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Kurzfassung

Die steigenden Anforderungen im Bereich der Zerspanungstechnologie erfordern neuartige
Werkstoffe fir die Werkzeugbeschichtungen. Einen wesentlichen Beitrag zur Implementie-
rung neuer Prozesse in der Fertigung leistet die Oberflachen- und Dlnnschichttechnologie.
Im Rahmen dieser Arbeit wurden nanokristalline Schichten mittels physikalischer Gaspha-
senabscheidung sowohl mit einer Laboranlage als auch mit einer Industrieanlage hergestellt.
Die Schichten wurden mittels reaktiver Hochleistungskathodenzerstaubung von einem
segmentierten und von monolithischen Targets auf Hartmetall-, Silizium- und TiAINb-
Substrate abgeschieden. Mit dem segmentierten Target war es mdglich, Schichten mit
unterschiedlicher chemischer Zusammensetzung in einem PVD-Prozess abzuscheiden. Der
kombinatorische Ansatz ermdglichte die systematische Untersuchung von groBen Zusam-
mensetzungsbereichen und parallel dazu wurden die Korrelationen zwischen der Synthese
und den materialwissenschaftlichen bzw. thermodynamischen Eigenschaften Gberprift. Es
wurde die Konstitution von Schichten aus den Stoffsystemen Al-Cr-O und Al-Cr-O-N mittels
Elektronenstrahlmikroanalyse und Réntgen-Photoelektronenspektroskopie, die Mikrostruktur
mittels Réntgenfeinstrukturbeugung, Raster- und Transmissionselektronenmikroskopie
untersucht. Ausgewahlte Eigenschaften der Schichtwerkstoffe wie die Dichte, die Mikrohérte,
der reduzierte Elastizitdtsmodul oder die Eigenspannungen wurden systematisch analysiert.

Die Abscheidung von Schichten mit einer Korund-&hnlichen nanokristallinen und rhombo-
edrischen a-(Aly,Cry)2.503-Phase erfolgte bei einer Substrattemperatur von 500 °C in der
Laboranlage. Die thermische Energie der Atome bzw. lonen wurde systematisch durch die
Substrattemperatur und deren kinetische Energie durch die Substratvorspannung variiert.
Die thermische Stabilitdt und die Phasenumwandlung in ein Zweiphasengemisch wurden
nach Warmebehandlungen mit einer maximalen Temperatur von 1350 °C analysiert. Mittels
Transmissionselektronenmikroskopie konnte in einer detaillierten Analyse der Al-Cr-O-
Schichten von der Industrieanlage die Bildung einer kfz (Al;,Cry)2.503-Phase nachgewiesen
werden.

Auf Basis dieser Ergebnisse wurden neue Schichten aus dem Stoffsystem Al-Cr-O-N mit der
Laboranlage hergestellt und untersucht. Die Stickstoffzugabe modifizierte die chemischen
Bindungen in den Schichten. Unter den Keimbildungs- und Wachstumsbedingungen wurde
die Bildung einer neuartigen rhomboedrischen a-(Al;,Cry)2:5(01.,,Ny)s-Phase mittels Ront-
genfeinstrukturbeugung und Transmissionselektronenmikroskopie nachgewiesen und sowohl
die minimal notwendige Sauerstoffzugabe als auch die maximale Stabilitdt dieser Phase
gegenuber einer Stickstoffzugabe ermittelt. Diese AI-Cr-O-N-Phase entstand aus
a-(Al14,Cry)2.503 durch die gezielte Substitution der Sauerstoff-lonen durch Stickstoff-lonen.
Eine Analyse der chemischen Bindungen mittels Réntgen-Photoelektronenspektroskopie
ergab die Bildung von AI-N- und Cr-N-Verbindungen. Die Gitterkonstanten wurden mittels
Roéntgenfeinstrukturbeugung ermittelt und zeigten eine systematische VergréBerung bzw.
Verzerrung gegenuber der Einheitszelle von a-(Aly,Cry)2.503 aufgrund der Stickstoffzugabe,
wodurch es gleichzeitig zu einer Steigerung der Mikrohérte bei nahezu konstanten Eigen-
spannungen und einer konstanten KorngrdBe der nanokristallinen Al-Cr-O-N-Schichten kam.






