)R-d 1)

o

bestimmt werden, wobei o die Schichteigenspannung, ds die Dicke des verwendeten Sub-
strats, 1/(s5)+ s5) = 1,803 x 10" Pa der biaxiale Elastizitatsmodul von einkristallinem Silizium
mit dem Oberflachennormalenvektor in [001]-Orientierung, R der Krimmungsradius des
Schicht-Substrat-Verbunds und d die Schichtdicke sind [109]. Gl. (2.11) ist hierbei eine modi-
fizierte Version der Stoney-Gleichung [110]. In dieser Arbeit wurde die Konvention verwen-
det, dass Druckeigenspannung mit negativem Vorzeichen versehen war.

a) b)
: [ Schicht 1 [__Schicht 1]
! Substrat | Substrat |

] Schicht —> — Schicht [

—> Substrat — — Substrat —>
Abb. 2-9 Schematische Darstellung der Auswirkungen der Eigenspannung eines

Schicht— Substrat-Verbunds auf die Probenkrimmung, nach [46].

2.5 Charakterisierung der magnetischen Eigenschaften
2.5.1 Statische magnetische Eigenschaften

Statische magnetische Eigenschaften der hergestellten Schichten wurden aus ihren Magne-
tisierungskurven entnommen, die mit einem Vibrationsmagnetometer (engl.: Vibrating samp-
le magnetometer, VSM) gemessen wurden [111, 112].

Der Aufbau eines Vibrationsmagnetometers ist anhand einer schematischen Darstellung des
in dieser Arbeit verwendeten VSMs in Abb. 2-10 gezeigt. Ein VSM besteht aus zwei Elektro-
magneten, die genligend grofB3 sind, um ein ndherungsweise homogenes Magnetfeld an der
Probenposition zu erzeugen. Wahrend einer Messung vibriert die Probe mit der Probennor-
malen senkrecht zur Rotationsachse der Magnetpole. Durch den aufgrund der Bewegung
sich @ndernden magnetischen Fluss innerhalb der Proben wird in zwei Messspulenpaaren
(Pick-up-Spulenpaare) ein zum magnetischen Fluss proportionaler elektrischer Strom indu-
ziert, welcher die eigentliche MessgréBe ist. Das auBere magnetische Feld wird schrittweise
verandert. Flr jeden Wert des externen magnetischen Felds wird der elektrische Strom in
den Messspulenpaaren erfasst und in den entsprechenden Wert der magnetischen Polarisa-
tion der Probe umgerechnet. Der jeweils aktuelle Wert des auBeren Magnetfelds wird hierbei
durch eine geeignet platzierte Hall-Sonde gemessen.

50



2.5 Charakterisierung der magnetischen Eigenschaften

e Probentrager
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zur Ausleseelektronik
Abb. 2-10 Schematische Darstellung des Aufbaus des verwendeten Vibrationsmagneto-
meters.

Fur die Messung der magnetischen Eigenschaften wurden die auf Si/SiO,-Substraten der
Abmessungen 5 x 5 x 0,380 mm? abgeschiedenen Schichten an einem stabartigen Proben-
halter befestigt und an der Messposition platziert. Wahrend einer Messung betrug die Vibra-
tionsfrequenz der Probe 380 Hz und die Vibrationsamplitude 3 mm. Das auBere Magnetfeld
wurde ausgehend von 0 in Schrittweiten von 0,02 mT wie folgt verédndert: 0 — 4mT —
-4 mT — 0. Hierbei wurde fiir jeden Wert der externen Magnetisierung die MessgrdBe tber
eine Zeitdauer von drei Sekunden gemittelt. Mit dieser Vorgehensweise wurde fiir jede Probe
eine vollstandige Magnetisierungskurve gemessen, aus der die Sattigungspolarisation und
die Koerzitivfeldstarke abgelesen werden konnten. Die beschriebene Prozedur wurde an je-
der Probe mit der Richtung der wéhrend der Glihbehandlung induzierten uniaxialen Anisot-
ropie (leichte Richtung der Magnetisierung) sowie senkrecht zu ihr durchgefihrt.

Fur Falle, in denen die Polarisationen als spezifische GréBen bei Schichtsystemen mit unter-
schiedlichem FeCo—Hartstoff-Verhaltnis miteinander verglichen werden sollten, oder die Po-
larisation des FeCo-Anteils in Viellagenschichten mit derjenigen einer FeCo-Einlagenschicht
verglichen werden sollte, wurde hierfir die Netto-Polarisation

N
dFeCo

Jnetto = J- (2.12)

berechnet. In Gl. (2.12) sind J die Polarisation, A die Doppellagendicke und Okec, die FeCo-
Lagendicke.

2.5.2 Dynamische magnetische Eigenschaften

Zur Charakterisierung der dynamischen magnetischen Eigenschaften der Schichten wurde
die komplexe frequenzabhangige Permeabilitat mit einem von Bekker et al. [113] entwickel-
ten Messverfahren ermittelt. Hierfliir kam eine kurzgeschlossene Streifenleitung in Verbin-
dung mit einem Netzwerkanalysator des Typs 8753 ES der Firma AGILENT zur Verwendung.
Flr die Messung eines frequenzabhangigen Permeabilitdtsspekirums wurde die entspre-
chende Schicht (in gleicher Gr6Be, Geometrie und auf gleichem Substrat wie fir die Mes-
sungen der statischen magnetischen Eigenschaften) mit ihrer leichten Richtung senkrecht zu
den magnetischen Feldlinien in der Streifenleitung platziert. Im Anschluss wurde die Fre-
quenz des elektromagnetischen Wechselfeldes in 201 &quidistanten Schritten zwischen
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30 MHz und 5 GHz verandert. Flr jeden der eingestellten Frequenzschritte wurde der Wert
des Streuparameters S;; als MaB fir die Veranderung von Amplitude und Phase von emit-
tierter und reflektierter Welle ermittelt. Zur Verbesserung des Signal-Rausch-Verhéltnisses
wurde diese Messung 25-mal durchgefiihrt und der arithmetische Mittelwert der entspre-
chenden Werte von Sy gebildet. Im Anschluss an jede Messreihe wurde das Verfahren auch
mit der leeren Streifenleitung sowie mit einem unbeschichteten Exemplar der verwendeten
Substrate wiederholt. SchlieBlich konnten die effektiven Permittivitdten der leeren Streifenlei-
tung sowie des unbeschichteten Substrates durch iterative Subtraktion eliminiert werden. Die
effektive Permeabilitat der Schicht alleine wurde sodann mit

. ; leer |
/ i-co-In( — Sy _ Eeft " heer \

ueff - Sub Sub!
ubstrat ubstrat
2'(")'/Subs'[rat'\/ Ectf J Ectf “Isubstrat

berechnet. In Gl. (2.13) sind i die imaginére Einheit, ¢, die Lichtgeschwindigkeit im Vakuum,
w die Kreisfrequenz des elektromagnetischen Wechselfeldes, /e die Lange der Streifenlei-
tung und lsyestrat die Seitenldange des Substrats bzw. der Schicht. Die lbrigen verwendeten
GroBen sind der S-Parameter S;;°°™™ des Substrats mit aufgebrachter Schicht und die rela-
tiven effektiven Permittivititen eines homogenen Ersatzmediums, jeweils ohne Substrat
(%) und mit unbeschichtetem Substrat (e.~"**"™). Die effektive Permeabilitat lieB sich
dann aus e und den geometriebedingten Faktoren in die relative Permeabilitéat

(2.13)

_ Mg — 1
Hr Ch (2.14)
hst

umrechnen. In Gl. (2.14) sind e die effektive Permeabilitat der Schicht, r ein Proportionali-
tatsfaktor, der mithilfe einer Probe mit bekannter Anfangspermeabilitét kalibriert worden war,
d die Gesamtschichtdicke und hs, die Gesamthéhe des Streifenleiters [113].

In Fallen, in denen die Permeabilitaten als spezifische GrdBen bei Schichtsystemen mit un-
terschiedlichem FeCo—Hartstoff-Verhaltnis miteinander verglichen werden sollten oder die
Permeabilitit des FeCo-Anteils in Viellagenschichten mit derjenigen einer FeCo-
Einlagenschicht verglichen werden sollte, wurde die relative Netto-Permeabilitat

A

M netto = My dreco (2.15)

berechnet. In Gl. (2.15) sind y, die relative Permeabilitat, A\ die Doppellagendicke und Okeco
die FeCo-Lagendicke.
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3 Versuchsergebnisse

3.1 FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme

3.1.1 Stark unterstéchiometrische Zusammensetzung in den Hartstofflagen
3.1.1.1 Schichtaufbau

Bruch- und Oberflachenbeschaffenheit

In Abb. 3-1 ist eine REM-Aufnahme von Bruch- und Oberflache des 391-lagigen Schichtsys-
tems mit der geringsten Doppellagendicke von 6,1 nm nach 60-minitigem Magnetfeldglihen
bei 600 °C im Vakuum abgebildet. Das Aussehen der Bruchflache wies auf ein sehr feinkdr-
niges Geflge hin. Dies lieB auf die Uberwiegende Renukleation der jeweiligen Einzellagen
wahrend des Schichtwachstums schlieBen. Die Oberflache war sehr glatt, und auch die
Warmebehandlung flhrte nicht zur Entstehung von UngleichmaBigkeiten auf der Oberflache.

Abb. 3-1 REM-Aufnahme des 391-lagigen FeCo/TaN-Viellagenschichtsystems mit
A\ = 6,1 nm nach 60-mindtigem Magnetfeldgliihen bei 600 C im Vakuum.

Chemische Zusammensetzung und Viellagenaufbau

In Abb. 3-2 sind AES-Tiefenprofile der Elementzusammensetzung des 391-lagigen Viella-
genschichtsystems mit A =6,1 nm gezeigt. In Abb. 3-2 a sind die Elementkonzentrationen im
ungeglihten, in Abb. 3-2b im fir 60min bei 600 °C im Vakuum magnetfeldgeglihten
Schichtsystem gezeigt. Das ungegliihte Schichtsystem wies eine regelmaBige Lagenstruktur
auf, wobei in den Tiefenprofilen Positionen mit einem héheren gemessenen Anteil von Ta
(=60 At.-%) und N (=35 At.-%) bei sehr geringem Anteil von Fe und Co mit Positionen ab-
wechselten, an denen hdhere Fe- und Co-Anteile (jeweils =15 At.-%) zusammen mit Ta
(=50 At.-%) und N (=17 At.-%) detektiert wurden. Trotz Verwendung eines Targets der st6-
chiometrischen Zusammensetzung TasoNsy wurde in den Hartstofflagen ein deutlicher Ta-
Uberschuss nachgewiesen. Das geglilhte Viellagenschichtsystem wies in den etwa sieben
oberen Lagen die gleiche Elementverteilung wie das ungeglihte Schichtsystem auf. Die
durch das Glihen verursachte Veranderung der Elementkonzentration in den Ubrigen Lagen
deutete auf eine Durchmischung an den Lagengrenzflachen hin. Hierbei ist jedoch zu beach-
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Konzentration in At.-%
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Abb. 3-2 AES-Tiefenprofile des 391-lagigen FeCo/TaN-Viellagenschichtsystems mit
N =6,1nm: a) wie abgeschieden und b) nach 60-miniitigem Magnetfeldgliihen bei 600 C im
Vakuum.

ten, dass bei einer Doppellagendicke von 6,1 nm das begrenzte Aufldésungsvermdgen der
AES-Tiefenprofile zu einem Messartefakt gefihrt haben kann.

In Abb. 3-3 sind exemplarisch die XRR-Diagramme der drei Schichtsysteme mit A zwischen
6,1 nm und 12,5nm im ungeglihten Zustand gezeigt. Das XRR-Diagramm des Schichtsys-
tems mit der geringsten Doppellagendicke von 6,1 nm ist zusatzlich nach 60-mindtigem
Magnetfeldglihen bei 600 °C im Vakuum gezeigt. Diese Diagramme wurden zum einen zur
Ermittlung der Doppellagendicke verwendet. Zum anderen konnte durch Ausbildung von
Ubergitterreflexen das Vorliegen eines regelmaBigen Viellagenaufbaus auch bei den Viella-
genschichten mit der geringsten Doppellagendicke bestétigt werden. In dem Diagramm des
gegliihten Schichtsystems mit A=6,1 nm war die Anzahl der Ubergitterreflexe gegeniiber

o, ——wie abgeschieden
~~~~~~~~ gegliiht (60 min, 600 °C)

ol s ool o e ol ol

Zahlrate in w. E.

A=125nm

20 in Grad

Abb. 3-3 XRR-Diagramme der FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme mit Doppellagendi-
cken zwischen 6,1 nm und 12,5 nm, wie abgeschieden und, im Fall des Viellagenschichtsys-
tems mit der geringsten Doppellagendicke von 6,1 nm, auBerdem nach 60 min Magnetfeldgli-
hen bei 600 C im Vakuum.
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3.1 FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme

dem ungeglihten Schichtsystem verringert. AuBerdem war die Intensitat der nach dem Gli-
hen noch vorhandenen Reflexe geringer als vor dem Glihen. Diese beiden Beobachtungen
bestatigten die Ergebnisse der AES-Tiefenprofile, dass in diesem Schichtsystem die Regel-
maBigkeit des Viellagenaufbaus durch das Gliihen reduziert wurde.

Mikrostruktur und Textur

In Abb. 3-4 a sind die Réntgenbeugungsdiagramme der ungeglihten Viellagenschichtsyste-
me sowie einer 1 um dicken TaN-Referenzschicht in Abhangigkeit von dem Beugungswinkel
20 gezeigt. In Abb. 3-4b sind die Réntgenbeugungsdiagramme derselben Schichten nach
dem 60-minltigem Magnetfeldgliihen bei 600 °C im Vakuum gezeigt.

Wie den in Abb. 3-4 a gezeigten Rontgenbeugungsdiagrammen zu entnehmen war, konnten
die Viellagenschichtsysteme gemaB ihrer Mikrostruktur und Textur zufolge in drei Gruppen
eingeteilt werden. Bei A=42nm war eine Uberlagerung von Reflexen zu erkennen, deren
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b e A= 6,1nm
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Abb. 3-4 Réntgenbeugungsdiagramme der FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme sowie
einer 1 um dicken TaN-Einlagenschicht: a) wie abgeschieden und b) nach 60-mindtigem
Magnetfeldgliihen bei 600 C im Vakuum. Die mit ,S* gekennzeichneten Reflexe entstanden
durch Beugung am Substrat.
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Zentren mit dem (101)-Reflex von hex-Ta,N und mit dem (200)-Reflex von kfz-TaN Uberein-
stimmten. Die Schwerpunkte der Reflexe waren mit ihren Positionen bei 38,6° und bei 40,2°
jedoch um 0,1° und um 1,4° in Richtung geringerer Beugungswinkel verschoben, was im
Vergleich zu den entsprechenden Literaturwerten auf vergréBerte Netzebenenabstéande hin-
deutete. Bei den beiden an den Viellagenschichten mit den Doppellagendicken 20,5 nm und
12,5 nm ermittelten Réntgenbeugungsdiagrammen war nur noch der auf kfz-TaN hinweisen-
de (200)-Reflex vorhanden, der bei abnehmender Doppellagendicke aufgrund der abneh-
menden KorngrdBen breiter wurde. Bei Doppellagendicken von 9,6 nm und weniger war nur
noch ein Reflex mit groBer Halbwertsbreite zu sehen, dessen Schwerpunkt zwischen der
nominellen Position des (111)-Reflexes von kfz-TaN und des (101)-Reflexes von hex-TaN
lag. Die groBe Halbwertsbreite deutete auf das Vorliegen sehr kleiner Kristallite hin. Das 60-
minttige Magnetfeldglihen der Schichtsysteme bei 600 °C im Vakuum flhrte bei allen Pro-
ben zu einer geringflgigen Reduktion der Halbwertsbreite sowie zu einer leichten Reflexver-
schiebung in Richtung héherer Winkel. Das Gluhen fihrte also zu einem Kornwachstum und
zu einer Reduktion der Netzebenenabstéande, welche auf einen erfolgten Abbau von Gitter-
verspannungen hindeutete.

3.1.1.2 Mechanische Eigenschaften

In Abb. 3-5 sind Harte, Reduzierter Elastizitaitsmodul und Eigenspannung der FeCo/TaN-
Viellagenschichtsysteme in Abhangigkeit von der Doppellagendicke gezeigt. Als Referenz
sind die entsprechenden jeweils an einer 1 um dicken TaN- und FeCo-Einlagenschicht ermit-
telten Werte sowie die mittels der Linearen Mischungsregel berechneten Werte in die Dia-
gramme eingetragen. Wahrend aller Indentierungsversuche flr die in Abb. 3-5a und b ge-
zeigten Ergebnisse betrug die Maximallast 5 mN.

In Abb. 3-5 a ist die Harte in Abhangigkeit von der Doppellagendicke gezeigt. Bei dem héchs-
ten Wert von A=42nm entsprach die Harte im ungegliihten Zustand mit (22,8 +£2,3) GPa
nahezu dem mit der Linearen Mischungsregel berechneten Wert von (22,6 £2,5) GPa. Mit
abnehmender Doppellagendicke stieg die Harte kontinuierlich bis zu ihrem Maximalwert bei
A =9,2nm, um bei noch geringerer Doppellagendicke von 6,1 nm ihren minimalen Wert von
(22,1 +£2,3) GPa zu erreichen. Bei den fir 60 min bei 600 °C im Vakuum magnetfeldgeglih-
ten Schichtsystemen war die Hérte in allen Fallen héher, als es bei den ungeglihten
Schichtsystemen der Fall war. Die Abhangigkeit der Harte von der Doppellagendicke war bei
den ungeglihten und den geglihten Schichten &hnlich. Es wurde also auch an den gegliih-
ten Proben die maximale Harte bei A =9,2 nm gemessen, die (34,5+5,6) GPa betrug.

In Abb. 3-5b ist der Reduzierte Elastizitatsmodul in Abh&ngigkeit von der Doppellagendicke
gezeigt. Das Schichtsystem mit der hdchsten Harte wies bei den ungeglihten Schichtsyste-
men auch den hdchsten Wert des Reduzierten Elastizitdtsmoduls auf, der (423 £ 10) GPa be-
trug. Der Reduzierte Elastizitdtsmodul aller Schichten war héher als der mit der Linearen Mi-
schungsregel berechnete Wert von (256 +20) GPa. Nach dem Glihen befanden sich die
Reduzierten Elastizitdtsmoduln in einem schmalen Wertekorridor zwischen (326 +20) GPa
bei A=6,1nm und (364+t34)GPa bei A=42nm. Der deutlich héhere Wert von
(599 £47) GPa bei A =12,5 nm wird als AusreiBer bewertet.
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Abb. 3-5 Mechanische Eigenschaften der FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme wie ab-
geschieden und nach 60-mindtigem Magnetfeldgliihen bei 600 C im Vakuum in Abhdngig-
keit von der Doppellagendicke: a) Hérte, b) Reduzierter Elastizitdtsmodul und c) Eigenspan-
nung. LMR: Lineare Mischungsregel.

In Abb. 3-5 ¢ ist die Eigenspannung der Viellagenschichten in Abhangigkeit von der Doppel-
lagendicke sowie die Eigenspannung einer jeweils 1pum dicken FeCo- und TaN-
Einlagenschicht gezeigt. Die TaN-Einlagenschicht wies mit —(4,49+0,23) GPa den betrags-
maBig hdchsten der gezeigten Werte auf. Alle ungeglihten Schichtsysteme wiesen Druckei-
genspannungen auf, die im Betrag ausgehend von —3,97 GPa bei A =42 nm mit abnehmen-
der Doppellagendicke kontinuierlich sanken, bis bei der minimalen Doppellagendicke von
6,1 nm ein Wert von —(1,42+0,13) GPa erreicht wurde. Das 60-minltige Magnetfeldglihen
bei 600 °C im Vakuum flhrte zu einer Verschiebung aller Werte in Richtung geringerer
Druckeigenspannung bzw.in Richtung von Zugeigenspannung. Die Werte der Eigenspan-
nung der geglihten Schichtsysteme lagen in einem Bereich zwischen —1,70 GPa und
(0,90+0,04) GPa.

3.1.1.3 Magnetische Eigenschaften

In Abb. 3-6 a sind die Koerzitivfeldstarken der Viellagenschichtsysteme mit den Doppella-
gendicken zwischen 12,5 nm und 42 nm in Abhangigkeit von der FeCo-Lagendicke gezeigt.
Die Schichtsysteme mit Doppellagen unterhalb dieses Bereichs wiesen keine mit dem ver-
wendeten VSM nachweisbare Magnetisierbarkeit auf, weswegen ihre Koerzitivfeldstarken bei
Zusammenstellung des Diagramms nicht berlicksichtigt werden konnten. Alle ermittelten
Koerzitivfeldstéarken befanden sich in einem Bereich zwischen 0,44 mT und 3,25 mT, wobei
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Abb. 3-6 a) Koerzitivfeldstadrken der FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme wie abge-
schieden und nach 60-mindtigem Magnetfeldgliihen bei 400, 500 und 600 C im Vakuum in
Abhdéngigkeit von dreco; b) Magnetisierungskurven des 179-lagigen Viellagenschichtsystems
mit A = 12,5 nm und drec, = 1,6 Nnm nach 60-minditigem Magnetfeldgliihen bei 500 C im Va-
kuum in leichter und in schwerer Richtung.

keine kontinuierlichen Tendenzen identifiziert werden konnten. Die geringsten Koerzitiv-
feldstarken wurden bei dem 179-lagigen Schichtsystem mit Oreco=1,3nm und A=12,5nm
gemessen. Die Sattigungspolarisation betrug bei diesem Schichtsystem im ungeglihten Zu-
stand 0,18 T, nach jeweils 60-minitigem Magnetfeldglihen im Vakuum bei 400 °C dann
0,17 T, und bei 500 °C 0,16 T, um nach Gluhen bei 600 °C mit 0,05 T deutlich geringere Wer-
te anzunehmen. Die nach dem Glihen bei 500 °C erhaltene Séttigungspolarisation von
0,16 T entspricht bei Normierung auf den Anteil des ferromagnetischen Materials im Schicht-
system einer Sattigungspolarisation von 1,23 T, was wesentlich unter dem an der entspre-
chenden FeCo-Einlagenschicht ermittelten Wert von 2,20 T liegt. Zusammen mit der nicht
nachweisbaren Magnetisierbarkeit bei den Schichten mit geringerer Doppellagendicke und
folglich héherer Anzahl von Lagengrenzflachen sowie der weiteren Reduktion der Satti-
gungspolarisation durch die Glihbehandlung deutete dies auf ein hohes MaB an Durchmi-
schung an den Lagengrenzflachen hin, das schon unmittelbar nach der Schichtabscheidung
vorhanden war und durch die Glihprozesse zunahm.

In Abb. 3-6 b sind exemplarisch die Magnetisierungskurven des Viellagenschichtsystems mit
der FeCo-Lagendicke 1,3 nm nach 60 min Magnetfeldgliihen bei 500 °C im Vakuum in leich-
ter und schwerer Richtung gezeigt. Neben den bereits gezeigten KenngréBen ist an der
Orientierungsabhangigkeit der Sattigungsfeldstarke zu erkennen, dass in dem Schichtsystem
eine uniaxiale Anisotropie in der Schichtebene eingepréagt werden konnte.

3.1.2 Leicht unterstéchiometrische Zusammensetzung in den Hartstofflagen

In diesem Kapitel werden die Eigenschaften von FeCo/TaN-Viellagenschichtsystemen bei
Variation der Doppellagendicke sowie bei Variation der Dicke der ferromagnetischen Funkti-
onslagen vorgestellt. Um das bei den in Kapitel 3.1 vorgestellten Schichtsystemen beobach-
tete hohe Stickstoffdefizit in den Hartstofflagen zu reduzieren, wurden die in diesem Kapitel
vorgestellten Viellagenschichtsysteme in Ar/N,-Prozessgasatmosphére unter einem N-Fluss
von 3,0 sccm (= 10 Vol.-% der Prozessgasatmosphare) hergestellt.
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3.1.2.1 Schichtaufbau
Bruch- und Oberflachenbeschaffenheit

In Abb. 3-7 a—d sind REM-Aufnahmen von Bruch- und Oberflache des 391-lagigen Schicht-
systems mit A=5,1 nm wie abgeschieden und jeweils nach 60-mindtigem Magnetfeldglihen
bei 600 °C und 500 °C im Vakuum sowie des 339-lagigen Schichtsystems mit A=8,3 nm
nach 60-minttigem Magnetfeldglihen bei 600 °C im Vakuum abgebildet. Das Aussehen der
Bruchflache des in Abb. 3-7d gezeigten Schichtsystems deutete auf eine sehr feinkdrnige
Mikrostruktur hin. Die Oberflache war sehr glatt. Nach dem Glihen bei 600 °C im Vakuum
waren hingegen gleichmaBig verteilte, etwa halbkugelférmige, Objekte auf der Oberflache zu
erkennen. Diese Veranderung der Oberflache war bei der Bewertung der Ergebnisse der
Indentierungsexperimente zu beachten. Eine Verringerung der Glihtemperatur auf 500 °C
sowie eine Erhéhung der Doppellagendicke auf 8,3 nm verhinderte jedoch die Ausbildung
dieser Oberflachenstrukturen, wie durch die in Abb. 3-7 b gezeigte REM-Aufnahme bestatigt
wurde.

1um

Abb. 3-7 REM-Aufnahmen von FeCo/TaN-Viellagenschichtsystemen: a) 391-lagiges Viel-
lagenschichtsystem mit A = 5,1 nm wie abgeschieden, nach 60-minttigem Magnetfeldgliihen
im Vakuum bei b) 600 C und c) 500 C, sowie d) 339-lagiges FeCo/TaN-Viellagenschichtsys-
tem mit A = 8,3 nm nach 60-miniitigem Magnetfeldgliihen bei 600 C im Vakuum.
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Chemische Zusammensetzung und Viellagenaufbau

In Abb. 3-8a sind die exemplarischen XRR-Diagramme der Viellagenschichtsysteme mit
Doppellagendicken zwischen 5,1 nm und 11,3 nm im ungegliihten Zustand gezeigt. Die Aus-
bildung von Ubergitterreflexen deutete auf einen regelméaBigen Viellagenaufbau hin. Im XRR-
Diagramm des Schichtsystems mit A=5,1 nm waren jedoch zusétzliche Nebenreflexe vor-
handen, deren Ursprung in der Mikrostruktur der Grenzflachen liegen kénnte. Wie in Abb.
3-8b gezeigt ist, war das XRR-Diagramm nach 60-minitigem Magnetfeldglihen bei 400 °C
im Vakuum nahezu unverandert, wahrend noch hdhere Glihtemperaturen zu einer deutli-
chen Abnahme der RegelmaBigkeit des Viellagenaufbaus fuhrten.

Die signifikante Abnahme der RegelmaBigkeit des Viellagenaufbaus durch den 60-minttigen
GlUhprozess bei 600 °C im Vakuum konnte sehr deutlich durch das in Abb. 3-9 dargestellte
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Abb. 3-8 XRR-Diagramme von FeCo/TaN-Viellagenschichtsystemen: a) Schichtsyste-
me wie abgeschieden und b) Schichtsystem mit A = 5,1 nm nach 60-minitigem Magnetfeld-
gliihen bei 400, 500 bzw. 600 C im Vakuum sowie noch einmal wie abgeschieden als Refe-
renz.
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Tiefenprofil der Elementkonzentration nachgewiesen werden. Wie in dem in Abb. 3-9a ge-
zeigten AES-Tiefenprofil zu sehen, wechselten in den ungegliihten Schichtsystemen Lagen
mit hoher Ta- und N-Konzentration (= 52 At.-% und =42 At.-%) und nahezu ohne Fe- und Co-
Konzentration mit Lagen geringeren Ta- und N-Gehalts (=40 At.-% und =20 At.-%) ab, die
mit Fe- und Co-Atomen angereichert waren (=20 At.-% und = 18 At.-%). Wie in Abb. 3-9b zu
sehen, waren die urspriinglich in dem Schichtsystem enthaltenden Lagen nach dem Glihen
stark durchmischt.
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Abb. 3-9 AES-Tiefenprofile des 391-lagigen FeCo/TaN-Viellagenschichtsystems mit
N =5,1nm: a) wie abgeschieden und b) nach 60-mintitigem Magnetfeldgliihen bei 600 C im
Vakuum.

Mikrostruktur und Textur

In Abb. 3-10a und b sind die Réntgenbeugungsdiagramme der FeCo/TaN-Viellagenschich-
ten mit konstantem dreco//A = 0,15 in Abhangigkeit von dem Beugungswinkel 20 gezeigt. Die
Diagramme der beiden ungeglihten Viellagenschichtsysteme mit den Doppellagendicken
11,3 nm und 8,3nm wiesen jeweils einen breiten Reflex auf, dessen Schwerpunkt mit der
Position bei 40,2° bzw. bei 40,3° zwischen den Literaturwerten der Positionen des (101)-
Reflexes von hex-Ta,N und des (200)-Reflexes von kfz-TaN lag. Bei weiterer Reduktion der
Doppellagendicke auf 5,1 nm war anstelle dieses Reflexes eine breite Uberlagerung von Re-
flexen zu sehen, deren Schwerpunkt sich bei 35,8° und damit nahe des Literaturwerts des
(111)-Reflexes von kfz-TaN befand. Das 60-minltige Magnetfeldglihen bei 600 °C im Vaku-
um flhrte zu einer Reduktion der Halbwertsbreite bei den Schichtsystemen mit A=8,3 nm
und A=11,3nm von jeweils 3,0° auf 2,7°und 2,5° sowie zu einer Verschiebung der Reflexe
um 1,2° bzw. 2,5° in Richtung gréBerer Beugungswinkel. Bei dem Schichtsystem mit
A=5,1nm verschob sich der oben erwahnte Reflex um 0,6° in Richtung grdBerer Beu-
gungswinkel. AuBerdem bildete sich ein zweiter Reflex bei 41,3° und damit nahe des (200)-
Reflexes von kfz-TaN aus. Die in Abb. 3-10 ¢ gezeigten Beugungsdiagramme lieBen keinen
Einfluss der FeCo-Lagendicke erkennen.
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3 Versuchsergebnisse

Abb. 3-10 Réntgenbeugungsdiagramme der FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme sowie
einer 1 um dicken TaN-Einlagenschicht: a) Schichtsysteme mit konstantem dreco /A =0,15
wie abgeschieden und b) nach 60-mindtigem Magnetfeldgliihen bei 600 C im Vakuum,

c) Schichtsysteme mit konstanter TaN-Lagendicke dray = 4,3 nm wie abgeschieden. Die mit
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3.1 FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme

In Abb. 3-11a ist eine TEM-Hellfeldabbildung eines Querschnitts aus dem FeCo/TaN-
Viellagenschichtsystem mit A =5,1 nm gezeigt. Es waren Lagen unterschiedlicher Dicke ein-
deutig zu identifizieren, die sich mit hoher RegelmaBigkeit abwechselten. Bei den dickeren
Lagen handelte es sich um TaN-Lagen, die im Vergleich zu den diinneren FeCo-Lagen ei-
nen héheren Elektronenabsorptionsquerschnitt aufwiesen und deshalb dunkler erschienen.
In Abb. 3-11b ist eine Dunkelfeldabbildung des identischen Bildauschnitts gezeigt. Diese
Abbildung implizierte deutlich, dass die Schicht mit feinkérniger Mikrostruktur ohne dominan-
te Textur aufwuchs.

Auch nach dem 60-minltigen Magnetfeldgliihen bei 600 °C im Vakuum war noch ein regel-
maBiger Viellagenaufbau des Schichtsystems nachzuweisen. Dies wurde bereits anhand der
XRR-Diagramme gezeigt und auch durch die in Abb. 3-11 ¢ gezeigte TEM-Hellfeldabbildung
bestatigt. Auf der in Abb. 3-11d gezeigten Hellfeldabbildung des gleichen Schichtsystems,
jedoch bei héherer VergréBerung, waren hingegen keine individuellen Lagen mehr vonei-
nander zu unterscheiden. In dieser Abbildung war erkennbar, dass das Schichtsystem nano-
kristallin vorlag und keine erkennbare Textur aufwies.

Abb. 3-11 TEM-Aufnahmen des FeCo/TaN-Viellagenschichtsystems mit A = 5,1 nm: wie
abgeschieden in a) Hellfeldabbildung und b) Dunkelfeldabbildung, sowie c), d) nach
60-mindtigem Magnetfeldgiihen bei 600 C im Vakuum bei verschiedenen VergrdBerungen.
Die Richtung des Schichtwachstums ist jeweils durch einen Pfeil gekennzeichnet.
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Abb. 3-12 Elektronenbeugungsaufnahme an dem FeCo/TaN-Viellagenschichtsystem mit
N =5,1nm: a) wie abgeschieden und b) nach 60-mintitigem Magnetfeldglihen bei 600 C im
Vakuum. Die durch den Pfeil gezeigte Richtung entspricht der Wachstumsrichtung. Vergleich
der integrierten Intensitét in der Elektronenbeugungsaufnahme mit dem entsprechenden
Réntgenbeugungsdiagramm: c) wie abgeschieden und d) nach 60-miniitigem Magnetfeld-
glihen bei 600 € im Vakuum. Die mit ,S* gekennzeichneten Reflexe entstanden durch Beu-
gung am Substrat.
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3.1 FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme

Das in Abb. 3-12 a gezeigte Elektronenbeugungsdiagramm desselben Schichtsystems be-
statigte das Vorliegen einer nanokristallinen Mikrostruktur ohne vorherrschende Textur. Es
deutete sich jedoch eine anféngliche Entwicklung einer Textur an. Diese manifestierte sich in
der anfénglichen Ausbildung von Intensitdtsmaxima in sechszahliger Symmetrie, die sich auf
dem innersten Beugungsring befanden. In Abb. 3-12b ist die Elektronenbeugungsaufnahme
eines Querschnittpraparats einer gleichen Schicht nach 60-minttigem Magnetfeldgliihen bei
600 °C im Vakuum gezeigt. Die Grundcharakteristika der Beugungsringe waren in dieser Ab-
bildung ahnlich, jedoch waren die Beugungsringe aufgrund des durch die Glihprozesse ver-
ursachten Kornwachstums in radialer Richtung weniger ausgedehnt. In Abb. 3-12c und d
sind die Kreisintegrale der Intensitat dieser Elektronenbeugungsaufnahmen zu sehen, wobei
die Diagramme in Abhangigkeit von den im Analogfall der Beugung von Cu-Kg-
Roéntgenstrahlung gultigen Beugungswinkeln gezeigt sind. Ein Vergleich des Elektronenbeu-
gungsdiagramms mit den Literaturdaten legte die Zusammensetzung der TaN-Lagen vor-
nehmlich aus Nanokristalliten in kubisch-flachenzentrierter Kristallstruktur nahe, da die
Elektronenbeugungsaufnahme an den Positionen hierflir erwarteter dominanter Reflexe
((111), (200), (220), (311), (222)) ebenfalls Intensitaitsmaxima aufwies. Fir die beiden be-
trachteten hexagonalen Phasen (TaN, TaxN) war dies hingegen nicht der Fall. Beim unge-
glihten Schichtsystem legte das Elektronenbeugungsdiagramm deutlicher als das Réntgen-
beugungsdiagramm das Vorliegen einer (111)-Textur in der Substratebene nahe. Nach dem
Gluhprozess war diese dann nicht mehr vorhanden und die Intensitatsverteilung des in Abb.
3-12d gezeigten Kreisintegrals entsprach bezliglich der Reflexschwerpunkte und der Reflex-
intensitatsverteilung den Erwartungen der fiir Réntgenbeugung an Pulverproben von kfz-TaN
bekannten Literaturwerte.

3.1.2.2 Mechanische Eigenschaften

In Abb. 3-13 a ist die Harte der FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme mit geringem Stickstoff-
defizit in den Hartstofflagen bei konstantem dreco//A = 0,15 in Abhangigkeit von der Doppella-
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Abb. 3-13 Harte der FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme wie abgeschieden und nach
60-mindtigem Magnetfeldglihen bei 600 C im Vakuum: a) Schichtsysteme mit konstantem
dreco//\ in Abhdngigkeit von der Doppellagendicke und b) Schichtsysteme mit konstanter
TaN-Lagendicke in Abhdngigkeit von der FeCo-Lagendicke. LMR: Lineare Mischungsregel,
X = dreco/\: Verhdltnis von der FeCo-Lagendicke zur Doppellagendicke.
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gendicke gezeigt. In Abb. 3-13 b ist entsprechend die Harte bei konstanter TaN-Lagendicke
von 4,3 nm bei Variation der FeCo-Lagendicke in deren Abhangigkeit aufgetragen. Als Refe-
renz sind zudem die entsprechenden, jeweils an einer 1 um dicken TaN- und FeCo-
Einlagenschicht ermittelten, Werte sowie die mittels der Linearen Mischungsregel berechne-
ten gewichteten Mittelwerte in den Diagrammen eingetragen. Wahrend der fir diese Ergeb-
nisse durchgeflihrten Indentierungsversuche betrug die verwendete Maximallast 5 mN.

Bei konstantem dreco//\ sank die Harte ausgehend von (28,8 +0,5) GPa bei A=11,3 nm mit
sinkender Doppellagendicke kontinuierlich auf (20,4 £4,5) GPa bei A=5,1 nm. Hierbei ent-
sprachen alle Werte im Rahmen der Streuung der Messwerte dem mit der Linearen Mi-
schungsregel berechneten Wert von (27,2 +8,5) GPa. Das Magnetfeldgliihen bei 600 °C im
Vakuum flihrte bei dem Schichtsystem mit der minimalen Doppellagendicke von 5,1 nm zu
einer Erhdhung der Harte auf (29,0 £ 3,7) GPa, wahrend bei den Ubrigen beiden Schichtsys-
temen keine signifikante Veranderung der Harte verursacht wurde. Bei konstant gehaltener
TaN-Lagendicke von 4,3 nm war die Harte der ungeglihten Schichten bei Variation der Fe-
Co-Lagendicke mit einer Ausnahme bei dreco//\ = 0,26 bei allen Schichten geringer als der
mit der Linearen Mischungsregel berechnete Wert. ErwartungsgemafB sank die Harte mit
steigendem FeCo-Volumenanteil. Magnetfeldgliihen bei 600 °C im Vakuum flihrte bei nahe-
zu allen Schichtsystemen zu einer Erhéhung der Harte, wobei nun keine kontinuierliche Ten-
denz in der Abhangigkeit der Harte von der FeCo-Lagendicke mehr festgestellt werden konn-
te. Die Werte der Harte betrugen zwischen (26,6 £7,8) GPa und (34,3+2,1) GPa.

Der Reduzierte Elastizitdtsmodul der Schichtsysteme mit konstantem dreco//\ ist in Abb.
3-14 a in Abhéangigkeit von der Doppellagendicke aufgetragen. Bei der geringsten Doppella-
gendicke A = 5,1 nm betrug er vor dem Glihen (230 + 26) GPa. Dies entsprach etwa dem mit
der Linearen Mischungsregel berechneten Wert. Die Reduzierten Elastizitdtsmoduln der an-
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Abb. 3-14 Reduzierter Elastizitdtsmodul der FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme wie ab-
geschieden und nach 60-mindtigem Magnetfeldgliihen bei 600 C im Vakuum: a) Schichtsys-
teme mit konstantem de.c,//\ in Abhdngigkeit von der Doppellagendicke und

b) Schichtsysteme mit konstanter TaN-Lagendicke in Abhdngigkeit von der FeCo-
Lagendicke. LMR: Lineare Mischungsregel, x = dgreco//\: Verhéltnis von der FeCo-
Lagendicke zur Doppellagendicke.
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3.1 FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme

deren ungeglihten sowie aller geglihten Schichtsysteme befanden sich mit Werten zwi-
schen (331+24) GPa und (404 +86) GPa in einem schmalen Wertebereich. Wie in Abb.
3-14 b zu sehen, fuhrte die Erhéhung der FeCo-Lagendicke in den ungeglihten Schichtsys-
temen mit konstanter TaN-Lagendicke zunachst zu einem Anstieg der Reduzierten Elastizi-
tatsmoduln auf (381 +41) GPa bei einem FeCo-Volumenanteil von 0,20, um mit weiter stei-
gendem FeCo-Volumenanteil kontinuierlich abzusinken um schlieBlich bei einem FeCo-
Volumenanteil von 0,30 einen Wert von (230 + 26) GPa anzunehmen. Der Glihprozess fiihr-
te bei einem FeCo-Volumenanteil > 0,20 nur unwesentlich zu einer Erh6hung der Reduzier-
ten Elastizititsmoduln. Das Erreichen des maximalen Wertes von (420+88) GPa bei dr..
co/A=0,26 ist eine Ausnahme hiervon, fagt sich im Rahmen der Streuung der Messwerte
aber in das zuvor beschriebene Bild ein.

In Abb. 3-15 a sind die Eigenspannungen der Schichtsysteme mit konstantem deeco//\ in Ab-
hangigkeit von der Doppellagendicke, jeweils ungegliht und nach 60-minitigem Magnetfeld-
glihen bei 600 °C im Vakuum, gezeigt. In Abb. 3-15b sind die Eigenspannungen der
Schichtsysteme mit konstanter TaN-Lagendicke in Abhangigkeit von der FeCo-Lagendicke
aufgetragen. Die Schichthaftung der TaN-Einlagenschicht auf dem einkristallinen Silizium-
Substrat war nicht ausreichend, weswegen ein entsprechender Referenzwert nicht in den
Diagrammen eingetragen ist. Bei allen ungegliihten Schichtsystemen wurden Druckeigen-
spannungen mit Werten zwischen —(2,67 £0,58) GPa und —(1,55+0,20) GPa gemessen. Es
konnte jedoch kein kontinuierlicher Verlauf in Abhangigkeit von der Doppellagendicke oder
der FeCo-Lagendicke ausgemacht werden. Nach dem Glihen waren die Eigenspannungs-
werte jeweils um etwa 2 bis 3 GPa in Richtung von Zugeigenspannung verschoben. Eine
Ausnahme war das Schichtsystem aus der Serie mit konstantem Qkeco//\A von 0,15 mit einer
Doppellagendicke von 11,3 nm, dessen Eigenspannung nach dem Glihen im Betrag nur um
etwas mehr als 1 GPa reduziert war.
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Abb. 3-15 Eigenspannung der FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme wie abgeschieden

und nach 60-mindtigem Magnetfeldglihen bei 600 C im Vakuum: a) Schichtsysteme mit
konstantem dreco /A in Abhdngigkeit von der Doppellagendicke und b) Schichtsysteme mit
konstanter TaN-Lagendicke in Abhdngigkeit von der FeCo-Lagendicke. X = dreco /N\: Verhélt-
nis von der FeCo-Lagendicke zur Doppellagendicke.
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3.1.2.3 Magnetische Eigenschaften

In Abb. 3-16 a sind die Koerzitivfeldstarken der Viellagenschichtsysteme mit konstantem dr..
co//\ in Abhéngigkeit von der FeCo-Lagendicke gezeigt. Die Schichtsysteme mit der minima-
len FeCo-Lagendicke von 0,8 nm delaminierten wahrend des Glihens, weswegen keine
Koerzitivfeldstarken fir sie in das Diagramm eingetragen sind. Die Abhangigkeit der Koerzi-
tivfeldstarke von Okeco lasst sich mit zwei Aussagen beschreiben. Zum einen fihrte eine sin-
kende FeCo-Lagendicke zum Sinken der Koerzitivfeldstarke. Zum anderen flhrte das 60-
minUtige Magnetfeldglihen im Vakuum zu umso hdheren Koerzitivfeldstarken, je hdher die
Glahtemperatur war. Wahrend die Koerzitivfeldstarken der ungegliihten Schichtsysteme mit
konstantem deeco//\ bei einer FeCo-Lagendicke von 0,8 nm ihren minimalen Wert von
0,24 mT erreichten, stieg die Koerzitivfeldstarke auf einen Wert von 1,68 mT bei einer FeCo-
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Abb. 3-16 Magnetische Eigenschaften der FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme: a) Koer-
zitivfeldstdrken der Schichtsysteme mit konstantem dg.c, /A und b) der Schichtsysteme mit
konstanter TaN-Lagendicke, jeweils in Abhdngigkeit von der FeCo-Lagendicke wie abge-
schieden und nach 60-minitigem Magnetfeldgliihen bei 400, 500 und 600 C im Vakuum;

c) Magnetisierungskurven des Viellagenschichtsystems mit einer Doppellagendicke von

4,3 nm und einer FeCo-Lagendicke von 1,1 nm in leichter und schwerer Richtung nach
60-mindtigem Magnetfeldgliihen bei 500 C im Vakuum. x = deeco/\: Veerhéltnis von der Fe-
Co-Lagendicke zur Doppellagendicke.
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3.1 FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme

Lagendicke von 1,4 nm an. Der Glihprozess fihrte in der Folge zu einem Anstieg, so dass
nach 60-minttigem Magnetfeldglihen bei 600 °C im Vakuum die Koerzitivfeldstarke 2,28 mT
und 2,34 mT bei einer FeCo-Lagendicke von 1,1 nm und 1,4 nm betrug. Bei konstanter TaN-
Lagendicke und Variation der FeCo-Lagendicke lagen ahnliche Verhaltnisse vor, wie in Abb.
3-16 b gezeigt ist. Der Maximalwert der Koerzitivfeldstarke betrug 2,51 mT bei der gréBten
FeCo-Lagendicke von 2,0 nm und bei einer Glihtemperatur von 600 °C, der geringste Wert
war der bereits oben erwdhnte Wert von 0,24 mT bei einer FeCo-Lagendicke von 0,8 nm in
dem ungegliihten Schichtsystem.

Fir die Ermittlung des Einflusses der Grenzflachenzahl auf die Sattigungspolarisation wurde
das Schichtsystem mit der geringsten FeCo-Lagendicke betrachtet, bei welcher die Magneti-
sierungskurven der gegliihten Schichten noch gemessen werden konnten. Bei einer TaN-
Lagendicke von 4,3 nm und einer FeCo-Lagendicke von 1,1 nm betrug die Séattigungspolari-
sation sowohl im ungeglihten Zustand als auch nach 60-minitigem Magnetfeldgliihen bei
400 °C, 500 °C und 600 °C im Magnetfeld jeweils 0,29 T. Bei Normierung auf Basis des An-
teils der ferromagnetischen Funktionsphase an dem Viellagenschichtsystem entspricht dies