Abstract

Increasing demands in the field of machining technology require new thin film materials for
tool coatings. A major contribution to the implementation of new processes in manufacturing
makes the surface and thin film technology. In this work nanocrystalline thin films were
prepared by physical vapour deposition with a laboratory scale coater and an industrial scale
coater. The thin films were deposited on cemented carbides, Si wafers and TiAINb sub-
strates by reactive magnetron sputtering from segmented and monolithic targets. A
segmented target was used to deposit thin films with different chemical compositions in a
single PVD process. The combinatorial approach allowed the systematic study of large
ranges of composition and, in parallel, correlations between the synthesis, microstructure
and thermodynamic properties were examined. The constitution of the AI-Cr-O and
Al-Cr-O-N coatings was analyzed by electron probe micro analysis and X-ray photoelectron
spectroscopy. Furthermore the microstructure was analyzed by X-ray diffraction, scanning
and transmission electron microscopy. Selected properties of the thin films such as density,
micro hardness, reduced Young’s modulus and residual stress were systematically
examined.

The deposition of thin films with a corundum-type nanocrystalline rhombohedral
a-(Alix,Cry)2,503 phase was carried out at a substrate temperature of 500 °C in the laboratory
scale coater. The thermal energy of the atoms/ions was systematically varied by the sub-
strate temperature and their kinetic energy by the substrate bias. Furthermore, the thermal
stability and a phase transition into an Al-rich and a Cr-rich solid solution was analyzed after
heat treatments at a maximum temperature of 1350 °C. A detailed phase analysis of the
Al-Cr-O coatings from the industrial scale coater by transmission electron microscopy
showed the formation of a fcc (Aly,Cry)2.503 phase.

Based on these results Al-Cr-O-N thin films were deposited in the laboratory scale PVD
coater. The addition of nitrogen modifies the chemical bonds in the thin films. Under the
nucleation and growth conditions, the formation of a novel rhombohedral
a-(Al1,Cry)2.5(01.,Ny)s phase was shown by X-ray diffraction and transmission electron
microscopy. The minimum required oxygen addition and the maximum stability against
nitrogen addition were examined in systematic studies. The Al-Cr-O-N phase originated from
a-(Alyx,Cry)2,503 through a substitution of the oxygen ions by nitrogen ions. An analysis of
chemical bonds by X-ray photo electron spectroscopy showed the formation of Al-N and
Cr-N compounds. The lattice constants of the Al-Cr-O-N thin films in a corundum-type phase
were measured by X-ray diffraction and showed a systematic lengthening or distortion
compared to the hexagonal unit cell of a-(Al,Cry)2.:03. The addition of nitrogen led also to
an increase of the micro hardness at nearly constant residual stress levels and grain sizes of
the AI-Cr-O-N thin films.