einer Sattigungspolarisation von 1,45 T. Dieser Wert lag damit nur etwa 52 % unter dem von
einer FeCo-Einlagenschicht erreichten Wert, was auf ein betrachtliches MaB an Durchmi-
schung der Lagen wahrend des Herstellungsprozesses hindeutete. Allerdings wirkten sich
die Gluhprozesse trotz der durch die AES-Tiefenprofile nachgewiesenen Diffusionsprozesse
nicht nachteilig auf die Sattigungspolarisationen aus. Fir die Schichtsysteme mit geringem
Stickstoffdefizit in den Hartstofflagen ist in Abb. 3-16 ¢ exemplarisch das Schichtsystem mit
A =4,3nm und mit dreco = 1,1 Nm in leichter und schwerer Richtung der Magnetisierung ge-
zeigt als das Schichtsystem mit der geringsten Koerzitivfeldstéarke. Diese wurde nach 60-
minitigem Magnetfeldglihen bei 500 °C im Vakuum erreicht. Wie ersichtlich war, wurde
durch das Glihen im Magnetfeld eine uniaxiale Anisotropie in der Schichtebene eingepragt.

3.1.3 Leicht Uberstéchiometrische Zusammensetzung in den Hartstofflagen

Die in Kapitel 3.1.2 vorgestellten Schichtsysteme wiesen, wie insbesondere in Abb. 3-9 er-
sichtlich, einen Uberschuss der Ta-Elementkonzentration gegeniiber der N-Konzentration
auf. Mit der Hypothese, dass ein weiteres Einfligen von N, in die Prozessgasatmosphéare zur
vermehrten Bildung von Ta-N-Verbindungen in den Schichtsystemen flhrt, wurde eine weite-
re Serie von FeCo/TaN-Viellagenschichtsystemen hergestellt. Wahrend der Herstellung die-
ser Serie wurde, unter Beibehaltung aller tGbrigen Prozessparameter, der N-Anteil in der Pro-
zessgasatmosphéare mit 7 sccm No-Fluss auf etwa 20 Vol.-% erhéht. Der erhéhte Anteil von
Ta-N-Bindungen sollte hierbei die Diffusion von Ta-Atomen in die FeCo-Lagen reduzieren.
Die in der Konsequenz verringerte Durchmischung sollte die ferromagnetischen Eigenschaf-
ten verbessern.

3.1.3.1 Schichtaufbau
Bruch- und Oberflachenbeschaffenheit

In Abb. 3-17a ist eine REM-Aufnahme der Bruch- und der Oberflache des FeCo/TaN-
Viellagenschichtsystems mit der minimalen Doppellagendicke von 4,5nm im ungeglihten
Zustand zu sehen. Die Oberflache erschien sehr glatt, das Aussehen der Bruchflache deute-
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Abb. 3-17 REM-Aufnahmen von FeCo/TaN-Viellagenschichtsystemen: a) 391-lagiges
Viellagenschichtsystem mit A = 4,5 nm wie abgeschieden und nach 60-mintitigem Magnet-
feldgliihen im Vakuum bei b) 600 °C sowie c¢) 500 C; d) 339-lagiges Viellagenschichtsystem
mit A = 7,0 nm nach 60-minditigem Magnetfeldgliihen bei 600 C im Vakuum.

te auf eine feinkdérnige Mikrostruktur hin. Nach 60-minutigem Magnetfeldglihen bei 600 °C im
Vakuum waren auf der Oberflache ausgebildete Strukturen zu erkennen (Abb. 3-17 b). Durch
lateral aufgeléste AES wurde nachgewiesen, dass diese Strukturen mit Fe- und Co-Atomen
angereichert waren. Dies lie auf eine Ausdiffusion von Fe und Co wahrend des Glihpro-
zesses schlieBen. Wie in Abb. 3-17 ¢ zu sehen, war dieses Phanomen bei Anwendung einer
geringeren Glihtemperatur von 500 °C deutlich weniger ausgepragt. Insbesondere verhin-
derte auch bei einer Glihtemperatur von 600 °C eine Erh6hung der Doppellagendicke von
4,5nm auf7,0nm die Ausbildung dieser Oberflachenstrukturen, wie anhand der in Abb.
3-17d gezeigten REM-Aufnahme des Schichtsystems mit der héheren Doppellagendicke
von A =7,0 nm nachgewiesen wurde.

Chemische Zusammensetzung und Viellagenaufbau

In Abb. 3-18 sind exemplarische XRR-Diagramme gezeigt, wobei in Abb. 3-18 a die Dia-
gramme der Schichtsysteme mit konstantem dr.co/A im ungegliihten Zustand und in Abb.
3-18 b diejenigen des Schichtsystems mit der minimalen Doppellagendicke von 4,5nm, je-
weils nach 60-minitigem Magnetfeldglihen bei 400 °C, 500 °C und 600 °C im Vakuum, ge-
zeigt sind. Es war zu erkennen, dass sich auch bei geringen Doppellagendicken mit FeCo-
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Abb. 3-18 XRR-Diagramme von FeCo/TaN-Viellagenschichtsystemen: a) Schichtsysteme
mit konstantem drec, /A wie abgeschieden und b) Schichtsystem mit der minimalen Doppella-

gendicke N = 4,5 nm nach 60-mindtigem Magnetfeldglihen bei 400, 500 bzw. 600 C im Vaku-
um sowie, als Referenz, noch einmal wie abgeschieden.

Lagendicken von weniger als 1,0 nm ein regelmaBiger Viellagenaufbau ausbildete. Nach 60-
minttigem Magnetfeldglihen bei bis zu 500 °C im Vakuum blieb dieser Aufbau erhalten.
Auch nach Glihen bei 600 °C war noch ein regelméaBiger Viellagenaufbau nachweisbar. Die
nach Glihen mit hdherer Temperatur verringerte Intensitat der Ubergitterreflexe zeigte je-
doch, dass die RegelmaBigkeit des Viellagenaufbaus durch das Glihen beeintrachtigt wur-
de.

In Abb. 3-19 a ist ein AES-Tiefenprofil der Elementkonzentration des Schichtsystems mit der
minimalen Doppellagendicke von 4,5 nm im ungeglihten Zustand gezeigt. In Abb. 3-19b ist
das analoge Tiefenprofil nach 60-minitigem Magnetfeldglihen des Schichtsystems bei
600 °C im Vakuum abgebildet. In den ungegliihten Schichten wechselten sich TaN-Lagen
(=44 At.-% Ta, =48 At.-% N) ohne nennenswerten nachweisbaren Anteil von Fe- und Co-
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Abb. 3-19 AES-Tiefenprofile der Elementkonzentration des 391-lagigen FeCo/TaN-
Viellagenschichtsystems mit der minimalen Doppellagendicke von A = 4,5 nm: a) wie abge-
schieden und b) nach 60-miniitigem Magnetfeldglihen bei 600 C im Vakuum.

Atomen mit Lagen ab, in denen ebenfalls vorwiegend Ta- und N-Atome nachgewiesen wur-
den (=38 At.-% Ta, =34 At.-% N), zusatzlich jedoch Fe- und Co-Atome in einer Elementkon-
zentration von = 16 At.-% und = 13 At.-% vorhanden waren. Nach dem Glihprozess war eine
Durchmischung der Lagen miteinander zu erkennen, die sich in einer deutlichen Verringe-
rung der Konzentrationsunterschiede einer jeweils betrachteten Atomsorte zwischen den
verschiedenen Lagen auswirkte. Auch in dem bei 600 °C geglihten Schichtsystem war je-
doch noch ein regelmaBiger Viellagenaufbau zu erkennen, innerhalb dessen allerdings deut-
lich unschérfere Grenzflachen als im ungeglihten Schichtsystem vorlagen.

Mikrostruktur und Textur

In Abb. 3-20 a sind die Réntgenbeugungsdiagramme der Schichtsysteme mit konstantem
Oreco//\ in Abhangigkeit von dem Beugungswinkel 20 fur die Doppellagendicken 9,3 nm,
7,0 nm sowie 4,5nm gezeigt. Bei allen drei Schichtsystemen befand sich im Winkelbereich
zwischen 33°und 47° ein breiter Reflex mit zwei Schwerpunkten. Einer dieser Schwerpunkte
befand sich jeweils nahe des Literaturwerts des (200)-Reflexes von kfz-TaN bei 41,604 °. Der
Maximalwert eines weiteren Reflexes befand sich bei der Schicht mit der gréBten Doppella-
gendicke bei 37,5° und damit im Vergleich zu dem Literaturwert des (101)-Reflexes von hex-
TaN um etwa 0,7°in Richtung kleinerer Beugungswinkel verschoben. Bei sinkender Doppel-
lagendicke war eine Verschiebung dieses Reflexes von seiner urspriinglichen Position aus
um etwa 0,3°in Richtung gréBerer Beugungswinkel zu beobachten, bevor er bei einer Dop-
pellagendicke von 4,5nm durch zwei Reflexe bei 35,1° und bei 38,6° ersetzt wurde. Einer
dieser Reflexe befand sich hierbei mittig zwischen dem (110)-Reflex von hex-TaN und dem
(111)-Reflex von kfz-TaN.
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Abb. 3-20 Réntgenbeugungsdiagramme der FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme mit ge-
ringem Stickstoffliberschuss in den Hartstofflagen sowie einer 1 um dicken TaN-Einlagen-
schicht: a) Schichtsysteme mit konstantem de.c,//\ = 0,16 wie abgeschieden und b) nach
60-mindtigem Magnetfeldgliihen bei 600 C im Vakuum, c) Schichtsysteme mit konstanter
TaN-Lagendicke dr.y = 3,8 nm wie abgeschieden. Die mit ,S* gekennzeichneten Reflexe wur-
den durch Beugung am Substrat verursacht.
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In Abb. 3-20 b sind die Réntgenbeugungsdiagramme nach 60-minttigem Magnetfeldglihen
bei 600 °C im Vakuum gezeigt. Im Gegensatz zu den an den ungeglihten Schichtsystemen
ermittelten Réntgenbeugungsdiagrammen trat nur noch jeweils ein Reflex auf, der sich mit
Positionen bei 41,8° nahe dem Literaturwert des (200)-Reflexes von kfz-TaN bei 41,604 ° be-
fand. Wie in Abb. 3-20 ¢ zu sehen, fiihrte eine Zunahme der FeCo-Lagendicke bei Beibehal-
tung der TaN-Lagendicke zu keiner offensichtlichen Verédnderung des in Abb. 3-20 a gezeig-
ten Réntgenbeugungsdiagramms des Schichtsystems mit der minimalen Doppellagendicke
4,5nm. Insbesondere war keine Ausbildung eines dem FeCo zuzuordnenden Reflexes zu
beobachten.

In Abb. 3-21 sind TEM-Aufnahmen des FeCo/TaN-Schichtsystems mit der minimalen Dop-
pellagendicke 4,5nm gezeigt. In Abb. 3-21 a ist eine Dunkelfeldabbildung des ungegliihten
Schichtsystems gezeigt. In Abb. 3-21 b ist die analoge Abbildung eines gleichen Schichtsys-
tems nach 60-minttigem Magnetfeldgliihen bei 600 °C im Vakuum zu sehen. Es war in bei-
den Abbildungen ein Viellagenaufbau zu erkennen, in dem sich partiell sdulenférmiges
Wachstum abzeichnete, was in Abb. 3-21 b deutlicher ausgepragt der Fall war als in Abb.
3-21a. In Abb. 3-21c ist eine hochaufgeléste Abbildung eines Ausschnittes des in Abb.
3-21 a gezeigten Schichtsystems gezeigt. Neben dem auch bei dieser VergréBerung in An-
satzen noch zu erkennenden Viellagenaufbau war insbesondere die an einigen Stellen statt-
findende Ausbildung von Uber die Lagengrenzen hinweg verlaufenden Netzebenen auffallig.
Zur Verdeutlichung sind zwei Beispiele hierfir in die TEM-Aufnahme eingezeichnet.

In Abb. 3-22 a ist das Elektronenbeugungsdiagramm des Schichtsystems mit der minimalen
Doppellagendicke 4,5 nm im ungeglihten Zustand gezeigt. In Abb. 3-22b ist das entspre-
chende Diagramm des gleichen Schichtsystems nach 60-minlitigem Glihen bei 600 °C im
Vakuum zu sehen. Beide Diagramme deuteten auf das Vorliegen einer ausgepragten Textur
in den Schichtsystemen hin. Ein qualitativer Vergleich der beiden Beugungsabbildungen
zeigte, dass durch das Glihen ein Kornwachstum stattgefunden hat, das durch die geringere
Ausdehnung der Beugungsreflexe in radialer Richtung gekennzeichnet war. Zudem war die
Textur nach dem Glihen ausgeprégter, was sich in einer geringeren angularen Ausdehnung
der Reflexe manifestierte. In Abb. 3-22 ¢ und Abb. 3-22 d sind die zugehdrigen Rotationsin-
tegrale der Intensitaten abgebildet und in Abhangigkeit von den fir den Analogfall der Beu-
gung von Cu-K,-Réntgenstrahlung glltigen Beugungswinkeln aufgetragen. Hierdurch wird
ein Vergleich mit den ebenfalls in den Diagrammen eingetragenen entsprechenden Rdnt-
genbeugungsdiagrammen sowie mit den fiir Beugung von Cu-K,-Réntgenstrahlung bekann-
ten Literaturdaten ermdglicht. Die Positionen der Beugungsreflexe stimmten mit den fir den
Fall der Beugung an kubisch-flachenzentriertem TaN erwarteten Winkelpositionen Uberein.
Bei dem geglihten Schichtsystem war eine deutliche Zunahme der Textur mit der Vorzugs-
ebene (200) zu verzeichnen.
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Abb. 3-21 TEM-Aufnahmen des FeCo/TaN-Viellagenschichtsystems mit der minimalen
Doppellagendicke N = 4,5 nm: a) Dunkelfeldabbildung des Schichtsystems wie abgeschieden,
b) Dunkelfeldabbildung nach 60-miniitigem Magnetfeldglihen bei 600 C im Vakuum und

c) hochaufgeldste Abbildung des Schichtsystems wie abgeschieden. Die Richtung des
Schichtwachstums ist jeweils durch den Pfeil gekennzeichnet.
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Abb. 3-22 Elektronenbeugungsaufnahme an dem FeCo/TaN-Viellagenschichtsystem mit
der minimalen Doppellagendicke von 4,5 nm: a) wie abgeschieden und b) nach 60-minditigem
Magnetfeldgliihen bei 600 C im Vakuum. Die durch den Pfeil gezeigte Richtung entspricht der
Wachstumsrichtung. Vergleich der integrierten Elektronenbeugungsintensitéten jeweils mit
dem entsprechenden Réntgenbeugungsdiagramm: ¢) wie abgeschieden und d) nach
60-mindtigem Magnetfeldgliihen bei 600 C im Vakuum. Die mit ,S* gekennzeichneten Reflexe
entstanden durch Beugung am Substrat.
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3.1.3.2 Mechanische Eigenschaften

In Abb. 3-23 sind mechanische Eigenschaften der Viellagenschichtsysteme zusammenge-
fasst. Die in Abb. 3-23 a—d dargestellten Ergebnisse wurden mit Indentierungsexperimenten
mit einer Maximallast von 5 mN ermittelt.
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Abb. 3-23 Mechanische Eigenschaften der FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme, jeweils

wie abgeschieden und nach 60-miniitigem Magnetfeldgliihen bei 600 C im Vakuum: a) Hérte,
c) Reduzierter Elastizitdtsmodul und e) Eigenspannung der Schichtsysteme mit konstantem
dreco /N in Abhdngigkeit von der Doppellagendicke, sowie b) Harte, d) Reduzierter Elastizi-
tatsmodul und f) Eigenspannung der Schichtsysteme mit konstanter TaN-Lagendicke in Ab-
héngigkeit von der FeCo-Lagendicke. LMR: Lineare Mischungsregel, x = dreco/\: Verhéltnis
von der FeCo-Lagendicke zur Doppellagendicke.
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Wie in Abb. 3-23 a zu sehen, wurden bei den Schichtsystemen mit konstantem FeCo-Anteil
von 0,16 im ungeglihten Zustand Hartewerte ermittelt, die mit sinkender Doppellagendicke
ausgehend von (24,0 +2,4) GPa kontinuierlich auf (26,4 £4,1) GPa anstiegen und damit im
Rahmen der Streuung der mit der Linearen Mischungsregel berechneten Harte von
(21,21 4,4) GPa entsprachen. Bei einer konstanten TaN-Lagendicke von 3,8 nm fiihrte eine
Erhéhung der FeCo-Lagendicke zu einer Hartereduktion, wobei die gemessenen Werte dem
entsprechenden Verlauf der Linearen Mischungsregel folgten, wie in Abb. 3-23 b gezeigt ist.
Bei einem maximalen FeCo-Volumenanteil von 0,36 in dem Schichtsystem resultierte dies in
eine Harte von (18,2+2,7) GPa. Nach der Glihbehandlung unterschied sich die Héarte der
Schichtsysteme nicht signifikant von den Werten der ungeglihten Schichtsysteme.

Die Reduzierten Elastizitatsmoduln der Schichtsysteme sind in Abb. 3-23 ¢ und d gezeigt.
Ahnlich wie die Harte befanden sich die Reduzierten Elastizititsmoduln bei Anderung der
Doppellagendicke und konstantem de.co//A wie auch bei Erhéhung der FeCo-Lagendicke bei
gleichbleibender TaN-Lagendicke in einem schmalen Wertekorridor nahe den mit der Linea-
ren Mischungsregel berechneten Werten. Wie auch die Harte, erwies sich der Reduzierte
Elastizitaitsmodul nach der Glihbehandlung als nahezu unverandert.

In Abb. 3-23 e ist die Veranderung der Eigenspannung in Abhangigkeit von der Doppella-
gendicke bei konstantem dreco//A gezeigt. Im ungegliihten Zustand lag Druckeigenspannung
vor, deren Betrag mit Werten zwischen —(1,02+0,63) GPa und —(0,47 £ 0,05) GPa geringer
war als der an der FeCo-Einlagenschicht ermittelte Wert — (1,47 £+ 0,46) GPa. Nach dem GIU-
hen wies das Schichtsystem mit der héchsten Doppellagendicke von 11,3 nm Druckeigen-
spannung von —(0,89 +0,29) GPa auf. Mit sinkender Doppellagendicke veranderte sich die
Eigenspannung kontinuierlich in Richtung von Zugeigenspannung, bis bei der geringsten
Doppellagendicke von 5,1 nm ein Wert von (0,50 + 0,07) GPa erreicht wurde. Bei konstanter
Dicke der TaN-Lage und Variation der Materialverhadltnisse wurde im ungegliihten Zustand
Druckeigenspannung nachgewiesen, wobei die entsprechenden Werte in einem schmalen
Wertekorridor zwischen —(2,67 +0,58) GPa und —(1,55+0,20) GPa angesiedelt waren und
keine tendenzielle Abh&ngigkeit von der FeCo-Lagendicke aufwiesen. Nach dem Glihen
wiesen alle Schichtsysteme Zugeigenspannung auf, wobei die entsprechenden Werte unter
1 GPa lagen und somit gering waren.

3.1.3.3 Magnetische Eigenschaften

In Abb. 3-24 a sind die Koerzitivfeldstérken der Viellagenschichtsysteme mit konstantem de..
co//\ im ungeglihten Zustand sowie nach 60-minttigem Magnetfeldglihen im Vakuum bei
400 °C, 500 °C und 600 °C in Abhangigkeit von der FeCo-Lagendicke gezeigt. Die Koerzitiv-
feldstarken der FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme mit konstanter TaN-Lagendicke von
3,8nm sind in Abb. 3-24 b zu sehen. Bei den ungeglihten Schichtsystemen mit konstantem
FeCo-Volumenanteil stiegen die Koerzitivfeldstarken von 0,21 mT bei Greco = 0,7 nm kontinu-
ierlich auf 0,88 mT bei dreco=1,5nm. Bei konstanter TaN-Lagendicke stieg die Koerzitiv-
feldstarke der ungeglihten Schichtsysteme von 0,21 mT bei einer FeCo-Lagendicke von
0,7 nm mit steigender FeCo-Lagendicke kontinuierlich bis zu einem Wert von 1,31 mT bei
dreco = 1,8 nm. Bei Erhéhung der FeCo-Lagendicke Uber diesen Wert hinaus bis auf 2,1 nm
sank die Koerzitivfeldstarke schlieBlich wieder auf 0,9 mT. Das 60-minltige Glihen im Vaku-
um und im Magnetfeld fuhrte zu einer umso héheren Koerzitivieldstarke, desto hdher die
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Abb. 3-24 Magnetische Eigenschaften der FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme: a) Koer-
zitivfeldstdrken der Schichtsysteme mit konstantem drec, /A und b) der Schichtsysteme mit
konstanter TaN-Lagendicke, in Abhdngigkeit von der FeCo-Lagendicke, jeweils wie abge-
schieden und nach 60-mindtigem Magnetfeldgliihen bei 400, 500 und 600 C im Vakuum,
Magnetisierungskurven in leichter und schwerer Richtung nach 60-minitigem Magnetfeldgli-
hen im Vakuum: c¢) Schichtsystem mit der minimalen Doppellagendicke 4,5 nm, Gliihtempe-
ratur 500 C, d) Schichtsystem mit dreco /A = 0,16 und der maximalen Doppellagendicke

9,3 nm, Gliihtemperatur 400 C.

Glahtemperatur gewahlt wurde. Gleichzeitig fihrten héhere FeCo-Lagendicken bei den ge-
glihten Schichtsystemen zu héheren Koerzitivieldstarken. Eine Ausnahme stellte das Ver-
halten des Viellagenschichtsystems mit einer TaN-Lagendicke von 3,8 nm und einer FeCo-
Lagendicke von 1,1 nm dar. Dessen Koerzitivieldstarke war nach dem Magnetfeldgliihen bei
600 °C mit 1,54 mT geringer als mit 1,95mT nach dem Magnetfeldgliihen bei 500 °C. Die
Schichtsysteme mit konstanter TaN-Lagendicke waren bei FeCo-Lagendicken von > 1,1 nm
wéahrend des Glihens bei 600 °C delaminiert, weswegen fir diese Werte keine Eintragungen
im Diagramm vorhanden sind.

Bei den ungegliihten Schichtsystemen mit konstantem dreco/A flhrte die Erhéhung der Fe-
Co-Lagendicke zu einer Erhéhung der Sattigungspolarisation von 0,10 T bei der minimalen

Doppellagendicke A=4,5nm utber 0,17 T auf 0,23 T bei der maximalen Doppellagendicke
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A=9,3nm. Diese Werte entsprechen bei Normierung auf Basis des Volumenanteils der
magnetischen Funktionslagen in den Schichtsystemen Netto-Sattigungspolarisationen von
0,63T, 1,06 T und 1,44T. Im Vergleich zu dem an einer 1 um dicken FeCo-Einlagenschicht
ermittelten Wert von 2,2T wurden also deutlich geringere Netto-Sattigungspolarisationen
(Gl. (2.12)) erreicht. Das Glihen der Schichtsysteme flhrte zu keiner Veréanderung dieser
Werte. Dies ist ein Hinweis darauf, dass die Reduktion der Séttigungspolarisation vorwie-
gend eine Folge der Grenzflachenbildung wahrend des Schichtwachstums war, und diffusi-
onsbedingte Lagendurchmischung wahrend der Glihbehandlung eine nachrangige Rolle
spielte.

In Abb. 3-24c ist das Viellagenschichtsystem mit der geringsten Doppellagendicke von
4,5 nm nach 60-mindtigem Magnetfeldglihen bei 500 °C im Vakuum gezeigt. Es ist ersicht-
lich, dass neben der geringen Magnetisierung auch kaum eine uniaxiale Anisotropie ausge-
pragt war. Bei den in Abb. 3-24 d beispielhaft gezeigten Magnetisierungskurven der Viella-
genschichten mit A=9,3 nm in leichter und in schwerer Richtung nach Magnetfeldglihen bei
400 °C im Vakuum war hingegen eine uniaxiale Anisotropie in der Schichtebene zu erken-
nen.

3.2 FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme
3.2.1 Leicht unterstéchiometrische Zusammensetzung in den Hartstofflagen

Als weiterer Hartstoff flir die Herstellung von FeCo/Hartstoff-Viellagenschichtsystemen wurde
TiN ausgewahlt. Der wichtigste Grund hierfir war die hohe Akzeptanz von TiN als Ver-
schleiBschutzbeschichtung, weswegen es sich fir modellhafte Experimente anbot. Ein weite-
rer wichtiger Grund war die Tatsache, dass TiN in einem weiten Zusammensetzungsbereich
um die Stéchiometrie der TisoNso-Zusammensetzung einphasig in kfz-Kristallstruktur auf-
wachst (siehe Phasendiagramm des Stoffsystems Ti-N in Abb. 1-7). So wird kein Wachstum
von Phasengemischen erwartet, solange die Ti-Konzentration nicht 58 At.-% Uberschreitet.

3.2.1.1 Schichtaufbau
Bruch- und Oberflachenbeschaffenheit

In Abb. 3-25a—e sind exemplarische REM-Aufnahmen von Bruch- und Oberflache von Fe-
Co/TiN-Viellagenschichtsystemen, jeweils unter einem Winkel von 60° zur Oberflachennor-
male, gezeigt. In der in Abb. 3-25 a gezeigten Aufnahme des ungeglihten Viellagenschicht-
systems mit einer Doppellagendicke von 47 nm waren die helleren schmaleren FeCo- und
dunkleren breiteren TiN-Lagen zu erkennen, die alternierend geschichtet waren. Weiterhin
schien das kolumnare Wachstum der TiN-Lagen durch die FeCo-Lagen unterbrochen wor-
den zu sein. Bei den Ubrigen Bruchflachen waren die Einzellagen, aufgrund ihrer geringen
Dicke, bei der zur Verfigung stehenden VergrdBerung nicht mehr zu erkennen. Alle gezeig-
ten Oberflachen waren sehr glatt, wobei die Oberflachenrauheit mit abnehmender Doppella-
gendicke tendenziell abnahm.
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1 um

Abb. 3-25 REM-Aufnahmen von FeCo/TiN-Viellagenschichtsystemen: a) 39-lagig mit

N =47 nm nach 60-mindtigem Magnetfeldgliihen bei 600 C im Vakuum, b) 357-lagig mit

N =5,5nm wie abgeschieden und c) nach 60-mintitigem Magnetfeldgliihen bei 600 C im Va-
kuum, sowie d) 781-lagig mit A = 2,6 nm wie abgeschieden und e) nach 60-miniitigem Magnet-
feldgliihen bei 600 C im Vakuum.

Viellagenaufbau

In Abb. 3-26 sind exemplarisch XRR-Diagramme der drei Schichtsysteme mit dreco//\ = 0,25
gezeigt, deren Doppellagendicken 5,5 nm und weniger betrugen. Im Fall des Schichtsystems
mit der geringsten Doppellagendicke von 2,6 nm ist zusatzlich das XRR-Diagramm nach 60-
minttigem Magnetfeldgliihen bei 600 °C im Vakuum gezeigt. In allen Diagrammen waren
Ubergitterreflexe mehrerer Ordnungen zu sehen, wodurch eine hohe RegelméBigkeit des
Viellagenaufbaus und der Doppellagendicke bestatigt wurde. Weiterhin deutete das nach
dem Glihen unveranderte XRR-Diagramm auf die Stabilitat dieser RegelmaBigkeit des Viel-
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Abb. 3-26 XRR-Diagramme der drei FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme mit den Doppella-
gendicken 2,6 nm, 4,3 nm und 5,5 nm wie abgeschieden und, im Fall des Viellagenschichtsys-
tems mit der Doppellagendicke 2,6 nm, nach 60-mintitigem Magnetfeldgliihen bei 600 C im
Vakuum. Nach [114].

lagenaufbaus gegeniiber dem verwendeten Glilhprozess hin. Aus der Position der Ubergit-
terreflexe wurden mit der modifizierten Bragg-Gleichung (2.2) die Doppellagendicken aller
vorgestellten Schichten ermittelt.

Chemische Zusammensetzung

Die mittels EPMA gemessene chemische Zusammensetzung einer jeweils 1 um dicken TiN-
und FeCo-Einlagenschicht wurde in Tab. 3-1 gezeigt. Es wurde nachgewiesen, dass der
Elementanteil von Atomen, die vom jeweils gegentiberliegenden Target stammten, in keinem
Fall mehr als wenige 1/10 Promille betrug. Trotz des fur die Ermdglichung eines stabilen Pro-
zesses notwendigen Verzichts auf eine Blende und der aufgrund des geringen Prozessgas-
drucks zu erwartenden vergleichsweise hohen freien Weglangen der Atome war somit die
Herstellung von unkontaminierten Lagen mdoglich. Darlber hinaus stellte sich die TiN-
Einlagenschicht als leicht unterstéchiometrisch heraus, was mit der Entfernung von in der
Gasphase befindlichen N,-Molekllen tGber das Pumpsystem erklart wurde und bei nichtreak-
tiven Kathodenzerstaubungsprozessen nitridischer Materialien ein Ubliches Phanomen ist.
Die FeCo-Einlagenschicht wies einen geringen Uberschuss von Co-Atomen auf, der eine
Folge von praferentiellen Zerstdubungsprozessen war.

Tab. 3-1 Mittels EPMA gemessene elementare Zusammensetzung einer jeweils 1 um
dicken TiN- und FeCo-Einlagenschicht.

Probe C N O Si Ar Ti Fe Co
At.-% At.-% At.-% At.-% At.-% At.-% At.-% At.-%

TiN 0,02 45,04 0,04 0,02 0,02 54,78 0,06 0,03

FeCo 0,02 0,00 0,00 0,00 0,01 0,04 48,38 51,55
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In Abb. 3-27 a und b sind AES-Tiefenprofile der Elementkonzentrationen des 781-lagigen
Viellagenschichtsystems mit der geringsten Doppellagendicke von 2,6 nm im ungeglihten
Zustand sowie nach 60-mindtigem Magnetfeldglihen bei 600 °C im Vakuum gezeigt. Durch
die Modulation der Messsignale wurde nachgewiesen, dass das Schichtsystem sowohl vor
als auch nach dem Glihen aus verschiedenartigen Lagen aufgebaut war. Hierbei Giberwogen
unabhangig von der Entfernung von der Schichtoberflache die Konzentrationen von Ti und N
Uber denjenigen von Fe und Co. Trotz der hier vorliegenden geringen Abmessungen (Dop-
pellagendicke 2,6 nm, FeCo-Lagendicke 0,65 nm) und des prinzipbedingt begrenzten Auflé-
sungsvermdgens der Augerelektronenspekiroskopie konnte aber das Vorliegen einer
gleichmaBigen Konzentrationsmodulation nachgewiesen werden, die auch wéahrend des
GlUhprozesses nicht abnahm.

1) A )
50 Ti 1 Ti :
30

20¢

Konzentration in At.-%

oA

0 ) Fo NN - ys oy ’/,LAC L\,./»’/l P e
0O 5 10 15 20 25 0 5 10 15 20 25
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Abb. 3-27 AES-Tiefenprofile der Elementkonzentration des FeCo/TiN-Viellagenschicht-
systems mit der geringsten Doppellagendicke von 2,6 nm: a) wie abgeschieden und b) nach
60-minditigem Magnetfeldgliihen bei 600 C im Vakuum. Nach [114].

Mikrostruktur und Textur

In Abb. 3-28 a und b sind die Rontgenbeugungsdiagramme der Viellagenschichtsysteme im
ungeglihten Zustand und nach 60-minttigem Magnetfeldglihen bei 600 °C abgebildet. Als
Referenz ist zudem jeweils ein Diagramm einer unter identischen Bedingungen hergestellten
1 um dicken TiN- und FeCo-Einlagenschicht gezeigt. Fir den Fall der ungeglihten Viella-
genschichtsysteme war festzustellen, dass nur ein dominanter Reflex bei etwa 42,6° zu er-
kennen war, der dem TiN als (200)-Reflex des NaCl-Kristalltyps zuzuordnen war. Bei
A\ =88nm und dry =66 nm betrug die Halbwertsbreite dieses Reflexes etwa 0,6 °. Bei Reduk-
tion der Doppellagendicke deutete die Zunahme der Halbwertsbreite auf bis zu 1,8° bei
A =5,5nm auf eine Reduktion der auf die Substratebene projizierten mittleren KorngréBe hin.
Weiterhin war die bei sinkender Doppellagendicke zu beobachtende Zunahme der Reflexin-
tensitat ein Indikator fUr eine Texturbildung in den Viellagenschichtsystemen mit einer zu-
nehmenden Ausrichtung der beugenden Ebenen senkrecht zur Wachstumsrichtung. Bei ei-
ner Doppellagendicke von 4,3 nm und weniger schien der dominante (200)-Reflex in zwei
Reflexe aufzuspalten, die ihn sodann ersetzten. Der Abstand der beiden Reflexmaxima be-
trug 1,7° bei A=4,3 nm und wuchs auf 3,4° bei dem Viellagenschichtsystem mit A=2,6 nm
an.
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Abb. 3-28
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Réntgenbeugungsdiagramme der nichtreaktiv abgeschiedenen FeCo/TiN-
Viellagenschichtsysteme sowie von 1 um dicken FeCo- und TaN-Einlagenschichten als Refe-
renz: a) bei konstantem de.c,//\ = 0,25 wie abgeschieden, b) nach 60-miniitigem Magnetfeld-
gliihen bei 600 C im Vakuum und c) bei konstanter TiN-Lagendicke von 2,0 nm wie abge-
schieden. Die mit ,S“ gekennzeichneten Reflexe entstanden durch Beugung am Substrat.



3.2 FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme

Nach dem Gluhen konnte bei den Schichtsystemen mit Doppellagendicken 28,8 nm eine
Reduktion der Halbwertsbreite des (200)-Reflexes beobachtet werden, was auf eine Vergro-
Berung der auf die Substratebene projizierten mittleren KorngréBe hindeutete. Bei geringe-
ren Doppellagendicken wurde der Doppelreflex ebenfalls beobachtet, jedoch waren beide
Maxima zu gréBeren Winkeln verschoben. Zudem waren in Abb. 3-28 b bei den Beugungsdi-
agrammen der Viellagenschichtsysteme mit geringen Doppellagendicken von < 5,5 nm weite-
re Reflexe zu erkennen, die erst nach dem Glihprozess derart ausgepragt waren. Im Dia-
gramm des Schichtsystems mit A =2,6 nm waren diese Reflexe am deutlichsten sichtbar und
wiesen ihren Schwerpunkt bei 49,3° 61,6° und 65,1° auf. Bei einer Doppellagendicke von
4,3° war insbesondere ein weiterer Reflex mit dem Schwerpunkt bei 46,3 ° auffallig, bei der
Doppellagendicke von 5,5 nm trat dieser zusatzlich auftretende Reflex bei einem Beugungs-
winkel von 46,2° auf.

Mit TEM-Untersuchungen wurde die Kristallstruktur der Viellagenschichtsysteme mit den
Doppellagendicken 47 nm, 8,8 nm und 2,6 nm als Vertreter fir die Schichtsysteme mit hoher,
moderater und geringer Doppellagendicke analysiert. Die Untersuchungen wurden jeweils an
den ungeglihten und an den 60 min bei 600 °C im Vakuum gegliihten Schichtsystemen vor-
genommen.

In Abb. 3-29 a ist eine TEM-Hellfeldabbildung des 39-lagigen FeCo/TiN-Viellagenschichtsys-
tems mit der Doppellagendicke 47 nm im ungeglihten Zustand gezeigt, welche die Lagendi-
ckenverhaltnisse der beiden Materialien und die RegelmaBigkeit des Viellagenaufbaus illus-
triert. In der TEM-Hellfeldabbildung sind die dinneren FeCo-Lagen aufgrund der hdheren
Elektronenabsorption dunkler als die TiN-Lagen. Der in Abb. 3-29 b gezeigte Ausschnitt des-
selben Schichtsystems lieB bei hdherer VergréBerung den nanokristallinen Charakter der
TiN-Lagen und der FeCo-Lagen deutlich werden. Beide Materialien lagen nanokristallin vor.
Eine Wachstumsbeziehung zwischen den TiN- und den FeCo-Lagen war hingegen nicht zu
beobachten. Stattdessen waren die FeCo- und die TiN-Lagen durch inkoharente Grenzfla-
chen voneinander getrennt.

In Abb. 3-830a ist das Elektronenbeugungsdiagramm des 39-lagigen FeCo/TiN-
Schichtsystems mit A =47 nm im ungeglihten Zustand gezeigt. Die integrierte Intensitét der
Beugungsringe ist in Abb. 3-30 ¢ gezeigt. Fur einen Vergleich mit den entsprechenden Ront-
genbeugungsdiagrammen wurde die Elektronenbeugungsintensitat in Abhangigkeit von
demjenigen Beugungswinkel aufgetragen, der bei Réntgenbeugung mit Cu-K,-Strahlung
gemessen worden ware. Hierdurch wurde ein Vergleich der bei beiden Verfahren gemesse-
nen Beugungswinkel mit den fir Réntgenbeugung bekannten Literaturdaten erméglicht. An-
ders, als es bei den réntgenographisch gemessenen Beugungsspektren der Fall war, waren
bei den Elektronenbeugungsspekiren sowohl der ungeglihten, als auch der fir 60 min bei
600 °C magnetfeldgeglihten, Schichtsysteme jeweils alle fir polykristallines krz-FeCo und
kfiz-TiN erwarteten Reflexe identifizierbar. Alle in Abb. 3-30 a erkennbaren Beugungsringe
konnten eindeutig identifiziert werden und wurden in der Abbildung entsprechend gekenn-
zeichnet. Analog wurde fir die Auswertung des in Abb. 3-30 b gezeigten Diagramms des fur
60 min bei 600 °C im Vakuum magnetfeldgeglihten Schichtsystems verfahren. Der Vergleich
der bei Elektronenbeugung gemessenen Intensitaten mit den bei Réntgenbeugung gemes-
senen Intensitaten ist fir das gegliihte Schichtsystem in Abb. 3-30 d gezeigt. Die hierbei auf-
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Abb. 3-29 a, b) TEM-Hellfeldaufnahmen des 39-lagigen FeCo/TiN-Viellagenschichtsys-
tems mit A =47 nm im ungeglihten Zustand bei unterschiedlichen VergréBerungen. Die
Richtung des Schichtwachstums ist jeweils durch den Pfeil gekennzeichnet.

fallige, im Vergleich geringere, Intensitat der Beugungsringe ist wahrscheinlich auf eine ho-
here Dicke der praparierten Probe zurlickzufihren.
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Abb. 3-30 Elektronenbeugungsaufnahmen an dem 39-lagigen FeCo/TiN-
Viellagenschichtsystem mit A = 47 nm: a) wie abgeschieden (nach [115]), b) nach 60-
mindtigem Magnetfeldgliihen bei 600 C im Vakuum. Vergleich der integrierten Intensitéten
der in a) und b) gezeigten Beugungsabbildungen mit den entsprechenden Réntgenbeu-
gungsdiagrammen: c) wie abgeschieden, d) nach 60-miniitigem Magnetfeldglihen bei 600 C
im Vakuum. Die mit ,S” gekennzeichneten Reflexe entstanden durch Beugung am Substrat.
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In Abb. 3-31a und b sind TEM-Aufnahmen des ungeglihten Viellagenschichtsystems mit
A=8,8nm im Hellfeldmodus gezeigt. In Abb. 3-31 a war die alternierende Schichtung von
FeCo- und TiN-Lagen deutlich zu erkennen. Hierbei waren die diinneren FeCo-Lagen auf-
grund ihrer héheren Elektronenabsorption dunkler als die helleren TiN-Lagen. Auch in Abb.
3-31 b waren die unterschiedlichen Lagenarten gut voneinander zu unterscheiden. In dem
gezeigten Ausschnitt waren durchgangig nahezu senkrecht zu der Wachstumsrichtung ver-
laufende Netzebenen zu identifizieren. Im Gegensatz zu der regelméaBigen und ausgepragt
orientierten Ausrichtung der Kristallite in den TiN-Lagen war die Mikrostruktur der FeCo-
Lagen nicht eindeutig festzustellen. Dies kann ein Hinweis auf eine gestorte Kristallordnung
oder aber eine Folge von durch héhere Absorption bedingten schlechteren Abbildungsbedin-
gungen sein. Die Beugung der Elektronen durch den Schichtquerschnitt ist in Abb. 3-31 ¢ zu
sehen. Die hohe Symmetrie des Beugungsmusters deutete auf eine ausgepragte Textur der
Schicht hin.

Abb. 3-31 TEM-Aufnahmen des 199-lagigen FeCo/TiN-Viellagenschichtsystems mit der
Doppellagendicke N\ = 8,8 nm wie abgeschieden: a), b) Abbildungen im Hellfeldmodus und
c¢) Abbildung im Beugungsmodus. Die jeweils durch den Pfeil gezeigte Richtung entspricht
der Wachstumsrichtung.
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Abb. 3-32 TEM-Aufnahmen des 781-lagigen FeCo/TiN-Viellagenschichtsystems mit der
minimalen Doppellagendicke von 2,6 nm: a), b) Hellfeldabbildungen, c) hochaufgeléste Ab-
bildung des Schichtsystems wie abgeschieden (nach [115]) und d) Hellfeldabbildung nach
60-mindtigem Magnetfeldglihen bei 600 C im Vakuum. Die Wachstumsrichtung ist jeweils
durch einen Pfeil angezeigt.
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In Abb. 3-32 a—d sind TEM-Aufnahmen der bei weiterer Reduzierung der Doppellagendicke
auf 2,6 nm entstehenden Mikrostruktur gezeigt. In Abb. 3-32 a ist eine Hellfeldaufnahme des
ungegliuhten Schichtsystems zu sehen. Es war zu erkennen, dass S&ulenwachstum stattge-
funden hat. Bei geringen Doppellagendicken fand also bei sequentiellem Wachstum der La-
gen aufeinander keine Ausbildung der Lagen in der jeweiligen Gleichgewichtsstruktur statt.
Stattdessen entstanden Kérner mit etwa 20 nm auf die Substratebene projiziertem Durch-
messer und einer der Gesamtschichtdicke entsprechenden Kornlange. Gleichzeitig waren
bei héherer VergrdBerung des ungegliihten Schichtsystems (Abb. 3-32 b) und des fiir 60 min
bei 600 °C magnetfeldgeglihten Schichtsystems (Abb. 3-32d) regelmé&Big alternierende La-
gen unterscheidbar. Bei noch starkerer VergroBerung war eine eindeutige Unterscheidung
der Lagen nicht mehr méglich, wie in Abb. 3-32 ¢ am Beispiel des ungeglihten Schichtsys-
tems zu sehen war. Vielmehr waren in dieser Abbildung zwei Kristallite zu erkennen, inner-
halb derer Netzebenen Uber die Lagengrenzen hinweg verliefen. Die gemessenen Netzebe-
nenabsténde sind in die Abbildungen eingetragen. Diese Abstédnde stimmen mit den flr in
NaCl-Kristallstruktur vorliegendem TiN bekannten Werten Uberein, die 2,12 nm fiir die Net-
zebenenabstéande der {200}- und 2,45 nm fir diejenigen der {111}-Netzebenenscharen be-
tragen. Die beiden zu unterscheidenden Kérner waren in dem durch die parallelen gestrichel-
ten Linien angedeuteten Bereich durch eine vorwiegend inkoharente Korngrenzflache vonei-
nander getrennt, in der jedoch auch partiell koharente Bereiche zu erkennen waren. Abb.
3-33a zeigt die Aufnahme der Elektronenbeugung an demselben Schichtsystem. In der
Beugungsabbildung waren Ubergitterreflexe zu erkennen, die — analog zu den réntgenreflek-
tometrisch erfassten Ubergitterreflexen — die hohe RegelmaBigkeit der Doppellagendicke
bestatigten. Das Beugungsmuster war konsistent zu indizieren, wenn von dem Vorliegen ku-
bisch-flachenzentrierter Kristallite mit Orientierung der [002]-Richtung entlang des Schicht-
wachstums ausgegangen wurde. Die Orientierungen der Kristallite konnten um die Wachs-
tumsrichtung beliebig rotiert sein. Eine hiernach entwickelte Indizierung ist in Abb. 3-33 b ge-
zeigt, wobei die Symbole wie folgt gewahlt sind:

e Schwarze geflllte Kreise: Reflexe aufgrund der Beugung mit der Zonenachse [010],

e blaue gefiillte Quadrate: Reflexe aufgrund der Beugung mit der Zonenachse [110],

e rote, ungefiillte Quadrate: Reflexe aufgrund der Beugung mit der Zonenachse [210]
sowie

e grine, ungefillte Kreise: Reflexe aufgrund der Beugung mit der Zonenachse [310].

Mit dieser Indizierung konnten fast alle Beugungsreflexe indiziert werden. Als einzige Aus-
nahme befand sich in der Mitte zwischen dem (002)- und dem (004)-Reflex ein weiterer Re-
flex, der auch in Abb. 3-31c zu erkennen ist. Neben diesem Nachweis eines kfz-
Kristallgitters schloss das in Abb. 3-33 a gezeigte Beugungsmuster das Vorliegen eines krz-
Kristallgitters aus, da sich in den hochaufgel6sten Hellfeldabbildungen in Abb. 3-32 ¢ alle Be-
reiche des Schichtquerschnitts als kristallin erwiesen. Ein gegebenenfalls ebenfalls vorlie-
gendes krz-Kristallgitter hatte deshalb bei Erstellung der Elektronenbeugungsaufnahme Uber
den gesamten Schichtquerschnitt somit in der Beugungsabbildung nachweisbar sein mus-
sen.
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Abb. 3-33

a) Elektronenbeugungsaufnahme des FeCo/TiN-Viellagenschichtsystems mit

der geringsten Doppellagendicke von 2,6 nm nach 60-mindtigem Magnetfeldgliihen bei
600 <C im Vakuum und b) Ubersicht (iber die Indizierungen der Beugungsreflexe. Die durch

den Pfeil gezeigte Richtung entspricht der Wachstumsrichtung. Siehe Text zur Erkldrung der
Symbole. Nach [115].
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3.2.1.2 Mechanische Eigenschaften

In Abb. 3-34 sind mechanische Eigenschaften der FeCo/TiN-Viellagenschichten zusammen-
gefasst. Die Ergebnisse wurden mit Indentierungsversuchen bei Verwendung einer Maximal-
last von 10 mN gemessen, was bei allen Messungen in Eindringtiefen von weniger als 15 %
der Gesamtdicke von etwa 1 um resultierte. Auch bei dem betrachteten Schichtsystem mit
der geringsten Lagenzahl von 19 und der Doppellagendicke 88 nm war so die Penetrierung
von zwei Grenzflachen gewéhrleistet.

In Abb. 3-34 a ist die Harte der Schichtsysteme mit konstantem dreco//\ = 0,25, jeweils wie
abgeschieden sowie nach 60-mindtigem Magnetfeldglihen bei 600 °C im Vakuum, in Ab-
hangigkeit von der Doppellagendicke gezeigt. Als Referenz sind auBerdem die entsprechen-
den Werte jeweils einer bei identischen Bedingungen hergestellten 1 um dicken TiN- und
FeCo-Einlagenschicht sowie der auf Basis der Linearen Mischungsregel ermittelte Wert ein-
getragen. Die Harte der ungegliihten Schichten variierte kaum mit der Doppellagendicke und
entsprach mit Werten zwischen (17,2+0,9) GPa und (19,2+2,2) GPa im Rahmen der Mess-
ungenauigkeit dem mit der Linearen Mischungsregel berechneten Wert. Im Gegensatz dazu
war ein deutlicher Anstieg der Harte der gegliihten Schichten mit sinkender Doppellagendi-
cke zu erkennen. Der maximale Wert wurde hierbei bei A=2,6 nm erreicht und betrug
(25,21 4,4) GPa, womit der nach der Linearen Mischungsregel ermittelte Wert um 36 % Uber-
troffen wurde. In Abb. 3-34b ist die Harte der Schichtsysteme mit der konstanten TiN-
Lagendicke von 2,0 nm in Abhangigkeit von der FeCo-Lagendicke gezeigt. Die in Abb. 3-34b
und d gezeigten Messungen sind zu einem spéteren Zeitpunkt nach zwischenzeitlichem Aus-
tausch der Prifspitze und Neukalibrierung des Messgeréts entstanden. Die absoluten Werte
sind deshalb nicht uneingeschrankt mit denen aus Abb. 3-34 a und c vergleichbar. Bei diesen
Schichtsystemen anderte sich die Harte sowohl im ungeglihten als auch im geglihten Zu-
stand mit der FeCo-Lagendicke gemaB der Linearen Mischungsregel. Eine Erhéhung der
Harte als Folge des Glihprozesses war bei FeCo-Anteilen von 0,25 und 0,33 an dem
Schichtsystem festzustellen, jedoch nicht mehr bei einem noch héheren FeCo-Anteil von
0,39. Die Reduzierten Elastizitatsmoduln aller ungeglihten Schichtsysteme lagen nahe des
jeweiligen mittels der Linearen Mischungsregel ermittelten Wertes. Die an den geglihten
Schichtsystemen mit konstantem dreco//\ = 0,25 gemessenen Reduzierten Elastizitaitsmoduln
erwiesen sich als um 9-32 % héher als die vor dem Glihen gemessenen Werte, wahrend
bei den Schichtsystemen mit konstanter TiN-Lagendicke keine signifikante systematische
Anderung der Reduzierten Elastizititsmoduln aufgrund des Glilhens zu erkennen war.

Der Verlauf der Eigenspannung in Abh&ngigkeit von der Doppellagendicke ist in Abb. 3-34 e
fr die Schichtsysteme mit konstantem dre.co//\ = 0,25 gezeigt. Alle Viellagenschichtsysteme
wiesen Druckeigenspannungen auf, die im ungeglihten Zustand ausgehend von einem Wert
von —2,7 GPa bei A=88nm mit sinkender Doppellagendicke auf —5,5GPa bei A=4,4nm
sanken, um dann bei A=2,6 nm —4,4 GPa zu betragen. Nach 60-minttigem Magnetfeldgli-
hen bei 600 °C im Vakuum lagen ebenfalls Druckeigenspannungen vor, die im Betrag ge-
genuber den ungegliihten Schichtsystemen jeweils um etwa 2 GPa reduziert waren. Im Ver-
gleich zu den entsprechenden, an den 1 um dicken Einlagenschichten ermittelten, Eigen-
spannungen oty =—(1,0+£0,5) GPa und Oeco = (0,06 £ 0,42) GPa flhrte die Kombination der
beiden Materialien zu Viellagenschichten also zu betrachtlicher Druckeigenspannung. In
Abb. 3-34 e ist die Eigenspannung in den Schichtsystemen mit konstanter TiN-Lagendicke
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von 2,0 nm in Abhangigkeit von der variierten FeCo-Lagendicke gezeigt. Es war zu erken-
nen, dass die Druckeigenspannung in den ungeglihten Viellagenschichten mit konstanter
TiN-Lagendicke bei steigender FeCo-Lagendicke kontinuierlich im Betrag abnahm. Auch bei
diesen Schichtsystemen wurde Druckeigenspannung durch das Glihen abgebaut.

40F T T T 40F T T T L —
dreco/N=0.25 O wie abgeschieden
35¢ ® gegliht (60 min, 600 °C) [} 35¢ - 1
5 30 , = ~LMR (Einlagenschichten)}{ 30 ¢ ° ]
ui] . -
o 25f L : 1 & 25y ’ o b
[ ,g_IN ‘ + . ‘ c -
=20 _ 5--¢--- ___§__,;_; S 20F e _______- ]
T 5 omg ™ I Tl x=0.25 0,33 0,39;
L dium = 1,01 0,93 . 091 086 093 0851 Q19 dium = 1,01 113 1.24
Hov] F ’ 4 E
T 10 feco % 10 tFeCo O wie abgeschieden
5t ] 5t ® gegliiht (60 min, 600 °C) |
of a)l . E 0 b) . . ~ ~ LMR (Einlagenschichten)
1 10 100 0,50 0,75 1,00 1,25
Doppellagendicke A in nm Lagendicke dFeCo in nm
o 600 dreco/N = 0,25 O wie abgeschieden E S 6oo} O wie abgeschieden
O s00} ® geglht (60 min, 600 °C) |} (9 505t ® geglitht (60 min, 600 °C)|]
c ~ ~ LMR (Einlagenschichten)|; < — — LMR (Einlagenschichten)
<CT400f 1<C 400 1
4 dpm=101 090 091 086 093 o8 ] L ¢
= 300} 0,98 1 =300 ]
N SN * o * o * e il iy 0 o 2
32008=_____ oo L. % o2 P {3200k 6 T mmm--s 1
o Fa o) ~ :
FeC
= ob o0 1= qp0LFeC° X=025 0,33 0,39
w w dium = 1,01 1,13 1,24
¥ 0:C) . 3 otd), . . -
o 1 10 100 X 0,50 0,75 1,00 1,25
Doppellagendicke A in nm Lagendicke dFeCo in nm
®© 1_e) dium = 1,01 0900,98 091 086 093 085] @ 't
L o um =1, , , , ) ) Qo FeCo PY ® ]
[0} FeCo ) o °
£ A ° o ® . ci X=0,25 033 0,391
o ) ] © ,f d/um = 1,01 1,13 1,24
o 2 ¢ o2 o
C o C
2 -3t , B 1 23 o ]
c = = c
5 5 s 15 : ]
(2] [%2])
qc) St + O wie abgeschieden 1 % ol O wie abgeschieden
-6 - e gegliht (60 min, 600 °C)[{ {5 -6} f) ®  gegluht (60 min, 600 °C) |1
1 10 100 0,50 0,75 1,00 1,25
Doppellagendicke A in nm Lagendicke d., in nm

Abb. 3-34 Mechanische Eigenschaften der FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme, jeweils wie
abgeschieden und nach 60-mindtigem Glihen bei 600 C im Vakuum: a) Hérte, c) Reduzierter
Elastizitdtsmodul und e) Eigenspannung der Schichtsysteme mit konstantem dgec,//\ in Abhan-
gigkeit von der Doppellagendicke sowie b) Hérte, d) Reduzierter Elastizitdtsmodul und

f) Eigenspannung der Schichtsysteme mit konstanter TiN-Lagendicke in Abhdngigkeit von der
FeCo-Lagendicke. LMR: Lineare Mischungsregel, x = dreco /A\: Verhédltnis von der FeCo-
Lagendicke zur Doppellagendicke.
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3.2.1.3 Magnetische Eigenschaften

In Abb. 3-35a sind die Koerzitivfeldstarken der FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme mit kon-
stantem dreco//A=0,25 jeweils ungegliiht sowie nach 60-mindtigem Glihen bei 400 °C,
500 °C und 600 °C als Funktion der FeCo-Lagendicke aufgetragen. Alle Werte befanden sich
in einem Korridor zwischen 0,22 mT und 5,04 mT. Die ermittelten Werte lieBen sich in Ab-
hangigkeit von der FeCo-Lagendicke in zwei Bereiche einteilen. Bei dem Viellagenschicht-
system mit der FeCo-Lagendicke von 20,9 nm befand sich die Koerzitivfeldstarke sowohl im
ungeglihten als auch im geglihten Zustand im Wertebereich der Einlagenschicht. Bei Redu-
zierung der FeCo-Lagendicke auf 4,4 nm stieg die Koerzitivfeldstarke im ungeglihten Zu-
stand kontinuierlich und im geglihten Zustand zumindest tendenziell. In diesem Bereich der
FeCo-Lagendicke fiihrte die Glihbehandlung in allen Fallen, auch bei einer Glihtemperatur
von 600 °C, zu einer Reduktion der Koerzitivfeldstérke. In einem zweiten Bereich mit der La-
gendicke Oreco < 4,4 nm sank die Koerzitivfeldstarke der gegliihten Schichtsysteme tendenzi-
ell mit weiter sinkender FeCo-Lagendicke, um bei dem Schichtsystem mit der minimalen Fe-
Co-Lagendicke von 0,6 nm nach 60-minitigem Magnetfeldgliihen bei 600 °C ihr Minimum
von 0,22mT zu erreichen. In Abb. 3-35b sind die Koerzitivfeldstarken der Schichtsysteme
mit konstanter TiN-Lagendicke in Abh&ngigkeit von der FeCo-Lagendicke gezeigt. Es ist er-
sichtlich, dass alle Koerzitivfeldstarken geringer als 0,98 mT waren und auch bei einer FeCo-
Lagendicke von 1,25 nm die Koerzitivfeldstarke nach 60-mindtigem Magnetfeldglihen im Va-
kuum bei 600 °C lediglich 0,38 mT betrug.

In Abb. 3-35c sind die Magnetisierungskurven des Schichtsystems mit der geringsten Dop-
pellagendicke von 2,6 nm und somit der geringsten FeCo-Lagendicke von 0,6 nm in leichter
und schwerer Richtung der Magnetisierung gezeigt. Es handelte sich hierbei um das Fe-
Co/TiN-Viellagenschichtsystem mit der geringsten Koerzitivieldstarke dieser Serie. Es war
deutlich, dass durch die Glihbehandlung im Magnetfeld eine uniaxiale Anisotropie in der
Schichtebene eingepragt wurde, wobei das entsprechende Anisotropiefeld hier etwa 2mT
betrug. Die Sattigungspolarisation betrug bei diesem Schichtsystem etwa 0,50 T, was auf-
grund des FeCo-Anteils am Gesamtvolumen des Schichtsystems von etwa 0,25 einem Wert
einer Einlagenschicht von 2,00 T entsprach. Dieser Wert lag somit trotz der hohen Anzahl
von Lagengrenzflachen nur etwa 10% unter dem an einer 1um dicken FeCo-
Einlagenschicht ermittelten Wert von 2,20 T.

In Abb. 3-36 a—c sind Permeabilitdtsspektren der Schichtsysteme mit konstantem dreco//A mit
A<55nm bzw. mit dreco<1,3nm gezeigt. Bei einer FeCo-Lagendicke von 1,3nm (Abb.
3-36 c) war neben dem Rauschen im betrachteten Frequenzbereich kein definiertes Hoch-
frequenzverhalten identifizierbar. Ein &hnliches Verhalten war bei hdheren FeCo-
Lagendicken zu beobachten. Im Gegensatz hierzu zeigten die Schichten mit FeCo-
Lagendicken von 1,0 nm (Abb. 3-36b) und 0,6 nm (Abb. 3-36 c) definierte Permeabilitats-
spektren. Bei geringen Frequenzen betrugen die Anfangspermeabilitdten etwa 100 und 140,
und die Imaginarteile der komplexen Permeabilitat wiesen eindeutige Maxima bei 1,42 GHz
und 1,40 GHz auf. Es ist zu beachten, dass die Permeabilitdt unter Berlicksichtigung des
Gesamtvolumens des Schichtsystems berechnet wurde. Die Netto-Anfangspermeabilitaten
(Gl. (2.15)) betrugen entsprechend des FeCo-Anteils an dem Schichtvolumen 400 und 520.
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Abb. 3-35 Magnetische Eigenschaften der FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme: a) Koerzi-
tivfeldstarken der Schichtsysteme mit konstantem deec, /A und b) der Schichtsysteme mit
konstanter TiN-Lagendicke in Abhdngigkeit von der FeCo-Lagendicke, jeweils wie abge-
schieden und nach 60-minitigem Magnetfeldgliihen bei 400, 500 und 600 C im Vakuum,

c) Magnetisierungskurven des Viellagenschichtsystems mit der geringsten Doppellagendicke
von 2,6 nm in leichter und schwerer Richtung nach 60-mindtigem Magnetfeldgliihen bei

600 C im Vakuum. x = dreco/\: Verhdltnis von der FeCo-Lagendicke zur Doppellagendicke.
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Abb. 3-36 Frequenzabhéngige komplexe Permeabilitdt der FeCo/TiN-Viellagenschichtsys-
teme mit konstantem deeco /A und a) A =2,6 nm, b) A =4,3nm und c) A =5,5nm nach
60-mindtigem Magnetfeldgliihen bei 600 C im Vakuum. Die Werte der Permeabilitdt wurden
unter Berticksichtigung des Gesamtvolumens der Viellagenschichtsysteme inklusive der
nichtmagnetischen Phase ermittelt.

3.2.2 Einfluss der Erhéhung des Stickstoffanteils

Wie in Kapitel 3.2.1 dargelegt, fihrte die nichtreaktive Abscheidung von TiN bei Benutzung
eines TiN-Targets in den abgeschiedenen Schichten zu einem geringen Ti-Uberschuss ge-
genuber dem N-Gehalt. Die Arbeitshypothese zur Herstellung der in diesem Kapitel vorge-
stellten Schichtsysteme war, dass eine Zugabe von 0,0—2,0 sccm N, (= 0—-5 % der Prozess-
gasatmosphare) zu einer zusatzlichen Bindung von Ti-Atomen mit N-Atomen in den Schicht-
systemen flhren wirde, und dadurch die Diffusion von Ti-Atomen in die FeCo-Lagen redu-
ziert wlrde. Es wurde von dem im vorigen Kapitel beschriebenen Viellagenschichtsystem mit
781 Lagen und der geringsten Doppellagendicke von 2,6 nm ausgegangen, welches die bes-
ten magnetischen Eigenschaften von den Schichtsystemen dieser Serie aufwies. Der Ein-
fluss der Zugabe von N, bei Herstellung von Schichtsystemen gleichen Schichtaufbaus auf
Konstitution und Geflge und insbesondere die Mdglichkeit zur Verbesserung der magneti-
schen Eigenschaften wurden in den Experimenten untersucht, deren Ergebnisse in diesem
Kapitel prasentiert werden.
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3.2.2.1 Schichtaufbau
Bruch- und Oberflachenbeschaffenheit

In Abb. 3-37 a und b sind REM-Aufnahmen von Bruch- und Oberflache der beiden FeCo/TiN-
Viellagenschichtsysteme mit dem héchsten N-Anteil unter einem Winkel von 60 ° zur Oberfla-
chennormale nach 60-minitigem Magnetfeldglihen bei 600 °C im Vakuum gezeigt. An den
Bruchflachen beider Schichtsysteme deutete sich stédngelférmiges Wachstum an. Die Ober-
flache des in Abb. 3-37 a gezeigten Schichtsystems (mit einer Doppellagendicke von 2,1 nm,
Reaktivgasfluss wahrend der Schichtabscheidung gn. =1,5sccm) war sehr glatt, hingegen
waren auf der Oberflache des in Abb. 3-37 b gezeigten Schichtsystems (mit einer Doppella-
gendicke von 2,1 nm, Reaktivgasfluss wahrend der Schichtabscheidung gn.=2,0sccm)
Unebenheiten zu erkennen, die mdglicherweise als Folge von Ausscheidungen oder aber
Blasenbildung entstanden. Dies ist bei der Bewertung der Aussagekraft von Eindringversu-
chen an dem bei dem Reaktivgasfluss von gn.=2,0 sccm hergestellten Schichtsystem zu
beachten.

Viellagenaufbau

Alle Schichtsysteme wiesen einen regelmaBigen Viellagenaufbau mit hoher RegelmaBigkeit
der Doppellagendicke auf. Aufgrund von Anderungen in der Depositionsrate in Abhéngigkeit
von dem Reaktivgasfluss sanken die Doppellagendicken mit steigender N»-Zugabe wahrend
der Schichtherstellung kontinuierlich von 2,6 nm auf 2,0 nm. Da die XRR-Diagramme den in
Abb. 3-26 gezeigten Diagrammen qualitativ stark &hnelten, wurde auf ihre Abbildung hier
verzichtet.

Abb. 3-37 REM-Aufnahmen von 781-lagigen FeCo/TiN-Viellagensystemen nach
60-mindtigem Magnetfeldglihen bei 600 C im Vakuum: a) bei Reaktivgasfluss von
gnz = 1,5 scem und b) bei Reaktivgasfluss von qne = 1,5 scem.
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Mikrostruktur und Textur

In Abb. 3-838a sind die Réntgenbeugungsdiagramme der ungegliihten FeCo/TiN-
Viellagenschichtsysteme abgebildet, die bei unterschiedlicher Stickstoffzugabe in die Pro-
zessgasatmosphére abgeschieden wurden. Alle gezeigten Beugungsdiagramme wiesen den
Doppelreflex auf, der auch bei den ohne Stickstoffzugabe in die Prozessgasatmosphéare her-
gestellten FeCo/TiN-Viellagenschichtsystemen bei geringen Doppellagendicken auftrat und
in Kapitel 3.2.1.1 beschrieben ist. Mit zunehmendem Stickstofffluss und demzufolge erwarte-
ten zunehmendem Stickstoffgehalt in den Schichtsystemen tendierten beide Reflexe zu einer
Verschiebung in Richtung kleinerer Beugungswinkel, was auf das Vorliegen gréBerer Netze-
benenabsténde hinwies. Wie ein Vergleich von Abb. 3-38 a mit Abb. 3-38 b zeigte, flhrte das
60-minttige Magnetfeldgliihen bei 600 °C im Vakuum zu einer Verschiebung der Reflexe in
Richtung hoherer Beugungswinkel, was auf eine Verringerung der Netzebenenabstande
schlieBen lieB.
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Abb. 3-38 Réntgenbeugungsdiagramme der bei unterschiedlicher Stickstoffzugabe in die
Prozessgasatmosphére hergestellten FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme: a) wie abgeschie-

den und b) nach 60-mindtigem Magnetfeldgliihen bei 600 C im Vakuum. Die mit ,S* gekenn-
zeichneten Reflexe entstanden durch Beugung am Substrat.
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3.2.2.2 Mechanische Eigenschaften

In Abb. 3-39a und Abb. 3-39 b sind die Hartewerte und Reduzierten Elastizitdtsmoduln der
bei unterschiedlicher Stickstoffzugabe in die Prozessgasatmosphére hergestellten Viellagen-
schichtsysteme in Abhangigkeit von dem Reaktivgasfluss gy, aufgetragen. Als Referenz sind
die entsprechenden Werte fir eine jeweils 1 um dicke TiN- und FeCo-Einlagenschicht ge-
zeigt, deren Herstellung ohne N,-Zugabe zu der Prozessgasatmosphare erfolgte. AuBerdem
ist jeweils der aus diesen Werten mit Hilfe der Linearen Mischungsregel berechnete gewich-
tete Mittelwert eingetragen. Alle Werte wurden mit Indentierungsexperimenten gemessen,
wahrend deren die verwendete Maximallast 10 mN betrug.

Die Harte fast aller ungegliihten Schichtsysteme der bei unterschiedlicher Stickstoffzugabe in
die Prozessgasatmosphare hergestellten FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme nahm Werte
innerhalb eines schmalen Korridors zwischen (16,1 +0,8) GPa und (17,4 +1,3) GPa ein. Das
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Abb. 3-39 Mechanische Eigenschaften der bei unterschiedlicher Stickstoffzugabe in die
Prozessgasatmosphére hergestellten FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme in Abhdngigkeit
von dem Reaktivgasfluss qn., jeweils wie abgeschieden und nach 60-minditigem Magnetfeld-
gliihen bei 600 C im Vakuum: a) Harte, b) Reduzierter Elastizitdtsmodul und c) Eigenspan-
nung. LMR: Lineare Mischungsregel.
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bei einem Reaktivgasfluss von 0,5sccm hergestellte Schichtsystem stellte mit einer Harte
von (21,1+3,7) GPa die einzige Ausnahme dar. Nach 60-mindtigem Magnetfeldgliihen bei
600 °C im Vakuum betrug die Harte des in reiner Argon-Atmosphéare abgeschiedenen
Schichtsystems (25,2 +4,4) GPa. Ein héherer Reaktivgasfluss fihrte bei den geglihten Viel-
lagenschichten zu kontinuierlich sinkenden Harten bis zu dem minimalen Wert von
(21,7+1,9) GPa bei einem Reaktivgasfluss von 1,5sccm. Da das bei einem No-Fluss von
2,0 sccm hergestellte Schichtsystem wahrend des Gliihens delaminierte, ist fir dieses keine
Harte im Diagramm eingetragen. Der Reduzierte Elastizitdtsmodul der ungegliihten Schicht-
systeme nahm Werte zwischen (184 + 8) GPa und (222 + 26) GPa ein, ohne dass hierbei eine
tendenzielle Abhangigkeit von dem N-Fluss erkennbar wurde. Die Reduzierten Elastizitats-
moduln der geglihten Schichtsysteme waren mit Werten zwischen (209+9)GPa und
(267 £ 29) GPa geringfligig hdher als die der ungeglihten Schichtsysteme.

In Abb. 3-39c sind die Eigenspannungen der FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme in Abhé&n-
gigkeit von dem N.-Reaktivgasfluss gezeigt. Die ungeglihten Schichtsysteme wiesen Druck-
eigenspannung auf. Diese waren nicht kontinuierlich von dem Reaktivgasfluss abhangig und
betrugen zwischen —(4,36 + 0,37) GPa und —(3,39 £ 0,08) GPa. Durch das Glihen verander-
ten sich alle Werte um 4,06 GPa bis 5,28 GPa in Richtung von Zugeigenspannung, so dass
schlieBlich moderate Druck- und Zugeigenspannung zwischen —(0,30+0,04) GPa und
(1,26 £ 0,54) GPa in den Schichtsystemen nachzuweisen war.

3.2.2.3 Magnetische Eigenschaften

In Abb. 3-40 a sind die Koerzitivfeldstarken der bei unterschiedlicher N,-Zugabe in die Pro-
zessgasatmosphare hergestellten Viellagenschichtsysteme in Abhangigkeit von dem Reak-
tivgasfluss gezeigt. Eine Bestimmung der Koerzitivfeldstarke war bei den ungeglihten
Schichtsystemen nur bei N,-Flissen <0,5sccm mdéglich. Bei dem unter Zugabe von
2,0 sccm N,-Fluss hergestellten Schichtsystem war sogar eine Glihtemperatur von > 400 °C
notwendig, bis eine auswertbare Magnetisierungskurve gemessen werden konnte. Nach
dem 60-minltigen Magnetfeldgliihen im Vakuum wiesen alle Schichtsysteme sehr schmale
Hysteresekurven auf, die eine hohe Remanenz sowie insbesondere in der leichten Richtung
um den Wertebereich der Koerzitivfeldstarke eine sehr hohe Steigung aufwiesen. Von weni-