Vi



Inhaltsverzeichnis

Inhaltsverzeichnis
D210 6T To U] o PR [
KUFZEASSUNG ...ttt e e e e e e e et e e e e e e e n e e e e e e e e e aaans iii
Yo (= Loz PP PPRR v
Symbole UnNd ADKUFZUNGEN ....cooiiiiiiieiieee et [
L =111 (=11 (1] o o PP EPTT SR 1
1.1 Grundlagen keramischer Werkstoffe .........ocuviiiiiiiiii e 2
1.1.1  Aluminiumoxid-Keramik (AlpO3) ........uuuiieiiiieiiiiieeee e 2
1.1.2  Chromoxid-Keramik (Cra03) ..eeeeeiiiiieiiiieiieeee et e e 6
1.2 Grundlagen der Kathodenzerstaubung .............eeeieiiiiiiiiiiiiie e 7
1.3 Keramische SChIiChIEN ........ooo i 11
1.3.1  Bindre StoffSYyStemME ......ueeeeiiieeee 11
1.3.2  Terndre StoffSySteme ... ceiiiii 21
1.3.3  Hbherkomponentige Stoffsysteme.........ooov i 25
1.4 Zielsetzung und INN@lt.........ooooii e 29
2 Versuchsmaterialien, Schichtherstellung und Charakterisierungsmethoden.................. 31
2.1 Versuchsmaterialien und Schichtherstellung...........ccceeiiiiiiii e 31
2.1.1  VersuchsmaterialieN..........ooi i 31
2.1.2 Laboranlage (Leybold Z 550) ........ceeiiiiiiiiiiiiiieiiee e 34
2.1.3 Industrieanlage (Hauzer HTC 1000)........cccuuiiiiieieiiiiiiie e 35
2.1.4  PrOzZeSSPAraMEIEN ......ueiiiiiiiiiiiiiiie ettt e e a e 37
2.2  Untersuchung der KONSHIIULION .......cooiiiiiiiiieic e 46
2.2.1 ElektronenstrahlmikroanalySe ............coooviiiiiiiiiiii e 46
2.2.2  Roéntgen-PhotoelekironenspektroSkopie. .........cceuiieiiiiiiiiiiiieieeieeiiieeeee e 46
2.3 Untersuchung der MIKroSTTUKIUL ........cccoiiiiiiiiiiiecce e 47
2.3.1 RasterelektronenmikroSKOPIE ...........uveiiiiiiiiiiieee e 47
2.3.2  ROntgenfeinstrukturbeUGUNG ........eeiiiiiiiiie e 48
2.3.3  TransmissionselektronenmikroSKOPIE. ...........uuuiieiiiiiiiiiiiiiiee e 49
2.4 Untersuchung mechanischer und physikalischer Eigenschaften ...........c..ccccooocninen. 51
2.4.1  SCIICHIAICKE .. it e e e e e e e e 51
2.4.2  OberflAachenrauh@it..........cooo i 51
2.4.3  DICNIE . a e e 52
2.4.4  MIKIONEIME ...coiiiiiiee e e e 53
2.4.5 Eindringharte und reduzierter Elastizitatsmodul.............cceeeeiiiiiiiiiis 53
2.4.6  EIQENSPANNUNGENN ....utiiiiiiieiiiitiiii et e e e e e e e e e e e e e e e e e e e r e e e e e e e e aaaanes 55
3 ErQEDNISSE .. 57
3.1 AI-Cr-O-Schichten abgeschieden mit segmentiertem Target (Laboranlage).............. 57
3.1.1 Einfluss der SubstratvorspannuNg ... 57
3.1.2  Einfluss der Substrattemperatur ... 71
3.1.3  Einfluss einer Warmebehandlung...........ooocuuiiiiiiiiiiiie e 74
3.2 Al-Cr-O-Schichten abgeschieden mit monolithischen Targets (Laboranlage)............ 80
3.2.1 Einfluss der SubstratvorspannuNg ... 80
3.3 AI-Cr-O-Schichten abgeschieden mit monolithischem Target (Industrieanlage) ........ 87
3.3.1  Einfluss der SubstratvorspannuNg...........occuueiiieiieiiiiiiieieee e 87



Inhaltsverzeichnis

3

4
4
4
4
4

5
6
7

viii

.4 Al-Cr-O-N-Schichten abgeschieden mit segmentiertem Target (Laboranlage) .......... 92
3.4.1  Einfluss des Reaktivgasflusses bei variablem Gesamtgasfluss...........cccccceennes 92
3.4.2 Einfluss des Reaktivgasflusses bei konstantem Gesamtgasfluss.................... 103
3.4.3  Einfluss der SubstratvorspannuNg..........cccuueiiieiiei i 112
3.4.4  Einfluss einer Warmebehandlung............cccumiiiiiiiiiiiiiiieeee e 118
DISKUSSION ...ttt ettt e ettt e e e e e e s bbb et e e e e e e e e e nnbbne e e e e e e e e e annn 122
.1 Vergleich der PVYD-ANIQQEN .......oiiiiiiiiii et 122
.2 Konstitution, Mikrostruktur und Eigenschaften der Schichten............cccccccoiiiinen. 123
.3 Eigenschaftsprofile der Stoffsysteme Al-Cr-O und Al-Cr-O-N........ccccoevviiieiiiniinnnnn. 143
.4 Folgerungen fir die Anwendbarkeit..............coooriiiiiiiiiie e 145
ZUSAMMENTASSUNG .....vtteeeeeeeee ettt e e e e e e e et e e e e e e e e e e e e e e e e e e ennnnee s 146
LIteraturverZEIiCNIS ..........e e 149
ANNNG - e e e 160



Symbole und Abkirzungen

Symbole und Abkiirzungen

Symbol
a

A
APro
b

B

C

d
d1,2
dth
dSub

AAr

Ered

)\EI
pGes

Pi

Einheit

m
2

2

3 3 3

333333

sccm
sccm
sccm
Pa
Pa
Pa
Pa
Pa

Bedeutung

Gitterparameter

projizierte Querschnittsflache

projizierte Kontaktflache

Gitterparameter

Korrekturfaktor

Gitterparameter

Schichtdicke

Diagonalen der projizierten Querschnittsflache
Ebenenabstand der Netzebenenschar (hkl)
Dicke des Substrats