gen Ausnahmen abgesehen lie3 sich die Abhangigkeit der Koerzitivfeldstarke von dem Re-
aktivgasfluss dahingehend zusammenfassen, dass eine Erh6hung des Reaktivgasflusses
sowie eine Erhéhung der Glihtemperatur jeweils zu einer Reduktion der Koerzitivfeldstarke
fihrten. Ein Reaktivgasfluss =1,0 sccm flhrte bei den geglihten Schichtsystemen mit dem
AusreiBer des bei 1,5sccm No-Fluss hergestellten Schichtsystems nach Magnetfeldglihen
bei 400 °C in allen Fallen zu Koerzitivfeldstarken <0,21 mT. Bei Normierung auf den FeCo-
Volumenanteil der in reiner Argon-Atmosphare abgeschiedenen FeCo/TiN-Viellagenschicht
ergaben sich Werte fiir die Sattigungspolarisationen zwischen 0,48 T und 0,50 T. Ein Ver-
gleich mit den Séattigungspolarisationen der ohne N.-Zugabe hergestellten Viellagenschicht
mit der minimalen Doppellagendicke von 2,6 nm zeigte, dass die Sattigungspolarisation also
durch das Hinzufligen von N, in die Prozessgasatmosphare nahezu nicht beeinflusst wurde.
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Abb. 3-40

Magnetische Eigenschaften der bei unterschiedlicher Stickstoffzugabe in die

Prozessgasatmosphére hergestellten FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme: a) Koerzitivfeld-
stdrken in Abhdngigkeit von dem N.-Fluss, jeweils wie abgeschieden und nach 60-minditigem
Magnetfeldglihen bei 400, 500 und 600 C im Vakuum. Magnetisierungskurven der bei ei-
nem Reaktivgasfluss von b) 1,0 sccm und c) 2,0 sccm hergestellten Viellagenschichtsysteme
in leichter und schwerer Richtung nach 60-mindtigem Magnetfeldgliihen bei 600 C im Va-

kuum.
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In Abb. 3-41 a—d sind die komplexen Permeabilitatsspektren der fir 60 min bei 600 °C im
Vakuum magnetfeldgeglihten in Ar/N,-Atmosphére hergestellten FeCo/TiN-Schichtsysteme
im Frequenzbereich 0,07 GHz-3,00 GHz gezeigt. Die Permeabilitdt wurde hierbei analog zu
der bereits fur Abb. 3-40 durchgeflhrten Normierung berechnet. Es war zu sehen, dass die
Anfangspermeabilitdt ausgehend von 140 bei nichtreaktiver Prozessgasatmosphére kontinu-
ierlich auf Ober 300 bei einem Reaktivgasfluss von 2,0 sccm anstieg. Der Schnitt des
Imaginérteils mit der Abzisse, der bei dem nichtreaktiv hergestellten Schichtsystem noch
1,36 GHz betrug, befand sich bei den (brigen Schichtsystemen bei Werten zwischen
0,78 GHz und 0,84 GHz. Gleichzeitig sank die Halbwertsbreite des Imaginarteils der Per-
meabilitdten von 1,46 GHz bei 0,0 sccm N-Fluss kontinuierlich auf 0,78 GHz bei 1,5sccm
No-Fluss, um bei auf 2,0 sccm erhdhtem Reaktivgasfluss schlieBlich wieder auf 1,08 GHz zu
steigen.

Es lasst sich zusammenfassen, dass selbst die geringste Koerzitivfeldstarke der ungeglihten
FeCo/TiN-Schichtsysteme durch die Zugabe von N, in die Prozessgasatmosphare um noch
einmal bis zu 32 % reduziert werden konnte. Gleichzeitig konnte die Permeabilitat bei gerin-
gen Frequenzen mit Werten von bis zu tUber 300 mehr als verdoppelt werden.
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Abb. 3-41 Frequenzabhéngige komplexe Permeabilitét der bei einem N,-Reaktivgasfluss
von a) 0,5sccm, b) 1,0 sccm, ¢) 1,5 sccm und d) 2,0 sccm hergestellten FeCo/TiN-
Viellagenschichtsysteme nach 60-mindtigem Magnetfeldgliihen bei 600 C im Vakuum. Die
Werte der Permeabilitat sind unter Berticksichtigung des Gesamtvolumens der Viellagen-
schichtsysteme inklusive der nichtmagnetischen Phase ermittelt.
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3.3 Beinflussung von Mikrostruktur und Eigenschaften von FeCo/TiN-
Viellagenschichtsystemen

3.3.1 Einfluss der FeCo-Targetleistung

Die in Kapitel 3.2 vorgestellten Ergebnisse legten einen entscheidenden Einfluss der Grenz-
flachen auf Mikrostruktur und Textur der Viellagenschichtsysteme sowie in der Folge auf ihre
Eigenschaften nahe. Hierbei war insbesondere die Ursache fiir die Ausbildung des Doppelre-
flexes von Interesse, der sich in den Réntgenbeugungsdiagrammen von FeCo/TiN-
Viellagenschichtsystemen bei geringer Doppellagendicke bildete, da dieser mit den besten
erreichten Schichteigenschaften einherging. Mit der Arbeitshypothese, dass die kinetische
Energie der ankommenden Fe- und Co-Atome eine entscheidende Rolle fir die Entwicklung
der beobachteten Mikrostruktur und Textur spielte, wurden weitere Viellagenschichtsysteme
unter Variation der FeCo-Targetleistung hergestellt. Ausgehend von dem 781-lagigen Fe-
Co/TiN-Viellagenschichtsystem mit A =2,6 nm wurde bei gleichbleibenden Beschichtungszei-
ten zunachst die FeCo-Targetleistung in dem Bereich zwischen 50 W und 300 W variiert, in-
nerhalb dessen sich ein stabiler Prozess ausbildete. Weiterhin wurde bei einer FeCo-
Targetleistung von 50 W die FeCo-Lagendicke durch eine entsprechende Variation der Be-
schichtungszeiten zwischen 0,3 nm-0,7 nm variiert, um den Einfluss der bei geringen FeCo-
Targetleistungen ebenfalls geringen Abscheideraten zu beseitigen und einen unmittelbaren
Vergleich der bei groBer und kleiner FeCo-Targetleistung abgeschiedenen Schichten zu er-
maoglichen.

3.3.1.1 Schichtaufbau
Viellagenaufbau

In Abb. 3-42 sind XRR-Diagramme der bei variierter FeCo-Targetleistung hergestellten Fe-
Co/TiN-Viellagenschichtsysteme gezeigt. In Abb. 3-42 a war zu erkennen, dass sich bei einer
FeCo-Targetleistung von 50 W kein réntgenreflektometrisch nachweisbarer Viellagenaufbau
ausbildete. Die FeCo-Targetleistung von 100 W hingegen war hierfir dann bereits ausrei-
chend, wie an dem entsprechenden Diagramm zu sehen war. Ein Vergleich der in Abb.
3-42 b gegentibergestellten XRR-Diagramme des ungegliihten und des fiir 60 min bei 600 °C
im Vakuum magnetfeldgeglihten Schichtsystems wies die Stabilitdt des Viellagenaufbaus
gegenliber dem GlUhprozess auch bereits fiir eine FeCo-Targetleistung von 100 W nach.

In Abb. 3-42c sind die XRR-Diagramme der Schichten gezeigt, die bei einer FeCo-
Targetleistung von 50 W hergestellt wurden. Hinsichtlich der absoluten Materialvolumina war
das Schichtsystem mit einer FeCo-Lagendicke von 0,7 nm mit dem in Kapitel 3.1.2 vorge-
stellten Schichtsystem mit A=2,6 nm vergleichbar. Der Unterschied zwischen den beiden
Schichtsystemen bestand in der deutlich geringeren FeCo-Targetleistung, die zur Herstel-
lung der hier vorgestellten Viellagenschicht verwendet wurde. Die geringere FeCo-
Targetleistung resultierte jedoch in einem weniger gleichmaBigen Viellagenaufbau, was sich
in einer qualitativen Anderung der Diagramme und in der Verschiebung der Ubergitterreflexe
in Richtung gréBerer Winkel nach dem Glihen manifestierte.

103



3 Versuchsergebnisse

PFeCo = 150 W 1

k.

P =100 W }
FeCo 1

Zahlrate in w. E.
(g/é
3
- i -
A
X
(0]
o]
[}
1] E
N
o
o
=

1
}

Preco = 50 W

1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
20 in Grad

—— wie abgeschieden
........ gegltht (60 min, 600 °C)

Ty YTy
4]
g
3
3
P
E
.
k

A S NS

Zahlrate in w. E.

Covuml ol vod ol voumd soml ol ool oo vomd ool soumd ol sonmd vl el ol

i
7 8 9 10
20 in Grad
. —— wie abgeschieden
E -------- gegliht (60 min, 600 °C)
as..‘;'..::"..,'.‘__-:r\a_.»-""‘-,,-.‘ -,.V“. «N?‘s"o’ dF eCo = 0’7 nm

dFeCo = 0,7 nm

Zahlrate in w. E.

dFeCo = 0,5 nm

dFeCO = 0,3 nm

ol v o oonal o ool sood voonmd el ol ol sond sl o sl ol el sl 3

i I R I I B o B R B o R R

w
N
o
(o))
~
©
©
N
o

20 in Grad

Abb. 3-42 XRR-Diagramme der FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme: a) bei unterschiedli-

chen FeCo-Targetleistungen hergestellte Schichtsysteme, b) bei 100 W FeCo-Targetleistung

hergestelltes Schichtsystem wie abgeschieden und nach 60-miniitigem Magnetfeldgliihen bei
600 <C im Vakuum und c) bei 50 W FeCo-Targetleistung hergestellte Schichtsysteme mit un-

terschiedlichen FeCo-Lagendicken wie abgeschieden sowie das Schichtsystem mit der maxi-
malen FeCo-Lagendicke von 0,7 nm nach 60-minlitigem Magnetfeldgliihen bei 600 C im Va-
kuum.
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Abb. 3-43 Réntgenbeugungsdiagramme von FeCo/TiN-Viellagenschichtsystemen: a) bei

Variation der FeCo-Targetleistung wie abgeschieden, b) nach 60-minlitigem Magnetfeldgliihen
bei 600 C im Vakuum und c) bei konstanter FeCo-Targetleistung von 50 W unter Variation der
FeCo-Lagendicke wie abgeschieden. Die mit ,S* gekennzeichneten Reflexe entstanden durch

Beugung am Substrat.
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Mikrostruktur und Textur

In Abb. 3-43 a sind die Réntgenbeugungsdiagramme der ungegliihten Schichtsysteme ge-
zeigt, die unter Variation der FeCo-Targetleistung zwischen 50 W und 300 W hergestellt wur-
den. Bei FeCo-Targetleistungen von 50 W und 100 W war jeweils als einziger ein Beugungs-
reflex mit dem Schwerpunkt an der Position des Literaturwerts des (200)-Reflexes von kfz-
TiN vom NaCl-Typ identifizierbar. Bei einer Targetleistung von 150 W und hdéher wurde die-
ser Reflex wieder durch zwei Reflexe ersetzt, wie es bereits in Kapitel 3.2.1.1 beschrieben
wurde. In Abb. 3-43b sind die Réntgenbeugungsdiagramme der fir 60 min bei 600 °C im
Vakuum magnetfeldgeglihten Schichten gezeigt. Bei diesen Diagrammen war eine Reduzie-
rung der Halbwertsbreite aller Reflexe zu vermerken, in denen sich KorngréBenwachstum
widerspiegelte. Das bei einer FeCo-Targetleistung von 300 W hergestellte Viellagenschicht-
system delaminierte wahrend des GlUhprozesses, weswegen ein entsprechendes Diagramm
nicht gezeigt ist. In Abb. 3-43 ¢ ist anhand der Réntgenbeugungsdiagramme der bei konstan-
ter FeCo-Targetleistung von 50 W hergestellten Viellagenschichtsysteme erkennbar, inwie-
fern bei geringer Targetleistung von 50 W die Variation der FeCo-Lagendicke zwischen
0,3nm und 0,7 nm einen Einfluss auf die Mikrostruktur hatte. Bei allen drei Schichtsystemen
war der (200)-Reflex des TiN in kfz-Kristallstruktur vom NaCl-Typ zu identifizieren. Dessen
Halbwertsbreite stieg von 1,4°bei einer FeCo-Lagendicke von 0,3 nm auf schlieBlich 3,1° bei
einer FeCo-Lagendicke von 0,7 nm kontinuierlich an.

3.3.1.2 Mechanische Eigenschaften

In Abb. 3-44 a, ¢ und e sind mechanische Eigenschaften als Funktion der Targetleistung ab-
gebildet. Mechanische Eigenschaften der bei einer Targetleistung von 50 W hergestellten
Viellagenschichtsysteme sind in Abhangigkeit von der FeCo-Lagendicke in Abb. 3-44 b und d
gezeigt. Die Harte und der Reduzierte Elastizititsmodul wurden mit Indentierungs-
experimenten bei Verwendung einer Maximallast von 10 mN ermittelt.

In Abb. 3-44a ist zu sehen, dass die Harte der ungeglihten Schichtsysteme von
(24,51 3,6) GPa bei einer FeCo-Targetleistung von 50 W kontinuierlich auf (19,3+1,0) GPa
bei einer FeCo-Targetleistung von 200 W sank. Sie folgte damit dem Verlauf der mit der Li-
nearen Mischungsregel berechneten Ergebnisse. Bei den noch hoéheren FeCo-
Targetleistungen von 250 W und 300 W war die Harte der ungeglihten Schichtsysteme mit
(21,5+2,3) GPa und (28,7 £4,7) GPa dann trotz des weiter erhdhten FeCo-Anteils wieder
deutlich héher. Bei den gegliihten Schichtsystemen war keine tendenzielle Abhangigkeit der
Harte von der FeCo-Targetleistung erkennbar. Die ermittelten Werte lagen in einem Korridor
zwischen (24,6 £6,6) GPa und (28,1 +4,4) GPa, ohne der mit der Linearen Mischungsregel
berechneten Tendenz von mit wachsender FeCo-Targetleistung sinkender Harte zu folgen.

Die in Abb. 3-44 c gezeigten Werte des Reduzierten Elastizitaitsmoduls befanden sich im un-
gegluhten wie im geglihten Zustand in einem schmalen Korridor wenig oberhalb der mit der
Linearen Mischungsregel berechneten Werte. Nach dem Glihen unterschieden sie sich
kaum merklich von den vor dem Gliihen gemessenen Werten.
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Abb. 3-44 Mechanische Eigenschaften von FeCo/TiN-Viellagenschichtsystemen, jeweils

wie abgeschieden sowie nach 60-minditigem Magnetfeldglihen bei 600 C im Vakuum:

a) Hérte, c) Reduzierter Elastizitdtsmodul und e) Eigenspannung der Schichtsysteme bei Va-
riation der FeCo-Targetleistung sowie b) Harte, d) Reduzierter Elastizitdtsmodul bei konstan-
ter FeCo-Targetleistung von 50 W in Abhéngigkeit von der FeCo-Lagendicke. LMR: Lineare
Mischungsregel, x = dreco /\: Verhéltnis von der FeCo-Lagendicke zur Doppellagendicke.

In Abb. 3-44 b und Abb. 3-44 d sind die Harte und der Reduzierte Elastizitdtsmodul bei Varia-
tion der FeCo-Lagendicke unter Beibehaltung der FeCo-Targetleistung bei 50 W gezeigt.
Das Schichtsystem mit der geringsten FeCo-Lagendicke von 0,3 nm war im ungeglihten Zu-
stand mit (26,5+7,8) GPa harter als nach Linearer Mischungsregel berechnet, wobei Mag-
netfeldglihen fir 60 min bei 600 °C im Vakuum zu einer deutlichen Erhéhung auf
(33,8+5,7) GPa fihrte. Mit zunehmender Haltezeit unter dem FeCo-Target und somit ent-
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sprechend erhdhter FeCo-Lagendicke sank die Harte der ungeglihten Schichtsysteme be-
trachtlich, und es wurden Werte gemessen, die den Ergebnissen der Linearen Mischungsre-
gel entsprachen. Der Reduzierte Elastizitdtsmodul betrug bei dem Schichtsystem mit dem
geringsten FeCo-Anteil (208 +42) GPa, um bei steigender FeCo-Lagendicke kontinuierlich
auf (150 £ 14) GPa zu sinken und damit jeweils Werte von einigen 10 GPa unterhalb der mit
der Linearen Mischungsregel berechneten Werte einzunehmen. Der Glihprozess beeinfluss-
te die Reduzierten Elastizitatsmoduln nicht signifikant.

In Abb. 3-44 e sind die Eigenspannungen der Schichtsysteme in Abhangigkeit von der FeCo-
Targetleistung gezeigt. Im ungeglihten Zustand wurde Druckeigenspannung zwischen
—(4,36+0,37) GPa und —(4,78+0,18) GPa ermittelt, die nicht kontinuierlich von der FeCo-
Targetleistung oder dem FeCo-Volumenanteil am Schichtsystem abhangig war. Nach dem
Glihen waren die Eigenspannungswerte in Richtung von Zugeigenspannung verschoben. Im
Gegensatz zu den bei den ungeglihten Schichtsystemen gemessenen Verhaltnissen lie
sich hierbei eine kontinuierliche Veranderung ausgehend von (0,80+0,27) GPa bei einer
FeCo-Targetleistung von 150 W hin zu —(0,30 + 0,04) GPa bei einer FeCo-Targetleistung von
250 W feststellen. Die Werte fUr Preco =50 W und Preco = 100 W bei den ungeglihten Proben
sowie flr Peeco=300W bei den geglihten Proben konnten nicht ermittelt werden, da die
Schichten vom Substrat delaminierten. Aus dem gleichen Grund ist kein Diagramm fir die
Abhéngigkeit der Schichteigenspannung von der FeCo-Lagendicke bei einer FeCo-
Targetleistung von 50 W gezeigt.

3.3.1.3 Magnetische Eigenschaften

In Abb. 3-45 sind die Koerzitivfeldstarken der bei unterschiedlichen FeCo-Targetleistungen
hergestellten Viellagenschichtsysteme gezeigt. Bei FeCo-Targetleistungen von 50 W und
100 W fihrte die geringere Depositionsrate von FeCo zu einem entsprechend geringeren
FeCo-Anteil im Schichtsystem. Mit dem vorhandenen VSM konnte keine Magnetisierbarkeit
dieser Proben nachgewiesen werden. Ebenfalls konnte keine Magnetisierbarkeit des unge-
glihten, bei einer FeCo-Targetleistung von 150 W hergestellten, Schichtsystems nachgewie-
sen werden. Bei diesen Schichten fuhrte erst das Glihen zur Ausbildung von fir ferromagne-
tisches Verhalten typischen Magnetisierungskurven. Die Schichtsysteme waren hierbei mit
Koerzitivfeldstarken von < 0,95 mT weichmagnetisch, wobei der geringste Wert von 0,28 mT
nach 60-minttigem Magnetfeldglihen bei 600 °C im Vakuum erreicht wurde. Nach dem Glu-
hen bei 400 °C betrug die Sattigungspolarisation 0,19 T, die Netto-Sattigungspolarisation
(Gl. (2.12)) entsprach etwa 40 % der Sattigungspolarisation einer FeCo-Einlagenschicht. Ei-
ne Glihtemperatur von 600 °C fiihrte zu einer Erhéhung der Sattigungspolarisation auf
0,24 T. Bei hohen FeCo-Targetleistungen von 200 W und 250 W waren bereits die ungeglih-
ten Schichtsysteme ferro- und weichmagnetisch. Bei diesen Proben fihrte das Glihen zu ei-
ner Reduzierung der Koerzitivfeldstarken, und die Sattigungspolarisation war etwa doppelt
so hoch wie bei den mit geringerer FeCo-Targetleistung hergestellten Schichtsystemen. Bei
einer Targetleistung von 300 W wies erst das bei 600 °C geglihte Schichtsystem ferromag-
netisches Verhalten auf, und die Koerzitivfeldstarke betrug 0,71 mT. Die Sattigungspolarisa-
tion dieses Schichtsystems war mit 0,23 T gegenliber dem Referenzwert einer 1 um dicken
FeCo-Einlagenschicht wieder deutlich reduziert.
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In weiteren Versuchen wurde die FeCo-Lagendicke bei einer FeCo-Targetleistung von 50 W
durch eine entsprechende Verlangerung der Haltezeiten erhéht, um die absoluten Material-
mengen in den Proben mit den bei 250 W FeCo-Targetleistung hergestellten Schichtsyste-
men vergleichen zu kénnen. Die FeCo-Lagendicke war mit 0,5 nm und 0,7 nm jeweils gering-
flgig geringer bzw. grdBer als bei dem in Kapitel 3.2.1 vorgestellen FeCo/TiN-
Viellagenschichtsystem mit der geringsten Doppellagendicke von 2,6 nm. Beide bei einer
FeCo-Targetleistung von 50 W hergestellten Schichten wiesen vor und nach dem Glihen fer-
romagnetisches Verhalten mit sehr geringer Koerzitivfeldstarke auf. Im Vergleich mit dem bei
250 W Targetleistung hergestellten Schichtsystem waren die Sattigungspolarisationen jedoch
deutlich geringer und betrugen nur etwa 0,02 T. Erst bei einer FeCo-Lagendicke von 0,7 nm
wurde, allerdings erst nach dem Magnetfeldgliihen bei 600 °C im Vakuum, mit 0,06 T eine
etwas hbhere Sattigungspolarisation erreicht, deren Betrag im Gesamtvergleich jedoch im-
mer noch sehr gering war. Eine Ausbildung von uniaxialer Anisotropie in der Schichtebene
war nicht zu beobachten.
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Abb. 3-45 Koerzitivfeldstarken der bei unterschiedlicher FeCo-Targetleistung hergestell-
ten FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme wie abgeschieden und nach 60-miniitigem Magnet-
feldgliihen bei 400 °C, 500 C und 600 C im Vakuum in Abhé&ngigkeit von der FeCo-

Targetleistung. x = dreco /\: Veerhéltnis von der FeCo-Lagendicke zur Doppellagendicke.

3.3.2 Einfluss des Prozessgasdrucks wahrend der Schichtherstellung

In Kapitel 3.3.1 wurden die Beschichtungsrate und die kinetische Energie der Fe- und Co-
Atome durch Variation der FeCo-Targetleistung variiert. Eine weitere Methode zur Beeinflus-
sung der Teilchenenergie ist die Erhdhung des Prozessgasdrucks. Um das Prozessfenster
zu benennen, innerhalb dessen die in Kapitel 3.2.1 beschriebene fir die magnetischen und
mechanischen Eigenschaften vorteilhafte Mikrostruktur und Textur sich ausbilden kann, wur-
den ausgehend von dem 781-lagigen FeCo/TiN-Viellagenschichtsystem mit A=2,6 nm Viel-
lagenschichten unter Variation des Prozessgasdrucks zwischen 0,2 Pa und 2,0 Pa herge-
stellt. Alle anderen Prozessparameter und Depositionszeiten blieben unverandert. Hierdurch
wurde die kinetische Energie der an der Substratposition ankommenden Teilchen mit zu-
nehmendem Prozessgasdruck reduziert.
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3.3.2.1 Schichtaufbau
Viellagenaufbau

In Abb. 3-46 a sind XRR-Diagramme von FeCo/TiN-Viellagenschichtsystemen gezeigt, die
bei unterschiedlichen Prozessgasdriicken hergestellt wurden. Bei Prozessgasdriicken
> 0,5 Pa waren keine Ubergitterreflexe zweiter Ordnung mehr zu identifizieren. Ein Prozess-
gasdruck von 2,0 Pa resultierte sogar in einem Schichtaufbau, der nicht einmal mehr zu einer
deutlichen Auspragung eines Reflexes erster Ordnung flihrte. Die Abscheidung der Schich-
ten bei Prozessgasdriicken = 0,5 Pa fihrte also zu der Ausbildung weniger gleichmaBig auf-
gebauter Viellagenschichten. In Abb. 3-46 b ist exemplarisch das XRR-Diagramm des bei ei-
nem Prozessgasdruck von 0,5 Pa hergestellten Viellagenschichtsystems sowohl im unge-
glihten Zustand als auch nach 60-minttigem Magnetfeldglihen bei 600 °C im Vakuum ab-
gebildet. Es ist ersichtlich, dass auch der Viellagenaufbau des bei einem Prozessgasdruck
von 0,5 Pa hergestellten Schichtsystems gegen 60-minitiges Glihen bei 600 °C im Vakuum
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Abb. 3-46 XRR-Diagramme der bei verschiedenen Prozessgasdrticken zwischen 0,3 Pa
und 2,0 Pa hergestellten FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme: a) wie abgeschieden und b) bei
einem Prozessgasdruck von 0,5 Pa hergestelltes Schichtsystem nach 60-minditigem Magnet-
feldgliihen bei 600 C im Vakuum sowie noch einmal wie abgeschieden als Referenz.
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stabil war. Noch hdéhere Prozessgasdriicke flhrten hingegen zur Abscheidung von Schicht-
systemen, die wahrend des Gliihens bei 600 °C im Vakuum delaminierten.

Mikrostruktur und Textur

In Abb. 3-47 a sind die Réntgenbeugungsdiagramme der bei unterschiedlichen Prozessgas-
driicken hergestellten Viellagenschichten im ungeglihten Zustand dargestellt. In Abb. 3-47 b
sind die Réntgenbeugungsdiagramme derselben Schichtsysteme nach 60-mindtigem Mag-
netfeldglihen bei 600 °C im Vakuum gezeigt. Bei den Prozessgasdriicken 0,3 Pa und 0,4 Pa
waren, wie es ahnlich bereits anhand der in Kapitel 3.2.1.1 vorgestellten FeCo/TiN-
Viellagenschichtsysteme gezeigt wurde, anstelle eines (200)-Reflexes des TiN in kfz-
Kristallstruktur drei Reflexe prasent. Keiner dieser Reflexe konnte den Gleichgewichtsphasen
von FeCo und TiN zugeordnet werden. Im Winkelbereich zwischen 50° und 51 ° erschien je-
weils ein weiterer Reflex, der nicht identifiziert werden konnte. Auch diese Beobachtung wur-
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Abb. 3-47 Réntgenbeugungsdiagramme der bei verschiedenen Prozessgasdriicken ab-
geschiedenen FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme: a) wie abgeschieden und b) nach
60-mindtigem Magnetfeldglihen bei 600 <C im Vakuum. Die mit ,S* gekennzeichneten Re-
flexe entstanden durch Beugung am Substrat.
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de bereits an den Réntgenbeugungsdiagrammen der in Kapitel 3.2.1.1 vorgestellten Fe-
Co/TiN-Viellagenschichtsysteme gemacht. Die Rdéntgenbeugungsdiagramme der bei Pro-
zessgasdriicken von 0,5 Pa und mehr hergestellten Schichtsysteme wiesen hingegen keine
deutlich identifizierbaren Reflexe mehr auf, sondern sie waren réntgenamorph. Bei den ge-
glihten Schichtsystemen waren die Ergebnisse vergleichbar, allerdings waren die bei 1,0 Pa
und 2,0 Pa hergestellten Viellagenschichten wahrend des Glihprozesses delaminiert.

3.3.2.2 Mechanische Eigenschaften

In Abb. 3-48 sind mechanische Eigenschaften der FeCo/TiN-Schichtsysteme in Abh&ngigkeit
von dem Prozessgasdruck aufgetragen. Eine kontinuierliche Abhangigkeit der Harte vom
Prozessgasdruck war nicht zu erkennen. Die Hartewerte der bei Prozessgasdricken zwi-
schen 0,2 Pa und 1,0 Pa hergestellten Schichten befanden sich vor dem Gliihen in einem
Wertebereich zwischen (19,2+1,7) GPa und (25,3 +2,0) GPa. Diese Hartewerte waren ho-
her als die jeweils aufgrund der Linearen Mischungsregel berechneten Referenzwerte. Bei
dem bei 2,0 Pa Prozessgasdruck hergestellten Schichtsystem wurde im Gegensatz dazu ei-
ne deutlich geringere Harte von (15,3+1,1) GPa gemessen. Nach dem 60-minitigen Mag-
netfeldgliihen bei 600 °C im Vakuum betrug die Harte des bei 0,2 Pa Prozessgasdruck her-
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Abb. 3-48 Mechanische Eigenschaften der bei verschiedenen Prozessgasdriicken her-

gestellten FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme wie abgeschieden und nach 60-mindtigem
Magnetfeldgliihen bei 600 C im Vakuum: a) Harte, b) Reduzierter Elastizitdtsmodul und
c¢) Eigenspannung. LMR: Lineare Mischungsregel, x = deeco /\: Verhéltnis von der FeCo-
Lagendicke zur Doppellagendicke.
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gestellten Schichtsystems (26,5 + 3,3) GPa. Steigende Prozessgasdricke flhrten bis zu ei-
nem Wert von 0,6Pa zu kontinuierlich sinkenden Hartewerten von schlieBlich
(19,2+2,3) GPa. Der Einfluss des Prozessgasdrucks auf die Reduzierten Elastizitdtsmoduln
war dem auf die Harte ahnlich. Bei den ungeglihten Schichtsystemen wurden Elastizitats-
moduln zwischen (173+11) GPa und (269 + 13) GPa gemessen. Bei den geglihten Schich-
ten wurden mit zunehmendem Prozessgasdruck kleinere Reduzierte Elastizitditsmoduln ge-
messen, die von (266 +20) GPa bei p=0,2 Pa auf (212+18) GPa bei p=0,6 Pa sanken.

In Abb. 3-48 c sind die Eigenspannungen der bei den verschiedenen Prozessgasdriicken
hergestellten FeCo/TiN-Schichtsysteme gezeigt. Da die bei Prozessgasdriicken oberhalb
von 0,3 Pa hergestellten Viellagenschichten wahrend des Glihens delaminierten, und die
Ergebnisse flr p=0,2 Pa bereits in Abb. 3-34 e gezeigt sind, wurden nur die Eigenspan-
nungswerte der ungegliihten Schichtsysteme in das Diagramm eingetragen. Bis zu einem
Prozessgasdruck von 0,6 Pa wurde Druckeigenspannung gemessen, die mit Werten zwi-
schen —(4,04+£0,19) GPa und —(4,36 £ 0,37) GPa weitgehend unabhangig vom Prozessgas-
druck war. Vom Betrag waren die Eigenspannungswerte der Viellagenschichten deutlich ho-
her als die an den Einlagenschichten gemessenen Werte. Hohere Prozessgasdriicke von
1,0 Pa und 2,0 Pa fuhrten hingegen mit —(1,16+0,73) GPa bzw. (0,37+0,32) GPa zu Ei-
genspannungswerten deutlich geringeren Betrags.
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4 Diskussion

In diesem Teil der Arbeit werden die Ergebnisse in ihrer Gesamtheit zusammengefasst, ver-
glichen und bewertet. Hierzu wird zun&chst in Kapitel 4.1 auf den Einfluss des Viellagenauf-
baus und der Prozessfihrung auf Mikrostruktur und Textur der Viellagenschichtsysteme ein-
gegangen. Auf Basis dieser Grundlagen werden dann in den Kapiteln 4.2 und 4.3 die we-
sentlichen mechanischen und magnetischen Eigenschaften der Schichtsysteme diskutiert.
AnschlieBend werden die Schichtsysteme im Kapitel 4.4 miteinander bezlglich ihrer Anwen-
dungstauglichkeit verglichen. AbschlieBend werden in Kapitel 4.5 Ergebnisse von Versuchen
zur fernabfragbaren Temperaturbestimmung eines der Schichtsysteme dargestellt.

4.1 Mikrostruktur und Textur der Viellagenschichtsysteme
4.1.1 Ubersicht

Bei den FeCo/TaN- und FeCo/TiN-Viellagenschichten mit einer nominellen Gesamtschichtdi-
cke von 1 um wurden der Viellagenaufbau und die Prozessflihrung variiert. Doppellagen- und
Einzellagendicken wurden durch die Anpassung der Haltezeiten unter dem jeweiligen Target
wahrend der Schichtherstellung variiert. Hierdurch wurde bei konstanter Gesamtschichtdicke
gleichzeitig die Zahl der Lagengrenzflachen veréndert. Die bei Abscheidung jeder neuen La-
ge erzwungene Renukleation und der mit wachsender Anzahl von Lagengrenzflachen zu-
nehmende Einfluss von Grenzflachenenergien konnten neben der KorngrdBenverteilung so-
wohl die Phasenzusammensetzung der Lagen als auch die Textur verandern.

Eine schematische Darstellung der bei konstanten Targetleistungen und konstantem Druck
hergestellten Viellagenschichten ist in Abb. 4-1 gezeigt. Die Schichten sind entsprechend ih-
rer Doppellagendicken, dem Hartstoffmaterial und dem N-Gehalt in den Hartstofflagen klassi-
fiziert. Zudem sind die nachgewiesenen Phasen und, wenn vorhanden, die Textur eingetra-
gen. Es wurden insbesondere die folgenden Ergebnisse deutlich:

e Die FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme bestanden aus krz-FeCo-Lagen, die alternie-
rend mit TaN-Lagen geschichtet waren. Die TaN-Lagen bestanden aus kfz-TaN mit
zuséatzlichen Anteilen von TaxN bei den Schichtsystemen mit hohem N-Defizit und mit
zusétzlichen Anteilen von hex-TaN bei den Schichtsystemen mit N-Uberschuss.

e Die Reduktion der Doppellagendicke fuhrte bei den TaN-Lagen mit N-Defizit zu ei-
nem Texturwechsel von (200) zu (111).

e Die Reduktion der Doppellagendicke fiihrte bei den TaN-Lagen mit N-Uberschuss
nicht zu einem Texturwechsel. Stattdessen bildeten sich teilkoharente Grenzflachen
zwischen den TaN- und den FeCo-Lagen aus.

e Die Reduktion der Doppellagendicke flihrte, wie in Kapitel 4.1.3 gezeigt wird, bei den
FeCo/TiN-Viellagenschichtsystemen zu einer alternierenden Schichtung von meta-
stabilen kfz-(Fe,Co,Ti)N-Lagen und TiN-Lagen in einer heteroepitaktischen Wachs-
tumsbeziehung und stark ausgepragter (200)-Textur. Eine Folge dieses Wachstums
war die Ausbildung saulenférmiger Kristallite.
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N-Gehalt in den Hartstofflagen _
<50 % <50 % >50 %
~ hex-Ta,N + kfz-TaN kfz-TaN
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Abb. 4-1 Klassifikation der Schichtsysteme gemaB ihrem Viellagenaufbau, ihrer Mikro-
struktur und ihrer Textur im ungeglithten Zustand. Uber Lagengrenzen hinauslaufende
Schraffierungen kennzeichnen: 2 :teilkohdrente Lagengrenzflichen, kohdrente Lagen-
grenzfldchen.

4.1.2 Einfluss des Viellagenaufbaus und des Stickstoffgehalts in den TaN-
Hartstofflagen

Ohne Zugabe von N, in die Prozessgasatmosphare bildeten sich stark unterstéchiometrische
TaN-Lagen aus, wie aus den AES-Tiefenprofilen hervorging (Abb. 3-2). In den TaN-Lagen
wurde eine Elementkonzentration von Ta von =50 At.-% sowie von N von =17 At.-% nach-
gewiesen. Hierbei muss allerdings bericksichtigt werden, dass die in dem Diagramm gezeig-
ten absoluten Werte durch systematische Messartefakte beeinflusst worden sein kénnen, die
bei den in dieser Arbeit vorliegenden geringen Lagendicken in der prinzipbedingt begrenzte
Auflésung der AES bedingt sind. Dennoch konnte mit den AES-Tiefenprofilen die Ausbildung
eines regelmaBigen Viellagenaufbaus wahrend der Schichtherstellung nachgewiesen wer-
den. Die Roéntgenbeugungsdiagramme der FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme mit hohem
Stickstoffdefizit wiesen bei Doppellagendicken > 12,5 nm einen dominanten Reflex auf, des-
sen Schwerpunkt zwischen den Literaturwerten des (200)-Reflexes von kfz-TaN und des
(101)-Reflexes von hex-TaoN lag (Abb. 3-4 a, b). Bei dem Schichtsystem mit der maximalen
Doppellagendicke von 42 nm war eine sich an diesem Reflex entwickelnde Schulter ein wei-
teres Indiz fur das Vorliegen eines signifikanten Anteils von hex-Ta,N (Abb. 3-4 a, b). Dies
kann seinen Grund in der bei geringerer Doppellagendicke héheren Anzahl von Lagengrenz-
flachen gehabt haben, als deren Folge ein héherer Anteil von Ta-Atomen in die FeCo-Lagen
diffundiert ist, der in der Folge nicht mehr fir die Bildung einer Ta,N-Phase zur Verflgung
stand. Diese Uberlegung ist konsistent mit der Tatsache, dass der Betrag der Standardbil-
dungsenthalpie des kfz-TaN um etwa 18 % gr6Ber ist als der von Ta;N. So bestimmte
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Frisk[116] die entsprechenden Werte in Berechnungen zu —107,6 kdmol™ (kfz-TaN) und
—-91 kdmol™ (Ta.N). Bei Doppellagendicken von 9,6 nm und weniger war nur noch ein sehr
breiter Reflex vorhanden, der auf das Vorliegen von nanokristallinen TaN-Lagen sehr gerin-
ger KorngréBe hinwies. Dem Schwerpunkt des Reflexes am nachsten lagen die Literaturwer-
te flr den (111)-Reflex von kfz-TaN, den (002)-Reflex von hex-TazN, und den (101)-Reflex
von hex-TaN (Abb. 3-4 a, b).

Auf Grundlage der in Abb. 3-4 a und Abb. 3-4 b gezeigten Réntgenbeugungsdiagramme war
wegen der hohen Reflexbreiten keine eindeutige Phasenidentifizierung maoglich. Aufgrund
der bereits diskutierten thermodynamischen Uberlegungen war jedoch von einer bevorzug-
ten Bildung von stéchiometrischen kfz-TaN-Kristalliten auszugehen. Die Veranderung der
Réntgenbeugungsdiagramme bei Verringerung der Lagendicken konnte durch eine Ande-
rung in der Textur erklart werden. Die Abhangigkeit der Textur von der Lagendicke ist ein bei
der Abscheidung kolumnar wachsender nitridischer Verbindungen regelmaBig beobachtetes
Phanomen [117-119]. Der Grund fir diese Texturanderung ist die in vielen Féllen orientie-
rungsabhangige Wachstumsgeschwindigkeit der Kristallite. Bei mit reaktiver Magnetronka-
thodenzerstdubung hergestelltem kfz-TaN wurde von Noda et al.[117] bei moderatem Reak-
tivgasanteil von 4—7 Vol.-% in der Prozessgasatmosphare eine (111)-Textur bei dinnen und
eine (200)-Textur bei dicken Schichten beobachtet. Bei Reaktivgasanteilen <4 At.-% und
> 7 At.-% wurde hingegen das gegensatzliche Verhalten beobachtet. Shin et al. [118] konn-
ten die Textur bei einem gegebenen Reaktivgasanteil Uber die lonisierung der im Prozess-
gasplasma befindlichen Teilchen einstellen und dadurch die entscheidende Rolle der Wachs-
tumskinetik fir die Texturbildung unmittelbar nachweisen. Nach Kajikawa etal.[119] flhrte
bei Abscheidung von nitridischen Materialien in Kathodenzerstdubungsprozessen eine Mini-
mierung der Oberflachenenergie zu einer (200)-Textur. Diese Erkenntnis steht im Wider-
spruch zu den in dieser Arbeit gemachten Beobachtungen. Daraus lieB sich schlieBen, dass
wahrend des Wachstums der fiir diese Arbeit hergestellten FeCo/TaN-Viellagenschichtsys-
teme bei hohem Stickstoffdefizit weitere Effekte einen wichtigen Einfluss bei der Texturbil-
dung gespielt haben missen. Im Gegensatz zu den in den beiden vorgenannten Publikatio-
nen beschriebenen Beobachtungen, dass zumindest einige 10 nm dicke Schichten fur einen
solchen Texturwechsel aufgewachsen sein missen, erfolgte er bei den in dieser Arbeit her-
gestellten Schichtsystemen schon bei deutlich geringeren Lagendicken. Dies war ein Hin-
weis auf einen entscheidenden Einfluss des Energieeintrags durch die Fe- und Co-Atome
wahrend des Wachstums einer FeCo-Lage auf einer TaN-Lage, was wiederum konsistent
mit den oben beschriebenen Beobachtungen von Shin et al. [118] ist. Magnetfeldgliihen fir
60 min bei 600 °C im Vakuum fuhrte zu keiner signifikanten Veréanderung der Mikrostruktur,
die sich auf das Aussehen der Rdntgenbeugungsdiagramme ausgewirkt hatte. Es war kein
der Fes)Coso-Phase zuzuordnender Reflex identifizierbar, was auf sehr geringe
KristallitgroBen oder das Vorliegen als amorphes Netzwerk hindeutete.

Die Herstellung der FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme in Ar/No-Atmosphéare mit einem
Stickstoffanteil von =10 Vol.-% flihrte ebenfalls zu einer alternierenden Ausbildung von Fe-
Co- und TaN-Lagen. Im AES-Tiefenprofil der Viellagenschicht mit A=5,1 nm wiesen die
TaN-Lagen mit einer Ta-Elementkonzentration von =52At.-% und einer N-
Elementkonzentration von =42 At.-% ein geringes Stickstoffdefizit auf (Abb. 3-9). Bei einer
Doppellagendicke von 8,3 nm oder mehr deutete ein breiter Reflex im Réntgenbeugungsdia-
gramm auf Uberwiegendes Vorliegen von kfz-TaN mit (200)-Textur hin (Abb. 3-10 a, b). Der
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Uberschuss von Ta-Atomen gegeniiber N-Atomen machte aufgrund des hohen Betrags der
Standardbildungsenthalpie der Ta,N-Phase deren Koexistenz mit kfz-TaN wahrscheinlich,
obwohl sie durch die Réntgenbeugungsdiagramme nicht hinreichend bestatigt werden konn-
te. Der Gluhprozess fuhrte zu einer Verschiebung des dominanten Reflexes auf eine Position
nahe dem Literaturwert des (200)-Reflexes von kfz-TaN. Neben dem Abbau von Gitterver-
spannungen deutete diese Verschiebung ebenfalls auf Gberwiegendes Vorliegen von kfz-
TaN hin, welches die im thermodynamischen Gleichgewicht favorisierte Phase ist. Hierbei
war bei Wachstum der kfz-Kristallite aufgrund der Reaktion

Ta,N + Aktivierungsenergie — TaN + Ta + Energie (4.1)

die Entstehung von einer zusétzlichen rein metallischen Ta-Phase mdglich, wobei fir einen
direkten réntgenographischen Nachweis ausreichende KorngréBen nicht erreicht wurden.
Bei dem ungegliihten Schichtsystem mit geringer Doppellagendicke von 5,1 nm deuteten
sowohl das Réntgenbeugungsdiagramm als auch das Elektronenbeugungsdiagramm (Abb.
3-12c) auf das Uberwiegende Vorliegen von TaN in kubisch-flachenzentrierter Kristallstruktur
hin. Zwei Beugungsringe an den fur hex-Ta,N erwarteten Positionen im Beugungswinkelbe-
reich von 70—80° deuteten darlber hinaus auf einen zusétzlich vorhandenen Anteil dieser
Phase hin. Wie auch bei hohem Stickstoffdefizit fihrte die Reduktion der Doppellagendicke,
hier auf 5,1 nm, zu einem Wechsel in der kristallinen Vorzugsorientierung der kubisch-
flachenzentrierten Phase von (200) auf (111). Das Glihen flihrte neben dem Wachstum der
Kérner zu einer weitgehenden Beseitigung der Textur. Wie bei den Schichtsystemen mit ho-
hem Stickstoffdefizit deutete die nachgewiesene Textur auf einen entscheidenden Einfluss
des Energieeintrags wahrend des Schichtwachstums auf Mikrostruktur und Textur hin. Au-
Berdem bestétigten die Ergebnisse der Elektronenbeugungsuntersuchungen, auch bei der
geringen Doppellagendicke von 5,1 nm, eine Umwandlung der Ta,N-Phase, die nach dem
Glihen nicht mehr nachzuweisen war (Abb. 3-12d). Dies lieB sich nach Gl. (4.1) als Folge
der Bildung der thermodynamisch stabilen TaN-Phase erklaren.

Ein No-Anteil in der Prozessgasatmosphare von =20 Vol.-% flhrte erwartungsgeman zu ei-
nem hdheren Stickstoffanteil in den Schichtsystemen. Mit AES-Tiefenprofilen an dem
Schichtsystem mit der geringsten Doppellagendicke von 4,5 nm wurde in den TaN-Lagen ei-
ne Ta-Konzentration von 44 At.-% bei einer N-Konzentration von 48 At.-% nachgewiesen
(Abb. 3-19). Bei dem Viellagenschichtsystem mit einer Doppellagendicke von 9,3 nm besta-
tigte das Rontgenbeugungsdiagramm die Koexistenz von kfz-TaN und hex-TaN (Abb. 3-20 a,
b). Die TEM-Beugungsabbildungen der Viellagenschichtsysteme mit der geringsten Doppel-
lagendicke von 4,5 nm wiesen das Vorliegen von hochtexturiertem kfz-TaN mit der Vorzugs-
orientierung der (200)-Ebene parallel zur Substratebene nach (Abb. 3-22 c). Hinweise auf
das partielle Vorliegen von hex-TaN waren hier nicht mehr gegeben. Die mit steigendem
Stickstoffgehalt zunehmende Bevorzugung einer (200)-Textur bei Wachstum von kfz-TaN
entsprach den bereits oben beschriebenen Beobachtungen von Noda et al.[117]. Der bei
Vergleich mit den Viellagenschichtsystemen mit Stickstoffdefizit beobachtete Unterschied in
der Textur kann ein Hinweis auf einen verringerten Energieeintrag wahrend des Schicht-
wachstums gewesen sein. Dies ist konsistent mit der Erwartung, dass mit zunehmendem N-
Anteil in der Prozessgasatmosphére die beiden Targets mit nitridischen Verbindungsproduk-
ten bedeckt wurden. Der in der Folge notwendige zusatzliche Energieaufwand zur Zerstau-
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bung dieser Schichten an den Targetoberflachen stand nicht mehr fir die Beschleunigung
zerstdubten Targetmaterials zur Verfugung.

Das Glihen des Schichtsystems mit der geringsten Doppellagendicke von 4,5 nm flihrte zu
Durchmischung an den Lagengrenzflachen, wie durch die XRR-Diagramme (Abb. 3-18D)
und das entsprechende AES-Tiefenprofil (Abb. 3-19b) nachgewiesen wurde. Diese Abnah-
me der RegelmaBigkeit des Viellagenaufbaus war allerdings erst bei einer Glihtemperatur
von 600 °C nachweisbar und weniger ausgepragt als bei den Viellagenschichtsystemen mit
geringem Stickstoffdefizit in den TaN-Lagen. Ein Grund fur die erhéhte Temperaturstabilitat
gegentber Glihen bis zu Temperaturen von 600 °C im Vakuum kann darin bestanden ha-
ben, dass gentigend N-Atome fir Bindungen mit Ta-Atomen zur Verfligung standen und mit
diesen Verbindungen eingingen mit der Folge, dass die fiir Diffusionsprozesse aufzubrin-
genden Aktivierungsenergien stiegen.

4.1.3 Heteroepitaktisches Saulenwachstum mit TiN-Hartstofflagen

In den in Abb. 3-28 gezeigten Réntgenbeugungsdiagrammen waren bei geringen Doppella-
gendicken < 4,3 nm zwei Reflexe um die Position des Literaturwerts des (200)-Reflexes von
TiN in kubisch-flachenzentrierter Kristallstruktur vom NaCl-Typ zu erkennen. Bereits bei
N =8,8nm deutete die Elektronenbeugungsaufnahme auf eine Mikrostruktur mit stark aus-
gepragter Textur hin, wie in Abb. 3-31 ¢ zu sehen war. Ein ahnliches Beugungsmuster trat
bei der Elektronenbeugung am Querschnitt des Viellagenschichtsystems mit der geringsten
Doppellagendicke von 2,6 nm auf (Abb. 3-33 a). Im Vergleich dieser beiden Beugungsabbil-
dungen war bei A=2,6 nm die Ausdehnung der Reflexe geringer, was auf eine stérker aus-
gepragte Textur und eine geringere Schwankungsbreite der Gitterparameter hindeutete. Au-
Berdem hatten sich zusatzliche Ubergitterreflexe ausgebildet, die eine Folge der hohen Re-
gelméBigkeit des Viellagenaufbaus waren. Die Indizierung der Beugungsmuster war bei An-
nahme des Vorliegens von Kristalliten in kfz-Kristallstruktur verschiedener Orientierung még-
lich. Die Kristallite waren hierbei sehr stark (002)-texturiert, wobei fur die hier durchgefihrte
Indizierung die Wachstumsrichtung als die [002]-Richtung gewahlt wurde. Eine Vorzugsori-
entierung der (200)- und der (020)-Ebenen lag hingegen nicht vor. Die entsprechende Indi-
zierung ist in Abb. 3-33 b ausgefiihrt. Die stark ausgepragte Textur im Viellagenschichtsys-
tem mit A=8,8nm war in der in Abb. 3-31 b gezeigten hochaufgelésten TEM-Aufnahme zu
erkennen. Noch deutlicher manifestierte sich diese stark ausgepragte Textur in der in Abb.
3-32c gezeigten hochaufgelésten TEM-Abbildung des Schichtsystems mit A=2,6 nm. In
dieser verliefen Gitternetzebenen Uber die Lagengrenzflachen hinweg. Das Viellagenschicht-
system wuchs also in einer lokal (hetero-)epitaktischen Beziehung auf. Sowohl der regelmé-
Bige Viellagenaufbau als auch die Mikrostruktur blieben nach dem Gliihen fir 60 min bei
600 °C erhalten.

GemaB dem in Abb. 1-5 gezeigten Phasendiagramm des Fe-Co-Stoffsystems existiert eine
kfz-Kristallstruktur von FesqCosg, die jedoch unter Atmospharendruck nur bei Temperaturen
oberhalb von etwa 980 °C stabil ist. Uber die Stabilisierung von kubisch-flichenzentriertem
Fe,Co;_x bei Raumtemperatur wurde in der Literatur bereits berichtet. Es wurden sowohl
pseudomorph gewachsenen Einlagen- [120, 121] und Viellagenschichten [122] hergestellt
als auch Schichten, in denen FesqCoso-Nanokristallite in einer amorphen Matrix eingebettet
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waren [123]. Ein Vergleich der bereits in Tab. 1-1 und Tab. 1-3 aufgelisteten Gitterparameter
dreco VON kfz-FesqCosg und ariy von TiN in pseudo-kfz-Kristallstruktur vom NaCl-Typ ergibt mit

(arin — @reco)/arnin = 0,151 (4.2)

eine relative Abweichung der Gitterparameter um ca. 15 %. Eine solche Abweichung ist zu
groB, um eine durch pseudomorphes Wachstum bedingte Stabilisierung der kubisch-
flachenzentrierten Nichtgleichgewichtsstruktur von Fes,Cosq zu erméglichen.

Neben den FeCo/TiN-Viellagenschichtsystemen mit unterschiedlichem Viellagenaufbau wur-
den fur diese Arbeit FeCo/TiN-Viellagen mit unverédndertem Viellagenaufbau unter Variation
der FeCo-Targetleistung und des Prozessgasdrucks abgeschieden. Die entsprechenden Er-
gebnisse wurden in Kapitel 3.3 vorgestellt. Die FeCo-Targetleistung und der Prozessgas-
druck wurden hierbei mit dem Ziel variiert, den Einfluss der kinetischen Energie schichtbil-
dender Teilchen auf die Mikrostruktur und die Textur der Viellagenschichtsysteme zu unter-
suchen. Wie auf dem in Abb. 3-43 a und b gezeigten Réntgenbeugungsdiagramm zu erken-
nen war, fihrte eine FeCo-Targetleistung von 100 W bei der Herstellung der Viellagen-
schichtsysteme zur Ausbildung eines Reflexes, der den (200)-Netzebenen von kfz-TiN vom
NaCl-Typ zuzuordnen war. Bei weiterer Erhdhung der FeCo-Targetleistung wurde dieser Re-
flex durch zwei um dessen Position angeordnete Reflexe ersetzt. Neben der kinetischen
Energie der auf der zuvor abgeschiedenen TiN-Lage auftreffenden Fe- und Co-Atome war
auch deren Depositionsrate bei geringeren Leistungen geringer. Die in Abb. 3-43 ¢ gezeigten
Réntgenbeugungsdiagramme der bei einer FeCo-Targetleistung von 50 W bei entsprechen-
der Verlangerung der Depositionszeiten hergestellten Viellagenschichtsysteme unterschie-
den sich von den Beugungsdiagrammen der bei FeCo-Targetleistungen von 250 W herge-
stellten Schichten auch bei gleichen Werten von dreco//\. Hierdurch konnte implizit nachge-
wiesen werden, dass eine gentgend hohe kinetische Energie und Depositionsrate der Fe-
und Co-Atome notwendig flr die oben beschriebene Phasenbildung waren.

Aus den genannten Ergebnissen wurde gefolgert, dass die hergestellten FeCo/TiN-
Viellagenschichtsysteme bei kleinen Werten fir A sowie genligend hoher kinetischer Energie
der schichtbildenden Teilchen aus alternierenden Schichtungen von kfz-(Fe,Co,Ti)N-Lagen
und kfz-TiN-Lagen vom NaCl-Typ bestanden. Dies wird im Folgenden erlautert. Es ist be-
kannt, dass mit PVD-Verfahren hergestellte Tiso . xNso_ »-Einlagenschichten sich in einem wei-
ten Bereich von x-Werten in kfz-Kristallstruktur ausbilden. Diese Kristallstruktur ist in diesem
Bereich metastabil und nicht von dem Gleichgewichtsphasendiagramm flr das Stoffsystem
Ti-N [124] vorhergesagt. GemaB den Phasendiagrammen der Stoffsysteme Fe-N [125] und
Co-N [126] existieren in beiden Materialsystemen stickstoffarme Phasen in kfz-
Kristallstruktur. Als weiteres Indiz fur die Bildung einer kfz-(Fe,Co,Ti)N-Mischkristallphase
kénnen Experimente von Kirsten et al. [127] dienen. In diesen wurden Einlagenschichten ei-
ner (Ti,Fe)N-Mischkristallphase in kubisch-flachenzentrierter Kristallstruktur hergestellt, in
deren Gittersystem =13 % der Ti-Atome durch Fe-Atome ersetzt wurden. Diese Uberlegun-
gen unterstitzen die Hypothese, dass eine (Fe,Co,Ti)N-Substitutionsmischkristallphase in
kubisch-flachenzentrierter Kristallstruktur Bestandteil der in dieser Arbeit hergestellten Fe-
Co/TiN-Viellagenschichtsysteme war, wenn die kinetische Energie der schichtbildenden Teil-
chen und die Depositionsraten gentigend hoch sowie die FeCo-Lagendicke gentgend gering
waren. Der resultierende Viellagenaufbau ist in Abb. 4-2 schematisch dargestellt.
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a) b)
TisoNso Tiso+xNso.x
Fe;,Co _ N —
P00 (FE,COTIN, 7 |
Substrat
Abb. 4-2 lllustrationen a) der erwarteten und b) der beobachteten Elementzusammen-

setzung der Lagen in den FeCo/TiN-Viellagenschichtsystemen mit geringer FeCo-
Lagendicke. Nach [115].

Es wird ein Modell fiir das Wachstum der betrachteten Viellagenschichtsysteme vorgeschla-
gen, das in Abb. 4-3 schematisch dargestellt ist. Die gezeigten Prozesse sind:

a) Eine TiN-Lage mit ungeféhr gleichem Anteil beider Atomsorten wird abgeschieden.
Die TiN-Lage wéchst in ihrer kfz-Gleichgewichtskristallstruktur auf.

b) Fe- und Co-Atome treffen mit hoher Energie auf dieser TiN-Lage auf. Die kinetische
Energie und der mégliche Impulstbertrag sind ausreichend hoch fir den Einbau die-
ser Atome in die obersten Atomlagen.

c) Dort entsteht durch Bildung von Substitutionsmischkristallen eine (Fe,Co,Ti)N-Lage.
Ist diese (Fe,Co,Ti)N-Lage dinner als eine kritische Dicke Okeco, kit, SO bleibt die ku-
bisch-flachenzentrierte Kristallstruktur der urspriinglichen TiN-Lage erhalten, und die
anschlieBend auf der (Fe,Co,Ti)N-Mischkristalllage abgeschiedene TiN-Lage wachst
in heteroepitaktischer Beziehung zu dieser. Dies fihrt dann zu einer Stabilisierung

a)
O
O
C)
d< Fe)
dFeCo,krit{@@_ /N
OOO00O00

Abb. 4-3 Modell des Wachstums der (Fe,Co, Ti)N/TiN-Viellagenschichten.
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der Kristallstruktur des (Fe,Co,Ti)N-Mischkristalls. Das oben beschriebene Wachstum
dieser metastabilen Schicht findet bis zu einer kritischen Dicke statt, die durch die
Mdéglichkeit der Bildung von Versetzungen begrenzt wird [128]. Da das FeCo/TiN-
Viellagenschichtsystem mit A=8,8nm die beschriebene Mischkristallbildung noch
aufwies, kann die untere Grenze dieser kritischen Dicke unter Bertcksichtigung der
Depositionsraten also zu mindestens 2,2 nm abgeschatzt werden.

d) Das Ergebnis ist das Wachstum eines (Fe,Co,Ti)N/TiN-Viellagenschichtsystems mit
heteroepitaktisch stabilisierten, kolumnar gewachsenen Kristalliten in kubisch-
flachenzentrierter Kristallstruktur.

Der Einbau der Fe- und der Co-Atome in das TiN-Gitter bietet sich als Erklarung fir die hohe
thermische Stabilitdt des Viellagenaufbaus an. Als Folge des epitaktischen Wachstums ist
die Gesamtheit der in einem solchen Schichtsystem vorhandenen Korngrenzflachen deutlich
reduziert. FUr eine Abnahme der RegelmaRBigkeit des Viellagenaufbaus ist daher in einem
héheren MaB Volumendiffusion notwendig, die im Vergleich zu Oberflachen- und Korngren-
zendiffusion im Allgemeinen deutlich langsamer stattfindet. Zudem wird erwartet, dass die
Einbindung der Fe- und Co-Atome in die Mischkristallstruktur fir die Diffusion dieser Atome
eine im Vergleich zu rein metallischen Lagen erhdhte Aktivierungenergie erforderte. Es wur-
de explizit gezeigt, dass Glihen fir 60 min bei 600 °C im Vakuum zu keiner nachweisbaren
Abnahme der RegelméaBigkeit des Viellagenaufbaus fuhrte (Abb. 3-26, Abb. 3-27). In ergan-
zenden Experimenten wurde dies flr Temperaturen bis einschlieBlich 750 °C bestatigt. Bei
einer Glihtemperatur von 800 °C delaminierte die Schicht wahrend des Glihens, wahr-
scheinlich als Folge der Unterschiede der thermischen Ausdehnungskoeffizienten der beiden
Materialien und des Substrates (Si-Einkristall).

Fiar die Erklarung der in den Réntgenbeugungsdiagrammen bei geringer Doppellagendicke
auftretenden zusétzlichen Reflexe werden im Folgenden drei Ansatze erdrtert. Wie darge-
legt, bildete sich bei A<8,8 nm ein Viellagenaufbau aus, in dem kfz-(Fe,Co,Ti)N-Lagen mit
kfz-TiN-Lagen abwechselnd aufeinander geschichtet und hierbei in heteroepitaktischer Be-
ziehung zueinander gewachsen waren. In Abb. 3-28 waren bei geringen Doppellagendicken
von <4,3nm zwei Reflexe um die erwartete Position des (200)-Reflexes von kfz-TiN zu se-
hen. Dies konnte mit dem Vorliegen zweier Materialien mit unterschiedlichen Gitterparame-
tern erklart werden. Das Einbringen von Fe- und Co-Atomen in das TiN-Gitter lieB aufgrund
des Vergleichs der Literaturwerte der beiden Materialien in kfz- Kristallstruktur eine Redukti-
on der Gitterparameter erwarten (Tab. 1-1, Tab. 1-3). Folge hiervon war eine Verschiebung
des urspringlichen (200)-Reflexes von TiN in die Richtung gréBerer Beugungswinkel. Bei
(hetero-)epitaktischem Wachstum fuhrt die Anpassung aufeinander wachsender Kristallite
unterschiedlicher Gitterparameter zu einer Verspannung der Kristallgitter. Das TiN-
Kristallgitter als das mit dem hdheren Netzebenenabstand wurde in der Substratebene kon-
trahiert und dehnte sich in der Folge in Wachstumsrichtung aus, was sich in einer Verschie-
bung des (200)-Reflexes in Richtung kleinerer Beugungswinkel manifestierte. Der umgekehr-
te Effekt fihrte bei dem (200)-Reflex der (Fe,Co,Ti)N-Mischkristalllagen zu einer Verschie-
bung in Richtung gréBerer Beugungswinkel.

In einem einfachen Modell ist bei Viellagenschichten zweier Materialien unter Annahme per-
fekt koharenter Grenzflachen neben den Gitterparametern der beiden Schichtmaterialien ent-
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lang der Wachstumsrichtung die Entfernung zwischen zwei Lagen der beiden verschiedenen
Materialien als dritter Gitterparameter vorhanden. In einem solchen System fiihrt die Uberla-
gerung von gestreuter Réntgenstrahlung zur Bildung von Ubergitterreflexen. Auf Basis die-
ses Modells gelang es Schuller [129], Réntgenbeugungsdiagramme von unter koharenter
Grenzflachenbildung gewachsenen Cu/Nb-Viellagenschichtsystemen zu simulieren. Das
Modell wurde spéter von Fullerton et al. [130] erweitert und an den Réntgenbeugungsdia-
grammen von unterschiedlichen Metall/Metall-Viellagenschichtsystemen demonstriert. Auf
Grundlage dieses Modells konnte die Position der Reflexe in den gemessenen Réntgenbeu-
gungsdiagrammen mit

2sin® 1 k
-4 4.3
N " 3TA (4.3)

berechnet werden In Gl. (4.3) sind A die Wellenlange der verwendeten Rdntgenstrahlung, a
der gewichtete Mittelwert der Gitterparameter der beiden Lagenmaterialien, A die Doppella-
gendicke und k die Ordnung des Ubergitterreflexes. In Abb. 4-4 sind nun fiir die drei Fe-
Co/TiN-Viellagenschichtsysteme mit x= dreco/A=0,25 und A<5,5nm entsprechende Mo-
dellberechnungen hierzu gezeigt. Aus den mit dem Pfeil markierten und als Reflexe nullter
Ordnung angenommenen Reflexen wurden die mittleren Gitterparameter berechnet. Diese
wurden dann verwendet, um geméaB Gl. (4.3) die Positionen der Ubergitterreflexe zu ermitteln
und in die Diagramme einzutragen. Qualitativ konnte bei allen drei Beugungsdiagrammen ei-
ne gute Ubereinstimmung der Reflexpositionen mit den berechneten Werten konstatiert wer-
den. Dies galt vor allem auch fir die Reflexe an Positionen mit Beugungswinkeln zwischen
50° und 65°, deren Ursprung mit Hilfe der betrachteten Literaturwerte fir Réntgenbeugung
an kfz-TiN und an krz-FesoCoso nicht erklart werden konnte. Die zwei vorgestellten Ansétze
konnten auf Grundlage des vorgestellten Wachstumsmodells mégliche Ursachen fir die Bil-
dung zweier Reflexe um die Position des Literaturwerts des (200)-Reflexes von kfz-TiN plau-
sibel machen.

Ein weiterer Aspekt fur die Erklarung des Ursprungs der im Bereich zwischen 50° und 65°
nachgewiesenen Beugungsreflexe wird im Folgenden erklart: Die metallischen Komponenten
in den (Fe,Co,Ti)N-Mischkristalllagen waren a priori zuféllig verteilt. AuBerdem flihrte die zu
erwartende Durchmischung der Materialien an den Lagengrenzflachen zu Ubergangen mit
gradierter Verteilung der Atomsorten. Unter diesen Bedingungen war zu erwarten, dass die
Rotationssymmetrie der (Fe,Co,Ti)N-Kristallite mit statistischer Verteilung der Metallatome
geringer war als die der kubisch-flachenzentrierten TiN-Kristallite, in welchen die Ti- und die
N-Atome wie im NaCl-Kristall abwechselnd angeordnet sind. In der Folge wirden die fir
Beugung an kubisch-flachenzentrierten Kristallen vom NaCl-Typ geltenden Auswahlregeln
und allgemein die erwartete Beugungsintensitatsverteilung ungultig und die Ausbildung von
zusatzlichen Reflexen méglich geworden sein. Mit dieser Erklarung lieBe sich ebenfalls die
Bildung des bei Elektronenbeugung am FeCo/TiN-Viellagenschichtsystem mit der geringsten
Doppellagendicke etwa auf halber Strecke zwischen dem (002)-Reflex und dem (004)-Reflex
entstehenden Reflexes erklaren (Abb. 3-31). Unter der obigen Annahme konnte dieser Re-
flex unmittelbar mit (003) indiziert werden.
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Abb. 4-4 Vergleich der Rdntgenbeugungsdiagramme der ungegliihten FeCo/TiN-
Viellagenschichtsysteme mit deeco/\ = 0,25 und A < 5,5 nm mit den nach Gl. (4.3) ermittelten
Positionen der Ubergitterreflexe. Die mit ,S* gekennzeichneten Reflexe entstanden durch

Beugung am Substrat.
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4.2 Mechanische Eigenschaften

4.2 Mechanische Eigenschaften

Im Folgenden wird diskutiert, welchen Einfluss der Viellagenaufbau der Schichtsysteme auf
ihre mechanischen Eigenschaften hatte. Hierbei wird sowohl auf die Eigenschaften der un-
geglihten als auch der geglihten Proben eingegangen.

421 Harte

Eine schematische Ubersicht (iber die wesentliche Abhangigkeit der Harte der FeCo/TaN-
und FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme, sowohl ungegliht als auch nach 60-minitigem
Magnetfeldglihen bei 600 °C im Vakuum, von dem Viellagenaufbau und der aus diesem re-
sultierenden Mikrostruktur sowie Textur ist in Abb. 4-5 gezeigt.

N-Gehalt in den Hartstofflagen
<50 % <50 % > 50 %
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Abb. 4-5 Darstellung der Abhéngigkeit der Héarte der Viellagenschichtsysteme von dem
Viellagenaufbau.

Bei den Schichtsystemen mit stark unterstdchiometrischen TaN-Hartstofflagen wies die Har-
te in Abhangigkeit von der Doppellagendicke sowohl im ungeglihten als auch im geglihten
Zustand ein Maximum auf, wobei die nach dem Glihen gemessenen Werte héher waren.
Bei der geringsten Doppellagendicke sowie bei groBen Doppellagendicken entsprach die
Harte im ungeglihten Zustand dem jeweils mit der Linearen Mischungsregel berechneten
Wert. Bei ungeglihten FeCo/TaN-Viellagenschichten mit geringem Stickstoffdefizit hingegen
sank die Harte mit sinkender Doppellagendicke, wahrend sie bei geringem Stickstoffliber-
schuss mit sinkender Doppellagendicke stieg. Nach dem Glihen war die Harte in beiden Fal-
len von der Doppellagendicke unabhangig und tbertraf den mit der Linearen Mischungsregel
berechneten Wert. Bei den ungeglihten FeCo/TaN-Viellagenschichten mit geringem Stick-
stoffliberschuss stieg die Harte mit sinkender Doppellagendicke an. Nach dem Glihen war
die Harte von A unabhangig, und die gemessenen Hartewerte waren gréBer als die nach der
Linearen Mischungsregel berechneten Werte. Bei FeCo/TiN-Viellagenschichten mit mittleren
und hohen Doppellagendicken wurden sowohl im ungeglihten als auch im geglihten Zu-
stand Hartewerte gemessen, die den Werten der Linearen Mischungsregel entsprachen. Bei
geringen Doppellagendicken wies das FeCo/TiN-Viellagenschichtsystem vor dem Gliihen ei-
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4 Diskussion

ne der Linearen Mischungsregel entsprechende Harte auf, wahrend nach dem Glihen eine
signifikante Erhéhung der Harte um bis zu 36 % gemessen wurde.

Die Harte von Festkérpern ist keine rein intrinsische Eigenschaft, sondern wird stark durch
extrinsische Einflussfaktoren bestimmt. Der intrinsische Anteil der Harte ist hierbei im Allge-
meinen von der Orientierung der Kristallite abhangig. Bei einem Vergleich der Harteverlaufe
der FeCo/TaN-Viellagenschichten mit der Texturdnderung durch Anderung des Viellagen-
aufbaus innerhalb einer Schichtserie war jeweils eine Reduzierung der Héarte bei Wechsel
der Textur des kfz-TaN von (200) zu (111) zu erkennen. Wahrend keine Literatur Gber die
Orientierungsabhangigkeit der Harte von TaN gefunden werden konnte, wurde in der Litera-
tur far TiN beschrieben, dass auf seiner (111)-Ebene eine héhere Harte gemessen wurde als
auf seiner (200)-Ebene [131]. Aufgrund des analogen Aufbaus der Einheitszellen von kfz-
TaN und kfz-TiN wird erwartet, dass die gleiche Orientierungsabhangigkeit fir beide Materia-
lien vorliegt. Da die Anderung der Harte mit der Textur bei den FeCo/TaN-
Viellagenschichtsystemen diesen Erwartungen nicht entsprach, missen zusatzliche extrinsi-
sche EinflussgréBen, wie beispielsweise die KristallitgroBenverteilung oder die Lagengrenz-
flachenbeschaffenheit, die Harte der hergestellten FeCo/TaN-Viellagenschichten dominie-
rend beeinflusst haben.

Es steht nur eine geringe Zahl von Veréffentlichungen zur Verfigung, in denen Uber die
thermisch bedingte Verédnderung der Harte von Viellagenschichten berichtet wird. In vielen in
diesen Verdffentlichungen beschriebenen Schichtsystemen waren die einzelnen Lagen
durch vorwiegend inkoharente Grenzflachen voneinander getrennt, wie es auch bei den in
dieser Arbeit hergestellten FeCo/TaN-Viellagenschichtsystemen der Fall war. So schieden
Lee et al. [132] TiB,/TiC-Viellagenschichtsysteme ab, in denen beide Materialien amorph vor-
lagen. Bei den ungegliihten Schichten maBen die Autoren bei Doppellagendicken zwischen
4 nm und 8 nm Hartewerte, die deutlich Gber dem mit der Linearen Mischungsregel berech-
neten Wert lagen. Ein weiterer signifikanter Anstieg der Héarte konnte durch einstiindiges
Glihen bei 1000 °C in einer Schutzgasatmosphére erreicht werden. Die Autoren flhrten die-
se Harteerh6hung auf die Kristallisation der Lagen beider Materialien zurlick. In TiN/TiB,-
Viellagenschichten konnten Martin et al. [133] den gleichen Effekt nachweisen. Auch sie
fihrten die Ergebnisse auf thermisch bedingte Kristallisation zurtick. Bei den in dieser Arbeit
hergestellten unterstéchiometrischen FeCo/TaN-Viellagenschichtsystemen ist das Vorliegen
einer hohen Zahl von nicht mit N-Atomen gebundenen Ta-Atomen zu erwarten gewesen. Mit
deren Kristallisation konnten die beobachteten Harteerhéhungen bei diesen Schichtsyste-
men mit dem Gllhen erklart werden.

Bei den FeCo/TiN-Viellagenschichtsystemen war insbesondere auffallig, dass die Schichten
mit A 8,8 nm nach dem Glihen deutlich harter als die lbrigen Schichten dieser Schichtserie
waren. Es handelte sich dabei um die Viellagenschichten, die durch heteroepitaktische La-
genschichtung aufwuchsen (vgl. Kapitel 4.1.3). Vergleichbare Ergebnisse wurden am Bei-
spiel von ebenfalls heteroepitaktisch aufgewachsenen, allerdings ungeglihten, Schichten in
der Literatur vorgestellt. So konnten Andersen et al. [134] bei heteroepitaktisch gewachse-
nen TiN/TiAIN-Viellagenschichten Hartewerte nachweisen, die leicht oberhalb des mit der Li-
nearen Mischungsregel berechneten Wertes lagen. Diese nur leichte Erhéhung der Harte
fuhrten sie auf die Ausbildung einer defektreichen Mikrostruktur zuriick. Junhua et al. [78] ge-
lang es, in Serien von TaN/TiN- sowie TaWN/TiN-Viellagenschichtsystemen gegenliber dem
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4.2 Mechanische Eigenschaften

jeweils mit der Linearen Mischungsregel berechneten Wert eine Hartesteigerung um 41 %
und 72 % zu erreichen, wobei das Hartemaximum in einem kleinen Bereich geringer Doppel-
lagendicken von wenigen Nanometern gemessen wurde. Geyang et al. [135] konnten
Schichtsysteme ahnlicher Mikrostruktur durch die alternierende Schichtung von TiN- und
NbN-Lagen herstellen. Diese Schichtserie wies bei A =8,3 nm ein Hartemaximum auf. Ver-
gleichbare Ergebnisse finden sich beispielsweise auch bei Séderberg et al. [136, 137] far
TiN/SiN,-, bei Kim et al. [138] fur TiN/AIN-, bei Li etal. [139] fur AIN/VN- und bei Lao et al.
[140] fur TiN/SiC-Viellagenschichtsysteme. Zur Erklarung der Harteerh6hung wurden die be-
kannten Mechanismen zur Verhinderung von Versetzungsbewegungen, wie die durch Koeh-
ler [141] fur Viellagenschichten aus amorphen Lagen beschriebenen unterschiedlichen
Schubmoduln der Lagenmaterialien, und die durch kohérente Lagengrenzflachen verursach-
ten Gitterverspannungen bei unterschiedlichen Gitterparametern oder verschiedenen thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten der beteiligten Materialien genannt. Dass eine Harteerho-
hung bei geringen Doppellagendicken der FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme in dieser Ar-
beit nur bei den geglihten Schichten gemessen wurde, kénnte durch eine Kompensation von
die Harte erhéhenden Mechanismen durch in den ungeglihten Schichten vorhandenen
Leerstellen verursacht worden sein. Hierfur wurde jedoch kein direkter Nachweis gefunden.

Nach dem 60-minltigen Magnetfeldglihen bei 600 °C im Vakuum war die Harte der
(Fe,Co,Ti)N/TiN-Viellagenschichtsysteme deutlich gegeniber den vor dem Glihen gemes-
senen Werten erhéht. Auch eine durch Glihen verursachte Harteerhéhung bei heteroepitak-
tisch gewachsenen Schichten ist in der Literatur dokumentiert. So stellten Zeng et al. [142]
heteroepitaktisch gewachsene TiN/CrN-Viellagenschichtsysteme her, deren Eigenschaften
sie im ungeglihten Zustand und nach jeweils 60-minttigem Glihen bei 400 °C sowie 750 °C
in Umgebungsluft untersuchten. Das Schichtsystem mit Viellagenaufbau wies nach dem
Gluhen bei 400 °C eine gegenlber dem ungeglihten Schichtsystem um wenige Prozent er-
hoéhte Harte auf, die nach dem Glihen bei 750 °C dann um etwa 15 % gesunken war. Die
Erhéhung der Harte fihrten die Autoren auf eine Verbesserung der Lagengrenzflachenstruk-
tur zuriick, ohne jedoch auf die zugrundeliegenden Mechanismen naher einzugehen. Die bei
héherer Glihtemperatur beobachtete Hartereduktion wurde mit der Oxidation des Schicht-
systems erklart, die bei den in dieser Arbeit hergestellten Schichtsystemen aufgrund der
Durchfiihrung der Glihprozesse im Vakuum keine Rolle spielte. Barshilia et al. hingegen
wiesen bei heteroepitaktischen Viellagenschichtsystemen aus alternierenden Lagen von CrN
und TiAIN [143] sowie TiN [144] nach einem Glihen bei Temperaturen von 400 °C und mehr
in allen Fallen eine Reduktion der Harte nach. Diese war umso ausgepragter, je héher die
Glihtemperatur war. Die Autoren flhrten diesen Sachverhalt auf eine Abnahme der Regel-
maBigkeit des Viellagenaufbaus als Folge thermisch bedingter Diffusion an den Lagengrenz-
flachen zurtck. Diese Ergebnisse demonstrieren, dass die nachgewiesene Stabilitat der in
dieser Arbeit hergestellten FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme gegen Glihen bis zu Tempe-
raturen von mindestens 600 °C (vgl. Kapitel 3.2.1.2) entscheidende Voraussetzung flr die
nach dem Glihen gemessene hohe Harte war und sind ebenfalls ein Hinweis auf eine Har-
teerhéhung durch an den kohéarenten Grenzflachen stattfindende Prozesse.

Ein weiterer Ansatz zur Erkldrung des Phanomens der Erhdéhung der Harte bei den Fe-
Co/TiN-Viellagenschichtsystemen bei geringen Doppellagendicken, in denen TiN-Lagen al-
ternierend mit (Fe,Co, Ti)N-Mischkristall-Lagen geschichtet waren, fand sich in der Betrach-
tung thermodynamischer Prozesse. Es wurde in der Literatur beschrieben, dass in TiAIN-
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Einlagenschichten [145] bei Temperaturen zwischen 800 °C und 900 °C spinodale Ent-
mischung stattfinden kann. Die durch diese verursachten Gitterverspannungsfelder verur-
sachten einen Harteanstieg aufgrund der Behinderung von Versetzungsbewegungen [145].
Ein solcher Effekt kénnte in den (Fe,Co,Ti)N-Mischkristallphasen ebenfalls eine Rolle ge-
spielt haben. Die geringen Lagendicken und die deutlich geringeren Aktivierungsenergien far
Grenzflachendiffusion im Vergleich zu Volumendiffusion kénnten hierbei ein Grund dafir ge-
wesen sein, dass diese Prozesse bereits bei den vergleichsweise geringen Temperaturen
von 600 °C stattgefunden haben kdnnen. Voraussetzung hierflr ist jedoch eine vernachlas-
sigbare Diffusion zwischen den Lagen, wie sie experimentell durch die XRR-Diagramme
(Abb. 3-26) und die AES-Tiefenprofile (Abb. 3-27) nahegelegt wurde. Eine Betrachtung
thermodynamischer KenngréBen ermdéglichte eine Erklarung der Unterschiede zwischen den
in dieser Arbeit hergestellten (Fe,Co,Ti)N/TiN-Viellagenschichten und den oben erwéhnten
CrN/TiAIN-Viellagenschichten. Der Betrag der Standardbildungsenthalpie von CrN ist mit
—61,0 kd mol™ [146] deutlich geringer als sowohl der von AIN (—159,0 kJ mol™ [147]) und der
von TiN (-133,3 kJ mol™ [148]), so dass ein hoher potentieller Energiegewinn bei geniigend
hoher Aktivierungsenergie als Triebkraft fir Diffusionsprozesse und folglich zur Abnahme der
RegelmaBigkeit des Lagenaufbaus zur Verfigung stinde. Bei den flr diese Arbeit hergestell-
ten (Fe,Co,Ti)N/TiN-Viellagenschichten bestand dieses Ungleichgewicht an gebundener
Energie hingegen nicht. Die in dieser Arbeit verwendeten Glihtemperaturen kdnnen daher
zu niedrig gewesen sein, um die in der Folge deutlich h6heren Aktivierungsenergien far In-
terdiffusion zwischen den Lagen bereitstellen zu kénnen.

4. 2.2 Elastizitatsmodul

Da die Poissonzahlen der in dieser Arbeit hergestellten Einzellagenmaterialien nicht bekannt
waren, wurden anstelle der Elastizitaitsmoduln ersatzweise die Reduzierten Elastizitdtsmo-
duln ermittelt. Hierbei ist zu beachten, dass diese bei typischen Poissonzahlen von
0,2<v<0,3 gemaB Gl. (2.7) weniger als 10 % von den Elastizitdtsmoduln abweichen. Im
Gegensatz zu der zuvor dargestellten Schichtharte handelt es sich bei dem Elastizitdtsmodul
um eine intrinsische GroBe. In Abb. 4-6 ist eine schematische Darstellung der Verlaufe der
Elastizitatsmoduln in Abh&ngigkeit von dem jeweiligen Viellagenschichtaufbau gezeigt.

Die Elastizitaitsmoduln der FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme wiesen bei den verschiede-
nen N-Gehalten in den TaN-Lagen jeweils unterschiedliche Abh&ngigkeiten von dem Viella-
genaufbau auf. Die Elastizititsmoduln der unterstéchiometrischen FeCo/TaN-Viellagen-
schichtsysteme lagen in weiten Bereichen oberhalb der jeweils mit der Linearen Mischungs-
regel  berechneten Werte. Die elastischen Eigenschaften der FeCo/TaN-
Viellagenschichtsysteme mit geringem Stickstoffiberschuss entsprachen den mit der Linea-
ren Mischungsregel berechneten Werten.

Die elastischen Eigenschaften der FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme entsprachen, abgese-
hen von einer leichten durch das Glihen verursachte Erh6hung, den nach der Linearen Mi-
schungsregel erwarteten Werten.

Eine deutliche Erhéhung des Elastizitdtsmoduls gegeniber nach der Linearen Mischungsre-
geln erwarteten Werten wurde in der Literatur auf die Erhéhung des Anteils von Grenzfla-
chendurchmischung zurtickgefthrt [149]. Dies ist konsistent mit der Beobachtung, dass ge-
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Abb. 4-6 Darstellung der Abhéngigkeit der Elastizitdtsmoduln der Viellagenschichtsys-
teme von dem Viellagenaufbau.

genlber der Linearen Mischungsregel deutlich erhéhte Werte der Elastizitdtsmoduln einzig
bei den FeCo/TaN-Viellagenschichten mit hohem N-Defizit und geringen Doppellagendicken
nachgewiesen wurden. Bei diesen Viellagenschichten war das MaB der wéahrend des
Wachstums verursachten Lagendurchmischung besonders hoch und, aufgrund der hohen
Grenzflachenzabhl, bei geringen Doppellagendicken besonders ausgepragt (vgl. Abb. 3-2).

4.2.3 Eigenspannung

Abb. 4-7 zeigt eine schematische Ubersicht dariiber, wie die Eigenspannung der Viellagen-
schichtsysteme von dem Viellagenaufbau beeinflusst wurde. Die Eigenspannungen setzen
sich zusammen aus einem thermischen, einem intrinsischen und einem Grenzflachenanteil.
Da in dieser Arbeit Schichten auf nicht aktiv geheizten Substraten abgeschieden wurden,
konnte das Vorliegen von thermischen Eigenspannungen vernachlassigt werden.

Im ungeglihten Zustand wiesen alle Viellagenschichtsysteme Druckeigenspannungen auf. In
den FeCo/TaN-Viellagenschichtsystemen nahmen die Druckeigenspannungen mit zuneh-
mendem Stickstoffgehalt in den TaN-Lagen tendenziell ab. Die Wachstumsbedingungen der
bei unterschiedlichem Stickstoffanteil in der Prozessgasatmosphéare hergestellten Schicht-
systeme unterschieden sich, wodurch Unterschiede in den intrinsischen Eigenspannungen
der einzelnen Lagen verursacht sein kénnen. So waren, nach den Modellen von
Windischmann [150, 151] und Davis [152], durch auf der Schicht auftreffende Ar-lonen ver-
ursachte StoBkaskaden zu erwarten, die zu dem Einbau von Zwischengitter- und Substituti-
onsatomen gefuhrt haben kdénnen. Der Einbau von Zwischengitteratomen fuhrt dabei zu
Druckeigenspannungen, wahrend der Einbau von Substitutionsatomen abhangig von den
GroBenverhaltnissen zwischen substituiertem und substituierendem Atom zu Druck- oder
Zugeigenspannungen fluhren kann. Oberhalb einer bestimmten Teilchenenergie kénnen die
auftreffenden Atome auBerdem eine lokale und temporére Beweglichkeitserhdhung verursa-
chen und hierdurch einen Abbau von Eigenspannungen bewirken. Das in dieser Arbeit
nachgewiesene, mit wachsendem Stickstoffanteil in der Prozessgasatmosphéare tendenziell
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Abb. 4-7 Darstellung der Abhéngigkeit der Eigenspannung der Viellagenschichtsysteme
von dem Viellagenaubau.

sinkende, MaB an Druckeigenspannungen kdénnte unter Bericksichtigung der oben be-
schriebenen Prozesse mit einer mit steigendem Stickstoffanteil abnehmenden Subplantation
von Ar-lonen auf Zwischengitterplatzen als Folge des sinkenden Ar-Partialdrucks erklart
werden. Ein weiterer wichtiger Grund fir ein geringeres MaB an Druckeigenspannungen
kann ein héheres MafB3 an Zugeigenspannungen als Folge einer geringeren Zahl von inkoh&-
renten Korngrenzflachen sein [153]. Flr die letztere Erklarung kdnnen die bei geringem N-
Uberschuss qualitativ nachgewiesenen gréBeren Kérner in den TaN-Lagen sowie die beo-
bachteten teilkohdarenten Korngrenzflachen (vgl. Abb. 3-21 ¢) im Vergleich zu den bei gerin-
gem N-Defizit vorhandenen kleineren Kérnern und inkoharenten Korngrenzflachen (vgl. Abb.
3-11 d) zumindest ein Indiz gewesen sein.

Die Schichtserien unterschieden sich darliber hinaus in dem Einfluss der Eigenspannung
von dem Viellagenaufbau. Da innerhalb einer Schichtserie die Wachstumsbedingungen je-
weils unverandert blieben, kommen hierfiir im Wesentlichen nur noch zwei Einflisse in Be-
tracht. Zum einen kénnen sich die Beitrdge der intrinsischen Eigenspannungen der Lagen
geandert haben, da diese schichtdickenabhangig sind [153, 154]. Zum anderen kann bei sin-
kender Doppellagendicke mit wachsender Zahl der Lagengrenzflachen deren Einfluss auf die
Eigenspannungen zugenommen haben. Die bei den FeCo/TaN-Viellagenschichten mit ge-
ringem Stickstofflberschuss und bei den FeCo/TiN-Viellagenschichten beobachtete Zunah-
me der Druckeigenspannung mit bei gleichbleibender Gesamtschichtdicke steigender Anzahl
inkoh&renter Lagengrenzflachen war auf mehrere Einflisse zuriickzufihren. So wurde in der
Literatur [155, 156] fur das Anfangsstadium des Wachstums von TiN-Einlagenschichten der
gehaufte Einbau von Zwischengitteratomen in die untersten Atomlagen der Schichten durch
Subplantation beschrieben, dessen Ursache in der héheren Diffusionsneigung von Atomen
in (200)-texturiertem TiN als in (111)-texturiertem TiN liegt [155, 156]. Ein &hnliches Verhal-
ten wurde far kfz-CrN nachgewiesen [154]. Flr kfz-TaN konnte aufgrund der vergleichbaren
Kristallstruktur das Vorliegen eines &hnlichen Verhaltens angenommen werden. Das Wachs-
tum der hohen Anzahl von dinnen (200)-texturierten TaN-Lagen bei geringem Stickstoff-
Uberschuss oder von dinnen (200)-texturierten TiN-Lagen in den Viellagenschichten mit ge-
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ringen Doppellagendicken konnte somit zu einer hohen Zahl von Zwischengitteratomen fuh-
ren, deren Folge die nachgewiesenen Druckeigenspannungen waren. Bei héherer TaN- oder
TiN-Lagendicke war nach dieser Erklarung der Anteil dieser unteren Atomlagen an der Ge-
samtschichtdicke geringer, wodurch die Druckeigenspannungen in diesen Schichten weniger
stark ausgepragt gewesen sein wirden. Die bei den FeCo/TaN-Viellagenschichten mit ge-
ringem und hohen Stickstoffdefizit bei geringen Doppellagendicken dominante (111)-Textur
wirde geman dieser Erklarung im Vergleich zu den Schichten aus der jeweils gleichen
Schichtserie und mit héherer Doppellagendicke zu geringeren Druckeigenspannungen ge-
fuhrt haben, was mit den gemessenen Ergebnissen im Einklang stand. Eine weitere mogli-
che EinflussgroBe kdnnen an den Lagengrenzflachen generierte Spannungen sein, deren
Einfluss mit zunehmender Lagenzahl steigt.

Das Glihen der Viellagenschichtsysteme fihrte in allen Féllen zu einer Veranderung der Ei-
genspannungswerte in Richtung von Zugeigenspannung. Untersuchungen an dem TiN/Ag-
Viellagenschichtsystemen durch Kdstenbauer et al. [157] ergaben analog zu diesen, in Abb.
4-7 zusammengefassten, Ergebnissen, dass Glihen auch in diesem Hartstoff-/Metall-
System zu einer Reduktion vorhandener Druckeigenspannung fihrte. Diese Ergebnisse
wurden auf das Ausheilen vorhandener Gitterbaufehler, insbesondere der oben erwahnten
Zwischengitteratome, durch thermisch induzierte Umordnungsprozesse sowie auf die Ab-
nahme der Anzahl von Korngrenzen als Folge des Kristallitwachstums zurlickgefthrt. Ein
weiterer moglicher Aspekt zur Erklarung der thermisch induzierten Reduktion von Druckei-
genspannung in Viellagenschichtsystemen beruhte auf den plastischen Eigenschaften der
FeCo-Lagen. Die FeCo-Lagen wurden bei Erhitzung weicher und konnten daher auf sie wir-
kende Grenzflachenspannungen durch Verformungen abbauen. Bei hohem Anteil von an
Grenzflachen generierten Eigenspannungen kdénnen Verformungsprozesse eine wichtigere
Rolle eingenommen haben als bei Schichten, bei denen deren Einfluss eine untergeordnete
Rolle spielte. Dies ist ein Erklarungsansatz fir die betrachtliche Abnahme von Druckeigen-
spannung bei FeCo/TaN-Viellagenschichtsystemen mit kleinem A und gering unter- oder
Uberstdchiometrischen Hartstofflagen.

4.3 Magnetische Eigenschaften

In diesem Kapitel wird der Einfluss des Viellagenaufbaus der in dieser Arbeit hergestellten
Schichtsysteme auf die Veranderung der Koerzitivfeldstarke, die Sattigungspolarisation und
die Hochfrequenzeigenschaften diskutiert.

In Abb. 4-8 ist die Abhangigkeit der Koerzitivfeldstarke von dem jeweiligen Viellagenaufbau
schematisch dargestellt. Bei den Viellagenschichtsystemen mit TaN als Hartstoffkomponente
fiel auf, dass sowohl bei hohem als auch bei geringem Stickstoffdefizit bei geringen Doppel-
lagendicken die Magnetisierbarkeit bei Raumtemperatur nicht genligend stark war, um mit
dem verwendeten VSM nachgewiesen werden zu kénnen. Daher konnten nicht in allen Fal-
len Koerzitivfeldstarken angegeben werden. Bei den FeCo/TaN-Viellagenschichtsystemen
mit stark unterstdchiometrischen TaN-Lagen fuhrte sowohl im ungeglihten Zustand als auch
nach der Glihbehandlung erst eine FeCo-Lagendicke von 1,6 nm zu nachweisbaren Magne-
tisierungskurven (Abb. 3-6 a). Dieser Sachverhalt ist plausibel, da bei hohem Stickstoffdefizit
das Vorliegen eines hohen Anteils von nicht mit N-Atomen gebundenen Ta-Atomen in den
TaN-Lagen erwartet wurde. Diese Ta-Atome kénnen schon wahrend des Beschichtungspro-
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zesses intermetallische Verbindungen mit Fe und Co eingegangen sein und dadurch die fer-
romagnetische Séattigungspolarisation der sich bildenden FeCo-Lagen reduziert haben. Hier-
flr spricht, dass bei geringerem Stickstoffdefizit in den TaN-Lagen die Magnetisierbarkeit
tendenziell gréBer ist. So lieBen sich bei den Schichtsystemen mit geringem Stickstoffdefizit
im ungeglihten Zustand bei allen FeCo-Lagendicken Magnetisierungskurven ermitteln. Nach
dem Gliuhen war lediglich bei dem Schichtsystem mit der geringsten FeCo-Lagendicke von
0,8 nm keine Magnetisierungskurve messbar (Abb. 3-16a und b). Alle Schichtsysteme mit
leicht Gberstéchiometrischen Hartstofflagen wiesen hingegen sowohl vor als auch nach dem
GlUuhprozess definierte Magnetisierungskurven auf, so dass in allen Féllen Koerzitivfeldstar-
ken angegeben werden konnten (Abb. 3-24 a und b). Eine als Ursache fir die beschriebene
Erhéhung der Magnetisierbarkeit mit steigendem Stickstoffanteil in den TaN-Lagen plausible
Reduktion der Lagendurchmischung wahrend des Schichtwachstums kann weiterhin durch
die veranderte Prozessgasatmosphare beglnstigt worden sein. So kann die Bedeckung des
FesoCoso-Targets mit nitridischen Verbindungsprodukten einen héheren Energieaufwand zur
Ausldsung der Atome durch den Zerstdubungsprozess notwendig gemacht haben. Die in der
Folge geringere kinetische Energie der aus dem Target ausgeldsten Atome kann dann zu
der Verringerung von Durchmischungsprozessen wahrend des Schichtwachstums geflihrt
haben. Das Glihen des FeCo/TaN-Schichtsystems mit geringem Stickstoffdefizit mit der ge-
ringsten Doppellagendicke fuhrte zum Verschwinden der Magnetisierbarkeit (Abb. 3-16 a und
b). Dies war ein Hinweis darauf, dass der vorliegende Anteil von nicht mit N-Atomen gebun-
denen Ta-Atomen ausreichte, um die Magnetisierbarkeit durch thermisch bedingte Volumen-
diffusion in die FeCo-Lagen zu reduzieren. Bei geringem Stickstoffliberschuss war hingegen
zu erwarten, dass nahezu alle Ta-Atome mit N-Atomen gebunden waren. Hierdurch wurde
eine thermisch bedingte Diffusion weitgehend verhindert. Mit dieser Erklarung ist die Be-
obachtung konsistent, dass bei geringem Stickstoffliberschuss auch bei der geringsten Dop-
pellagendicke noch ferromagnetisches Verhalten nachgewiesen werden konnte.

Die Koerzitivfeldstarke von ferromagnetischen Materialien wird stark durch extrinsische Fak-
toren, wie beispielsweise durch die KorngréBe oder durch Gitterdehnung, beeinflusst. Der
Einfluss der FeCo-Lagendicke auf die Koerzitivfeldstarke war bei allen Serien von Fe-
Co/TaN-Viellagenschichtsystemen ahnlich. Eine geringere FeCo-Lagendicke fiihrte zu einer
zunehmenden Reduktion der Koerzitivfeldstarke. Der nachfolgende Glihprozess flhrte wie-
derum zu deren Erhéhung. Die Verringerung der Lagendicke flhrte unmittelbar zu einer Re-
duktion der mittleren KorngréBe in den nanokristallinen FeCo-Lagen. GemaB dem in Kapitel
1.2.1.2 vorgestellten Modell von Herzer [13] entsprach die nachgewiesene Reduktion der
Koerzitivfeldstarke als Folge der Verkleinerung der Kristallitgr6Be den Erwartungen. Im All-
gemeinen wird dieser Effekt von weiteren Effekten Uberlagert. Insbesondere kann eine Ver-
ringerung des Betrags der in kristallinem FeCo vorhandenen Gitterdehnung aufgrund der
magnetoelastischen Eigenschaften der FeCo-Lagen zu einer weiteren Reduktion der Koerzi-
tivfeldstéarke gefuhrt haben. Wahrend bei hohem N-Defizit die integrale Druckeigenspannung
mit abnehmender Doppellagendicke abnahm, blieb sie bei nur geringer Unterstéchiometrie
konstant und nahm bei geringer Uberstdchiometrie sogar leicht zu. Es ist jedoch zu beach-
ten, dass die integrale Eigenspannung ohne in-situ durchgefihrte Experimente nicht in die
innerhalb der Lagen und die an den Lagengrenzflachen auftretende Eigenspannung zerleg-
bar war.
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Abb. 4-8 Darstellung der Abhéngigkeit der Koerzitivfeldstéarken der Viellagenschichtsys-
teme von dem Viellagenaufbau. Das Symbol drec, bezeichnet die FeCo-Lagendicke, das
Symbol Hce bezeichnet die Koerzitivfeldstarke in der leichten Magnetisierungsrichtung.

Nach dem Gluhprozess lag bei allen FeCo/TaN-Viellagenschichtsystem eine héhere Koerzi-
tivfeldstérke als im ungegluhten Zustand vor. Dies widersprach der Erwartung, dass eine
Reduktion der integralen Eigenspannungen und die Ausheilung von Defekten in eine Reduk-
tion der Koerzitivieldstarke resultieren. Hingegen ist ein Anwachsen der Koerzitivfeldstarke
mit dem nachgewiesenen Kornwachstum konsistent. AuBerdem kann die Diffusion von Ta-
Atomen bei den Schichtsystemen mit Stickstoffdefizit und von N-Atomen bei den Schichtsys-
temen mit Stickstoffliberschuss zu deren Einbau als Fremdatome in das FeCo-Kristallgitter
gefuhrt haben. Diese wirden dann Domanenwandverschiebungen erschwert und daher ho-
here Koerzitivfeldstarken notwendig gemacht haben. Letztgenannte Effekte Gberkompensier-
ten die erstgenannten in den FeCo/TaN-Viellagenschichtsystemen.

Bei den Viellagenschichtsystemen mit TiN als Hartstoff konnten auch bei der geringsten Fe-
Co-Lagendicke Magnetisierungskurven gemessen werden. Tendenziell sank die Koerzitiv-
feldstarke mit sinkender FeCo-Lagendicke, so dass die geringste Koerzitivfeldstarke bei den
geringsten Doppellagendicken erreicht wurde. Im Unterschied zu den Schichtsystemen mit
TaN als Hartstoff flihrte das Glihen der FeCo/TiN-Viellagenschichten zu einer Reduktion der
Koerzitivfeldstarke. Bei den ungegliihten FeCo/TiN-Viellagenschichtsystemen stellte der Ein-
bau der Fe- und Co-Atome in die TiN-Lagen unter (Fe,Co,Ti)N-Mischkristallbildung einen
wesentlichen Einfluss auf die ferromagnetischen Eigenschaften dar. Die intrinsischen ferro-
magnetischen Eigenschaften von kfz-(Fe,Co, Ti)N waren nicht bekannt, da es sich hierbei um
ein neuartiges, metastabiles Material handelte. Die metallische Legierung FesoCosy konnte
hingegen von mehreren Forschern [158, 159] zur Ermittlung der intrinsischen physikalischen
Eigenschaften in metastabiler kubisch-flachenzentrierter Kristallstruktur hergestellt werden.
So gelang es Ambrose et al. [158], kubisch-flaichenzentrierte FeCo-Legierungen Uber weite
Zusammensetzungsbereiche epitaktisch auf Diamantsubstraten zu stabilisieren. Die so her-
gestellten Schichten nutzten sie fir die Ermittlung wesentlicher intrinsischer magnetischer
Eigenschaften. Fur die Legierung der Zusammensetzung Fes,Cos, konnten sie den
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Anisotropiekoeffizienten K; =—3,4 kJm™ bestimmen. Der Betrag der magnetokristallinen Ani-
sotropie von kfz-Fe,sCos, ist damit deutlich geringer als der von krz-FesoCosg, der mit K;
~—18kJm™ mehr als das fiinffache betrégt [25]. Die geringen Koerzitivfeldstarken bei den
FeCo/TiN-Viellagenschichtsystemen mit geringer Doppellagendicke sind unter Bertcksichti-
gung von Gl. (1.4) mit der bei kfz-Kristallstruktur im Vergleich zur krz-Kristallstruktur deutlich
geringeren magnetokristallinen Anisotropie konsistent. Die weitere Reduktion der Koerzitiv-
feldstérke mit dem Gildhen lieB sich durch den Abbau von Gitterbaufehlern, wie Leerstellen,
Substitutionsatomen oder Einlagerungsatomen, innerhalb der (Fe,Co,Ti)N-Lagen erklaren.
Grund hierfdr ist, dass in der Folge eines solchen Abbaus von Gitterbaufehlern die magne-
toelastische Energie innerhalb dieser Lagen gesunken ist. Da jedoch die Koeffizienten der
Séattigungsmagnetostriktion weder von (Fe,Co,Ti)N-Mischkristallen noch von kubisch-
flachenzentriertem FesoCoso bekannt waren, lieB sich dieser Effekt nicht quantifizieren. Als
ein weiterer direkter Einfluss auf die Senkung der Koerzitivfeldstarke mit dem Glihen lieB ein
Abbau von Gitterfehlern auch eine erleichterte Dom&nenwandverschiebung und -drehung
erwarten.

Unter der Annahme, dass bei allen hergestellten Viellagenschichten die ferromagnetischen
Funktionslagen Uber Austauschwechselwirkung magnetisch gekoppelt waren, ist die Satti-
gungspolarisation im Wesentlichen von an den Lagengrenzflachen stattfindenden Mecha-
nismen beeinflusst gewesen. Wahrend des Schichtwachstums stattfindende Durchmi-
schungsprozesse kdnnen eine betrachtliche Reduzierung der Sattigungspolarisation zur Fol-
ge gehabt haben. Nach Abscheidung der Viellagenschichtsysteme kénnen wéahrend des
GlUhprozesses stattfindende Diffusionsprozesse zum Abbau der RegelmaBigkeit des Viella-
genaufbaus geflihrt haben. Fir einen Vergleich dieser Einfliisse bei den untersuchten Viella-
genschichtsystemen sind in Abb. 4-9 die Netto-Sattigungspolarisationen (Gl. (2.12)) der je-
weiligen Viellagenschichtsysteme mit der geringsten Doppellagendicke bei noch nachweis-

N-Gehalt in den Hartstofflagen _
<50 % <50 % >50 %
A=12,5nm A =43 nm A=45nm
OFeco = 1,6 NM OFeco = 1,1 Nm OFeco = 0,7 NM
2 2| 21457 2
TaN| =|z123T < S| =063T
) ) )
ClE. ) TE B
T T T
A =2,6nm
Oreco = 0,6 NM % inkohérente
o Lagengrenzflachen
. 5 . N
TiN 2 % teilkoharente )
5c/J Lagengrenzflachen
koharente
T Lagengrenzflachen

Abb. 4-9 Darstellung der Abhéngigkeit der Netto-Séttigungspolarisationen Js, peto
(Gl. (2.12)) von Viellagenschichtsystemen mit hoher Lagenzahl von der Gliihtemperatur T.
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barer Magnetisierungskurve in Abhangigkeit von der Gluhtemperatur gezeigt. Aufgrund der
in Abb. 4-8 gezeigten Abhangigkeiten handelt es sich bei diesen gleichzeitig um die Schicht-
systeme mit den minimalen Koerzitivfeldstarken. Auch wenn bei den FeCo/TaN-
Viellagenschichtsystemen mit hohem Stickstoffdefizit definierte Magnetisierungskurven
ermittelbar waren, flihrte das Glihen bei 600 °C zu einer betrachtlichen Verringerung der
Sattigungspolarisation. Neben der im vorigen Abschnitt erlauterten Durchmischung von Ta-
Atomen mit Fe- und Co-Atomen wahrend des Schichtwachstums deutete dies auf eine signi-
fikante thermisch bedingte Diffusion wahrend des Glihprozesses hin, wobei die Aktivie-
rungsenergie bei Temperaturen zwischen 500 °C und 600 °C erreicht wurde. Bei geringem
Stickstoffdefizit und bei geringem Stickstoffliberschuss hingegen war die Sattigungspolarisa-
tion wahrend des Glihens bis zu mindestens 600 °C konstant. Gleichwohl waren die absolu-
ten Werte betréchtlich gegenliber dem fir Einlagenschichten erwarteten Referenzwert redu-
ziert. Dies war ein Zeichen daflr, dass in diesen Schichtsystemen nicht wahrend des Glu-
hens stattfindende Diffusionsprozesse, sondern kinetisch bedingte Lagendurchmischung
wahrend der Schichtabscheidung die wichtigste Ursache fiir die Verringerung der Satti-
gungspolarisation im Vergleich zum FeCo-Referenzwert war.

Bei den FeCo/TiN-Viellagenschichtsystemen war aufféllig, dass die Netto-Sattigungspola-
risation (Gl. (2.12)) bei der geringsten Doppellagendicke von 2,6 nm mit 2T nur etwa 10%
unter dem fUr eine Fes,Cosp-Einlagenschicht erwarteten Wert lag. Die ferromagnetische Sat-
tigungspolarisation von Fes,Coso wurde also bei Bildung eines kubisch-flachenzentrierten
(Fe,Co,Ti)N-Mischkristalls kaum verringert. Dieser Sachverhalt wurde mdéglicherweise durch
ferromagnetisches Verhalten begiinstigende Eigenschaften von TiN unterstltzt, wie es flr
einige Kombinationen von kubisch-flichenzentrierten Ubergangsmetallnitriden mit eingebau-
ten Ubergangsmetall-Fremdatomen theoretisch und experimentell nachgewiesen wurde
[160, 161].

Wohl definierte ferromagnetische Hochfrequenzeigenschaften mit hoher Anfangspermeabili-
tat und definierter Grenzfrequenz konnten ausschlieBlich fir FeCo/TiN-Viellagenschichtsys-
teme nachgewiesen werden, die in kfz-Kristallstruktur unter Bildung des beschriebenen
(Fe,Co,Ti)N-Mischkristalls aufgewachsen sind. Ein Grund fiir das Fehlen solcher Eigenschaf-
ten bei den Gbrigen Schichtsystemen kann eine hohe Dichte von Substitutions- und Einlage-
rungsatomen aufgrund eines hohen MaBes an Durchmischung gewesen sein. Die bei den
FeCo/TiN-Viellagenschichtsystemen mit geringem A ermittelten Hochfrequenzeigenschaften
waren bezlglich ihrer Grenzfrequenz mit von Liu et al. [123] hergestellten FeCoSiN-
Schichten vergleichbar, in denen wenige Nanometer groBe kfz-Fes,Coso-Kristallite in einer
amorphen SiN-Matrix eingebettet waren. Die Netto-Anfangspermeabilitat (Gl. (2.15)) der far
diese Arbeit hergestellten Viellagenschichten war mit Werten von tGber 1200 bei dem unter
Zugabe von 2,0 sccm No-Fluss in die Prozessgasatmosphéare abgeschiedenen Viellagen-
schichtsystem sogar um das Dreifache gegentiber den von Liu et al. hergestellten Schichten
héher. Mit Gl. (1.5) wird ersichtlich, dass die Anfangspermeabilitat nanokristalliner Festkérper
mit sinkender Kristallfeldanisotropie steigt. Die oben zusammengefassten Ergebnisse waren
somit konsistent mit der Tatsache, dass die Kristallfeldanisotropie in kfz-Fes,Coso deutlich ge-
ringer ist als in krz-FesoCos in Verbindung mit der Annahme, dass &hnliches flr den herge-
stellten kfz-(Fe,Co, Ti)N-Mischkristall galt.
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4.4 Eigenschaftsprofile der entwickelten Schichtsysteme im Vergleich

Die Eigenschaftsprofile der Schichtsysteme wurden miteinander verglichen. Dies geschah
ausgehend von der Fragestellung, welches der hergestellten Viellagenschichtsysteme das
gréBte Potential zur Nutzung als VerschleiBschutzbeschichtung mit fernabfragbarer sensori-
scher Funktionalitat aufwies. Als Indikatoren fir die mechanische Funktionalitat wurden hier-
fir die Harte und die Eigenspannung vor und nach dem Gliihen betrachtet, wobei letztere bei
zu hohem Betrag das Anwendungspotential begrenzen kann. Als fir die sensorische Funkti-
onalitat relevante Eigenschaftskennwerte wurden die Koerzitivfeldstérke, die Sattigungspola-
risation sowie das Hochfrequenzverhalten, jeweils nach dem Magnetfeldglihen, betrachtet.
Die fir den Vergleich definierten Anforderungsprofile sind in Tab. 4-1 aufgelistet.

Tab. 4-1 Anforderungen an Hérte, Eigenspannung und magnetische Eigenschaften.

Eigenschaft qualitative Anforderungen quantitative Anforde-
rungen

Harte = Harte einer TiN- oder TaN- = 20GPa
Einlagenschicht

Eigenspannung mit moglichst geringem Betrag, még- <0, |o] <10 GPa
lichst keine Zugeigenspannung

Koerzitivfeldstarke maoglichst gering <10mT

Netto- maoglichst wenig kleiner als die Satti- =2,20T

Séttigungspolarisation  gungspolarisation von FeCo

Hochfrequenzeigen- hohe Anfangspermeabilitat, definierte Hant>100, Grenzfre-

schaften Grenzfrequenz quenz > 1 GPa

Bei qualitativer Bewertung aller Eigenschaften auf einer Skala von 0 (,nicht den Anforderun-
gen entsprechend®) bis 3 (,sehr gut den Anforderungen entsprechend) lieBen sich die Er-
gebnisse des Vergleichs als Netzdiagramm darstellen. Dieses Netzdiagramm ist in Abb. 4-10
gezeigt.

Wie in dem Netzdiagramm illustriert, wurde die beste Kombination der gewinschten Eigen-
schaften fir das FeCo/TiN-Viellagenschichtsystem erreicht. Neben der durch das Glihen
gegenlUber dem Wert der Linearen Mischungsregel betrachtlich erhdhten Harte zeichnete
sich dieses Schichtsystem — wie hierbei insbesondere auch ein Vergleich mit dem Fe-
Co/TaN-Viellagenschichtsystem zeigte — durch einen positiven Einfluss des Glihprozesses
auf die weichmagnetischen Eigenschaften aus. Gleichzeitig war die erreichte Netto-
Séttigungspolarisation (Gl. (2.12)) nur geringfligig gegenlber einer Fes,Coso-Einlagenschicht
reduziert. Zudem wiesen die FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme als einzige ein definiertes
Hochfrequenzverhalten auf, das sich durch hohe Anfangspermeabilitdten und Grenzfrequen-
zen auszeichnete.
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4.5 Wirkprinzipien zur berthrungslosen Eigenschaftsmessung und exemplarische Versuche zur beriihrungslosen
Temperaturbestimmung

=+-FeCo/TaN, hohes N-Defizit
-B-FeCo/TaN, geringes N-Defizit

FeCofTaN, geringer N-Uberschuss
-8-FeCo/TiN

Hérte vor dem Gliihen

Hochfrequenzeigenschaften

nach dem Glahen Harte nach dem Glahen

A

Koerzitivfeldstarke nachdem
Gliihen

Sattigungspolarisation nach

dem Glithen L Eigenspannung vordem Glihen

Abb. 4-10 Netzdiagramm zur qualitativen Bewertung der Eigenschaftsprofile der entwi-
ckelten Viellagenschichtsysteme. Die Eigenschaften wurden auf einer Skala von 0 bis 3 zwi-
schen ,nicht den Anforderungen entsprechend” und ,sehr gut den Anforderungen entspre-
chend” qualitativ bewertet.

4.5 Wirkprinzipien zur beriihrungslosen Eigenschaftsmessung und exempla-
rische Versuche zur berithrungslosen Temperaturbestimmung

In Kombination mit einer geeigneten Ausleseelektronik sind verschiedene Eigenschaften der
hergestellten Viellagenschichten beriihrungslos messbar. In Abb. 4-11 ist eine Ubersicht
Uber Schichteigenschaften dargestellt, die mit dem in Kapitel 1.3 beispielhaft vorgestellten
Verfahren der Frequenzmischung fernabfragbar messbar sind. AuBerdem ist in Abb. 4-11
dargestellt, wie die magnetischen MessgréBen das Frequenzmischungsverfahren beeinflus-
sen.

Eine erste mit dem Verfahren der Frequenzmischung berlhrungslos messbare Schichtei-
genschaft ist die Dicke, wie Teliban et al.[20] an einer weichmagnetischen ferromagneti-
schen Schicht demonstrierten. Die Messung beruhte auf dem Prinzip, dass die Amplitude der
fouriertransformierten zeitabhangig modulierten Polarisation eine monotone Funktion des fer-
romagnetischen Gesamtvolumens war. Bechtold et al. [21] nutzten in einer modifizierten Va-
riante dieses Verfahrens die Veradnderung der Suszeptibilitdt mit der Dehnung, um deren
MaB zu bestimmen. Das Messprinzip bestand darin, dass die Funktion der Abhangigkeit der
Amplitude der fouriertransformierten zeitabhangig modulierten Polarisation von der Dehnung
lokale Minima aufwies, die, wie die Autoren zeigten, ihre Position in monotoner Funktion der
Dehnung anderten. Mit diesem Ansatz kann somit die Dehnung oder auch, bei Abhangigkeit
der Dehnung von der Temperatur, nach einer entsprechenden Kalibrierung die Temperatur
einer weichmagnetischen ferromagnetischen Dinnschicht gemessen werden. Eine dritte Me-
thode zur Nutzung der Frequenzmischung wurde von Thede et al. [22] entwickelt und beruh-
te auf dem Effekt, dass zwischen dem anregenden Magnetfeld und der zeitabhangigen Pola-
risation eine Phasenverschiebung AW auftrat, welche eine monotone Funktion der Dehnung
war. Diese dritte Methode konnte, wie das oben beschriebene Verfahren, genutzt werden,
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Einfluss des magneti-

Magnetische schen Kennwerts auf Fernabfragbar messbare

MessgroRe das Frequenzmi- Eigenschaft
schungsverfahren

Polarisation J -

—> MaX[J(t)j]e,T=const = g1(d) _> d

Suszepti- X = x[e(T)] o _

biltit T | MaxU(flcons= GalE(T] |3 6T

Koerzitivfeld Hc=Hc[e(T)]

-starke HC Al'l',d=const= gS[E(T)] —»> €T

Abb. 4-11 Ubersicht tiber den Einfluss magnetischer Kennwerte auf das Frequenzmi-
schungsverfahren und (iber fernabfragbar messbare Schichteigenschaften. Die in der Uber-
sicht verwendeten GrdBen sind die relative Dehnung €, die Zeit t, die Temperatur T, die Pha-
senverschiebung AY zwischen dem anregenden Magnetfeld und der magnetischen Polarisa-
tion, monotone Funktionen g, und gz sowie eine Funktion g-, deren Minima ihre Position mo-
noton verédndern. Mit einem Hutsymbol (berschriebene Symbole kennzeichnen die jeweilige
Fouriertransformierte.

um die Dehnung und die Temperatur einer geeigneten Dinnschicht beriihrungslos zu mes-
sen.

Um die in Kapitel 4.4 als Schichtsystem mit der besten Eigenschaftskombination ausgewahl-
te FeCo/TiN-Viellagenschicht auf ihre Tauglichkeit als Sensor zu testen, wurden an der
Christian-Albrechts-Universitat zu Kiel im Rahmen einer Kooperation beispielhafte Messun-
gen nach dem von Thede et al. [22] entwickelten Verfahren durchgefthrt. Hierflr wurden die
messtechnischen Aufbauten und die Signalverarbeitungselektronik dahingehend modifiziert,
dass die Phasenverschiebung AW zwischen dem anregenden Feld und der Polarisation be-
rihrungslos bestimmt werden konnte [22]. Es wurden Messungen an dem in Kapitel 3.2 be-
schriebenen FeCo/TiN-Viellagenschichtsystem mit Oreco/A=0,25 und A<5,5nm durchge-
fOhrt. FOr diese Messungen wurden eigens Schichten auf oxidierte Siliziumsubstrate mit
rechteckiger Oberflache und den Abmessungen 5x30x 0,375 mm? abgeschieden. Alle fir
diese Tauglichkeitsmessungen hergestellten Proben wurden fir 60 min bei 600 °C im Mag-
netfeld gegliht.

In Abb. 4-12 a sind die Hysteresekurven der FeCo/TiN-Viellagenschicht mit A=5,5nm und
dreco = 1,3 Nm bei verschiedenen Temperaturen zwischen 30 °C und 500 °C gezeigt. Die Ab-
nahme der Koerzitivfeldstarke und die Zunahme der Suszeptibilitdt mit der Temperatur wur-
den hierbei als Folge der magnetoelastischen Eigenschaften des Schichtsystems durch die
Probenausdehnung bewirkt. Mit der modifizierten Messtechnik wurde die Phasenverschie-
bung AW berihrungslos bestimmt [22]. In Abb. 4-12b ist diese Phasenverschiebung AW in
Abhéngigkeit von der Temperatur der Probe bei drei verschiedenen Anregungsfeldstarken
abgebildet. Es ist ersichtlich, dass der Zusammenhang zwischen der Temperatur und der
Dehnung in allen Féllen in einer monotonen Abhangigkeit zwischen AW und T resultierte.
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4.5 Wirkprinzipien zur berthrungslosen Eigenschaftsmessung und exemplarische Versuche zur beriihrungslosen
Temperaturbestimmung
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Abb. 4-12 a) Magnetisierungskurven des in dieser Arbeit entwickelten FeCo/TiN-
Viellagenschichtsystems mit A = 5,5 nm und drec, = 1,3 nm bei unterschiedlichen Temperatu-
ren zwischen 25 C und 500 C und b) Phasenverschiebung A¥ in Abhéngigkeit von der
Temperatur T des Schichtsystems bei verschiedenen anregenden Magnetfeldstédrken. Die
gezeigten Daten wurden aus [22] entnommen.

Durch diese Experimente wurde somit nachgewiesen, dass neben dem Materialvolumen
auch die Gitterdehnung, und, nach einer entsprechenden Kalibrierung, auch die Temperatur
der Schichtsysteme ermittelt werden konnten [22].

In Abb. 4-13 sind die fernabfragbar messbaren Eigenschaften der hergestellten Schichtsys-
teme zusammengefasst dargestellt. Die hergestellten Schichtsysteme bieten sich demnach
zur Nutzung als VerschleiBschutzbeschichtung oder als Bestandteil in einem mehrkompo-
nentigen VerschleiBschutzschichtsystem in solchen Féllen an, in denen die dargestellten Ei-
genschaften unabhangig voneinander oder sogar gleichzeitig berihrungslos gemessen wer-
den sollen. So kann die Verringerung der Schichtdicke durch, beispielsweise abrasiven, Ver-
schleif3 gemessen werden. Weiterhin kdnnen die Temperatur, beispielsweise im Reibkontakt,
und die an einem beschichteten Bauteil wirkenden mechanischen Spannungen bestimmt
werden. Weiterhin kann anhand der Bestimmung der gemessenen Gitterdehnung in der
Schicht auftretende Materialermiidung detektiert werden. Ein Einsatz der entwickelten
Schichten ist hierbei in Anwendungen méglich, in denen die Substrate nicht ferromagnetisch
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4 Diskussion

J
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Abb. 4-13 Ubersicht iiber die Zustédnde der hergestellten VerschleiBschutzschichten, die,
beispielsweise mittels dem beschriebenen Frequenzmischungsverfahren, beriihrungslos be-
stimmbar sind. Die in dieser Ubersicht verwendeten GréBen sind die relative Dehnung e, die
Zeit t, die Temperatur T, monotone Funktionen g; und gs; sowie eine Funktion g, deren Mi-
nima ihre Position monoton verdndern. Zur Definition dieser Funktionen siehe Abb. 4-11.

sind, so beispielsweise bei nichtmagnetischen Hartmetallen, bei Bauteilen aus austeniti-
schen Stahlen oder aus Keramiken.
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5 Zusammenfassung

Die Beschichtung von Bauteilen zum Zwecke der VerschleiBverringerung wird im Maschi-
nenbau seit langem angewendet. In vielen Bereichen ist hierbei seit den 1980er Jahren die
Abscheidung von Schichten mit Kathodenzerstaubungsverfahren Stand der Technik. Vorteile
der Kathodenzerstaubung sind die Mdglichkeit der Abscheidung von Materialien in meta-
stabilen Phasen, die hohe Variabilitdt der Prozessparameter zur Beeinflussung von Mikro-
struktur und Textur, die vergleichsweise geringen Prozesstemperaturen sowie die Mdglich-
keit zur Herstellung von Mehrschicht- und Viellagenschichtsystemen. Wahrend der Entwick-
lung neuartiger VerschleiBschutzschichten mit Augenmerk auch auf eine Verlangerung von
Standzeiten massive Anstrengungen entgegengebracht wurden, ist eine Bestimmung des
aktuellen Schichtzustands weiterhin oft nur mit probabilistischen Methoden méglich. Es sind
zwar Methoden zur aktiven Eigenschafts- und Abtragskontrolle von VerschleiBschutzschich-
ten bekannt, deren Funktionalitéat beruht in vielen Fallen jedoch auf gegebenem Berihrungs-
kontakt oder optischer Einsehbarkeit. Um auch eine beriihrungslose Erfassung des Zustands
einer VerschleiBschutzbeschichtung zu erméglichen, wurde die Integration von ferromagne-
tischer Funktionalitét in eine VerschleiBschutzbeschichtung untersucht. Die Materialauswahl
und die Konzeption des Viellagenaufbaus erfolgten mit Hinblick auf eine beispielhafte Ver-
wendung in Kombination mit dem Verfahren der Frequenzmischung.

Ziel dieser Arbeit war es, materialwissenschaftliche Grundlagen zur Herstellung von Ver-
schleiBschutzschichten mit integrierter Sensorfunktionalitdt zu erarbeiten. Hierfur wurde das
Konzept von Schichtsystemen im Viellagenaufbau gewahlt. Hierdurch war eine weitgehend
unabhéngige Kontrolle von Lagen- und Gesamtschichtdicke gegeben. Als Verfahren zur
Herstellung der Viellagenschichten kamen die nichtreaktive und die reaktive Magnetronka-
thodenzerstdubung zum Einsatz. Als Material fur die sensorisch nutzbare ferromagnetische
Funktionskomponente wurde Fes,Coso gewahlt, da es die Vorteile einer hohen Sattigungspo-
larisation, einer hohen Sattigungsmagnetostriktion, einer hohen Anfangspermeabilitdt und
weichmagnetischer Eigenschaft vereint. In einem ersten Ansatz wurde FeCo von einem Le-
gierungstarget der Zusammensetzung Fes,Cosy mit TaN von einem Hartstofftarget der Zu-
sammensetzung TasoNso zu 1 um dicken Viellagenschichten kombiniert. In einem zweiten
Ansatz wurde TiN als Hartstoffkomponente verwendet. Auch fir die Herstellung der TiN-
Lagen wurde ein Target mit gleichen Anteilen von Metall- und N-Atomen verwendet. Der
Aufbau der Viellagenschichtsysteme wurde systematisch verédndert. AuBerdem wurde die
Prozessgasatmosphare durch Zugabe des Reaktivgases N, variiert. Fir die Herstellung der
FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme wurden auBerdem die FeCo-Targetleistung und der Pro-
zessgasdruck variiert, um den Einfluss der Teilchenenergien auf die Schichtbildung und die
Schichteigenschaften zu untersuchen.

Alle Viellagenschichtsysteme wurden nach ihrer Herstellung fir 60 min bei 400 °C, 500 °C
und 600 °C im Vakuum bei gleichzeitig angelegtem Magnetfeld gegliht. Hierdurch sollten
Gitterbaufehler ausheilen und eine uniaxiale ferromagnetische Anisotropie in der Schicht-
ebene eingepragt werden. Die ungeglihten und geglihten Viellagenschichtsysteme wurden
bezuglich ihrer chemischen Zusammensetzung, ihres Viellagenaufbaus, ihrer Mikrostruktur
und Textur, sowie ihrer mechanischen und magnetischen Eigenschaften charakterisiert.
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5 Zusammenfassung

Zunachst wurden FeCo/TaN-Viellagenschichtsysteme mit variiertem Viellagenaufbau in un-
terschiedlichen Prozessgasatmosphéaren abgeschieden. Hierdurch wurden Viellagenschich-
ten mit stark und geringflgig unterstéchiometrischen sowie leicht Uberstdéchiometrischen
TaN-Lagen hergestellt, die sich aufgrund der Phasenvielfalt im Ta-N-System vor allem in ih-
rer Phasenzusammensetzung unterschieden. Nach dem Gluhen wiesen alle Schichtsysteme
héhere Hartewerte als den mit der Linearen Mischungsregel berechneten Wert auf. Die
Schichtsysteme unterschieden sich deutlich in ihren magnetischen Eigenschaften. Unabhéan-
gig von dem Stickstoffgehalt der TaN-Lagen flhrten umso geringere FeCo-Lagendicken zu
umso geringeren Koerzitivfeldstarken. Bei hohem Stickstoffdefizit fihrte der hohe Anteil von
nur metallisch gebundenen Ta-Atomen jedoch zu einer betréchtlichen Verringerung der Sat-
tigungspolarisation. Bei leicht unterstéchiometrischen TaN-Lagen wurde bei einer FeCo-
Lagendicke von 1,4 nm bei den geglihten Schichtsystemen neben einer Koerzitivfeldstarke
von weniger als 3mT eine Netto-Sattigungspolarisation (Gl. (2.12)) von 1,45T gemessen.
Dieser Wert war gegentiber dem Glihen bei Temperaturen bis zu mindestens 600 °C stabil.
Bei geringem Stickstoffliberschuss wurden schon bei den geringsten FeCo-Lagendicken von
0,7 nm Netto-Sattigungspolarisationen von 0,63 T erreicht, die sich ebenfalls gegenlber ei-
ner Glihbehandung bei Temperaturen bis zu mindestens 600 °C als stabil erwiesen. Die
Herstellung von FeCo/TaN-Viellagenschichtsystemen mit flr sensorische Anwendungen
ausreichenden Sattigungspolarisationen und mit Koerzitivfeldstarken von deutlich weniger
als 1 mT mit gleichzeitig vorliegenden betrachtlichen Hartewerten von bis zu (26,4 + 4,4) GPa
erwies sich als mdglich. Bei FeCo/TaN-Viellagenschichtsystemen erwies sich hierfir eine ge-
ringe Uberstdchiometrie in den TaN-Lagen fiir eine geeignete Kombination von ferromagne-
tischen und mechanischen Eigenschaften als vorteilhaft, um eine deutliche Reduktion der fur
das Signal-Rausch-Verhaltnis wichtigen Sattigungspolarisation durch metallisch gebundene
Ta-Atome mit hoher Diffusionsneigung zu minimieren.

Im Gegensatz zu TaN ist TiN in einem weiten Bereich um die stéchiometrische Zusammen-
setzung in der kfz-Kristallstruktur stabil. Da auBerdem eine geringere Anzahl méglicher stabi-
ler Phasen existiert, ist bei Abscheidung von TiN dessen einphasiges Wachstum sehr wahr-
scheinlich. Dadurch ist eine Prozesskontrolle wahrend der Abscheidung von TiN-Schichten
im Vergleich zu der Abscheidung von TaN-Schichten deutlich einfacher méglich. Die in die-
ser Arbeit hergestellten TiN-Lagen wiesen nur ein sehr geringes Stickstoffdefizit auf, weswe-
gen zunachst der Viellagenaufbau von FeCo/TiN-Schichtsystemen ohne N,-Zugabe in die
Prozessgasatmosphére variiert wurde. Bei den Schichtsystemen mit geringen Doppellagen-
dicken 8,8 nm war nach dem 60-mindtigen Magnetfeldgliihen bei 600 °C im Vakuum eine
betrachtliche Erhéhung der Harte gegeniber den Schichtsystemen mit héheren Doppella-
gendicken zu verzeichnen. Gleichzeitig war auffallig, dass bei den FeCo/TiN-Viellagen-
schichtsystemen mit A< 21 nm das Glihen zu einer Reduktion der ohnehin auch im unge-
glihten Zustand schon sehr geringen Koerzitivfeldstarken fuhrte. Bei der geringsten Doppel-
lagendicke von 2,6 nm und einer FeCo-Lagendicke von 0,7 nm flhrte das Glihen bei 600 °C
zu einer Reduktion der Koerzitivfeldstarke auf sogar nur 0,22 mT, wahrend gleichzeitig die
Netto-Sattigungspolarisation trotz der hohen Grenzflachenzahl mit 2 T nur etwa 10 % unter-
halb des an einer FeCo-Einlagenschicht ermittelten Wertes lag. Gleichzeitig wiesen die Fe-
Co/TiN-Viellagenschichten mit FeCo-Lagendicken von 1 nm oder weniger definiertes Verhal-
ten im hochfrequenten elektromagnetischen Wechselfeld auf, das heif}t, es wurden komple-
xe Permeabilitdtsspektren gemessen, die neben einer hohen Anfangspermeabilitat auch eine
definierte Grenzfrequenz aufwiesen. Die Netto-Anfangspermeabilitaten (Gl. (2.15)) betrugen
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bei diesen Schichten in allen Féllen wenigstens 400 und sogar 560 bei der geringsten FeCo-
Lagendicke. Eine geringflgige Erhdhung des Stickstoffanteils in den Viellagenschichten
durch Zugabe von bis zu 5 Vol.-% Stickstoffanteil in die Prozessgasatmosphére flhrte sogar
zu einer weiteren Reduktion der Koerzitivfeldstarke auf im niedrigsten Fall nur noch 0,15 mT,
sowie zu einer Erhdhung der Netto-Anfangspermeabilitédt auf bis zu 1200. Die Schichtharte
wurde durch die Stickstoffzugabe jedoch reduziert.

Im Vergleich der Schichtsysteme miteinander wurde die beste Kombination aus mechani-
schen und magnetischen Eigenschaften mit dem FeCo/TiN-Viellagenschichtsystem bei einer
Doppellagendicke von 2,6 nm erreicht. Nach 60-minttigem Magnetfeldglihen bei 600 °C im
Vakuum wurden sehr geringe Koerzitivfeldstarken von 0,22 mT bei einer Sattigungspolarisa-
tion von 2T ermittelt. Gleichzeitig erwies sich dasselbe Schichtsystem trotz eines 25-
prozentigen Anteils von FesoCosy mit einem Wert von (25,2 + 4,4) GPa um 19 % harter als ei-
ne 1um dicke TiN-Referenzschicht. Aufgrund der Harte als einem Indikator fiir die Ver-
schleiBbestandigkeit bietet sich dieses Schichtsystem als Bestandteil einer VerschleiB-
schutzbeschichtung mit fernabfragbar sensorischer Funktion an.

Mit TEM-Aufnahmen wurde nachgewiesen, dass die FeCo/TiN-Viellagenschichten mit gerin-
gen Doppellagendicken aus sédulenférmigen Kristalliten bestanden. Dieses Wachstum wurde
dadurch erméglicht, dass die Lagen in lokaler heteroepitaktischer Beziehung aufeinander
aufwuchsen und dabei Kristallite in einer kubisch-flachenzentrierten Kristallstruktur mit aus-
gepragter (200)-Textur bildeten. In den Réntgenbeugungsdiagrammen manifestierte sich
dies darin, dass anstelle des (200)-Reflexes von kfz-TiN zwei Reflexe um dessen Position
auftraten. Da eine Stabilisierung von FeCo-Lagen in kfz-Kristallstruktur auf den TiN-Lagen
wegen des groBen Unterschieds der Gitterparameter nicht als Erklarung fiir das Wachstum
der nachgewiesenen heteroepitaktisch gewachsenen Saulen in Betracht kam, wurden weite-
re Experimente zur Untersuchung des Einflusses kinetischer Prozesse auf die Mikrostruktur-
bildung durchgefihrt. In diesen Experimenten wurde bei Beibehaltung des Viellagenaufbaus
zum einen die kinetische Energie der Fe- und Co-Atome durch Variation der FeCo-
Targetleistung, und zum anderen die Teilchenenergie der an der Substratposition ankom-
menden Teilchen durch Variation des Prozessgasdrucks variiert. Mit diesen Experimenten
konnte indirekt nachgewiesen werden, dass eine Mindesthéhe des kinetischen Energieein-
trags flr das beobachtete heteroepitaktische Saulenwachstum notwendig war. Auf Grundla-
ge dieser experimentellen Erkenntnisse wurde ein Wachstumsmodell entwickelt, welches die
Bildung der heteroepitaktisch gewachsenen Viellagenschichtsysteme mit der alternierenden
Schichtung von TiN- und (Fe,Co, Ti)N-Mischkristalllagen erklart. Die Bildung von (Fe,Co,Ti)N-
Substitutionsmischkristalllagen ist in diesem Modell eine Folge des kinetischen Energieein-
trags der schichtbildenden Teilchen. Die metastabile Kristallstruktur dieser (Fe,Co,Ti)N-
Lagen wird in dem Modell durch die jeweils auf diese abgeschiedene TiN-Lage stabilisiert.
Auf das beschriebene Schichtmodell aufbauend wurde die Doppelreflexbildung in den Rént-
genbeugungsdiagrammen der FeCo/TiN-Viellagenschichtsysteme mit kleinen Doppellagen-
dicken qualitativ erklart.

Die Bildung der unter Substitutionsmischkristallbildung heteroepitaktisch gewachsenen La-
gen und deren Stabilisierung ermdglichten den Einbau einer hohen Konzentration von Fe-
und Co-Atomen in die kfz-TiN-Lagen. Die Einbindung der Fe- und Co-Atome in ein nitridi-
sches Kristallgitter lieB erwarten, dass die Aktivierungsenergien fir deren Volumendiffusion
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5 Zusammenfassung

deutlich héher waren als diejenigen von ausschlieBlich metallisch gebundenen Fe- und Co-
Atomen. Mit diesem Effekt konnte die experimentell nachgewiesene Stabilitat des Viellagen-
aufbaus gegen Glihen innerhalb des Temperaturbereichs zwischen 400 °C und 600 °C er-
klart werden. Der im Vergleich zur krz-Kristallstruktur kleine Betrag der Anisotropiekonstante
Ki von kfz-Fes,Cosy diente als Indikator daftir, dass auch im kubisch-flaichenzentrierten
(Fe,Co,Ti)N-Substitutionsmischkristall der Betrag der magnetokristallinen Anisotropie kleiner
war als bei krz-Fes,Coso. Deshalb wurde die nach dem Magnetfeldglihen erreichte Kombina-
tion von sehr geringen Koerzitivieldstéarken und hohen Anfangspermeabilitaten bei FeCo/TiN-
Viellagenschichten mit sehr geringen Doppellagendicken vor allem auf die Ausbildung des
oben beschriebenen Viellagenaufbaus zurlickgefihrt.

Es gelang in dieser Arbeit also, durch Integration von ferromagnetischem Fes,Cos, in die
Hartstoffmaterialien TasoNso und TisoNso Viellagenschichtsysteme zu entwickeln, deren me-
chanische Eigenschaften mit denen von bei gleichen Bedingungen hergestellten TaN- und
TiN-Einlagenschichten vergleichbar waren, und die zugleich sensorisch nutzbare ferromag-
netische Eigenschaften aufwiesen. Vor allem mit der Kombination von FesoCosq und TisoNsg
zu Viellagenschichten mit geringen Doppellagendicken von nur wenigen Nanometern gelang
es, Schichtsysteme zu entwickeln, deren ferromagnetische Eigenschaften die berihrungslo-
se Bestimmung von Schichtdicke und Gitterdehnung ermdglichen. Die berihrungslose Zu-
standsbestimmung wurde mit einem der in dieser Arbeit hergestellten FeCo/TiN-
Viellagenschichtsysteme beispielhaft anhand der Temperaturmessung gezeigt, die auf dem
Zusammenhang zwischen der Gitterdehnung und der Temperatur beruhte. Die hergestellten
Schichtsysteme bieten sich somit zur Nutzung als VerschleiBschutzbeschichtung oder als
Bestandteil eines mehrkomponentigen VerschleiBschutzschichtsystems in allen Féllen an, in
denen der, beispielsweise abrasive, Verschlei3, die Temperatur und mechanische Spannun-
gen berthrungslos und sogar gleichzeitig gemessen werden sollen. Weiterhin kann detektiert
werden, ob Materialermidung der Schicht bzw. des Schichtsystems vorliegt. Der Einsatz der
entwickelten Schichten ist in solchen Anwendungen mdglich, in denen die Substrate nicht
ferromagnetisch sind, so beispielsweise bei nichtmagnetischen Hartmetallen, bei Bauteilen
aus austenitischen Stahlen oder aus Keramiken.
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