Durchmesser des Kalottenschliffs
Abweichungen vom idealen Metall- zu Nichtmetall-Verhaltnis
von 2/3

Gasfluss von Argon

Gasfluss von Stickstoff

Gasfluss von Sauerstoff

Elastizitatsmodul

Elastizitatsmodul des Eindringkdrpers
Elastizitatsmodul der Probe

reduzierter Elastizitdtsmodul der Dinnschicht
Elastizitdtsmodul des Substrats

Energie von Teilchen X

Geometriefaktor

Prifkraft

maximale Kraft

freie Enthalpie der Stoffes i

Planck’sches Wirkungsquantum (h = 6,62606896-10% Js)
Eindringtiefe nach der Entlastung

Entlastungseindringtiefe

maximale Eindringtiefe

Schnittpunkt der Tangente mit der Eindringtiefen-Achse
Enthalpie

Eindringharte

Hartezahl nach Vickers

Stromstéarke

Boltzmann Konstante (k = 1,3806504-10%° J/K)
Gesamtmessstrecke

thermodynamische Parameter

Kameralange

Wellenlange der Cu-K,4-Strahlung
Grenzwellenldnge des Cut-Off Filters

Radius der Debye-Kugel

Wellenlange der Elektronen

Gesamtgasdruck

Partialdruck des Gases i

Leistung



Symbole und Abkirzungen

P/A W/m? Leistungsdichte

r m Radius eines Beugungsringes

MKugel m Radius der Kugel

R m Radius der Krimmung

Rwm J/(K-Mol) Gaskonstante (Ry = 8,31447 J/(K-Mol))

R: m Gesamthdhe des Rauheitsprofils

R, m mittlere Rauhtiefe

Oi kg/m?® Dichte der Phase i

Se J/(K-Mol) Entropie

Swm J/(K-Mol) Mischungsentropie

Stan N/m Steigung der Tangente

T °C Temperatur

Te K Elektronentemperatur

Taion °C Gluhtemperatur

Ts °C Substrattemperatur

0 Abweichungen vom idealen Metall- zu Nichtmetall-Verhéltnis
von 1

C] grd halber Beugungswinkel

Us \ Substratvorspannung

Ur Vv Targetspannung

) Hz Frequenz

Vind Querkontraktionszahl des Eindringkdrpers

Vs Querkontraktionszahl der Dinnschicht

Vsub Querkontraktionszahl des Substrats

O Vv Plasmapotential am Ort i

X Verhaltnis aus Chrom-Anteil zu Metall-Anteil

Xi % Anteil der Phase i

(X, VY, 2) Vektor der Position eines Atoms innerhalb einer Einheitszelle

y rel. Stickstoff-Anteil bezogen auf die Summe aus Sauerstoff und
Stickstoff

Abkiirzung Bedeutung

a amorph

Abb. Abbildung

ABS Abschertest

AC Wechselstrom

AES Augerelektronenspektroskopie

AFM Rasterkraftmikroskopie

AIP lonenplattieren mittels Lichtbogenverdampfung

Al Aluminium

ARC Lichtbogenverdampfung

CA Kontaktwinkel

COF Reibungskoeffizient

Cr Chrom

CuT Zerspanungsversuch

CvD chemische Gasphasenabscheidung

DC Gleichspannung

X



Symbole und Abkirzungen

DMS
EDX
ELLIP
ERDA
ESCA
ESMA
FIB
FTIR
GDOES
GIXRD
Gl.

HF
HIPIMS
HM
HRC
HSS
ICP
IR

kfz
KG
LAFAD
MBE
MK
MS

N

N

O
OES
Opt
PACVD
PC

Pd
PES
PMMA
PVD

RBS
REFLT
REM
RHEED
RT

S

S
STRESS
Tab.
TEM
TRANSM
UBM

duale Kathodenzerstaubung (engl. dual magnetron sputtering)
energiedispersive Rontgenspektroskopie
Ellipsometrie

elastische Ruckstreudetektionsanalyse
Elektronenspektroskopie fur die chemische Analyse
Elektronenstrahlmikroanalyse

Feinfokus lonenstrahltechnik
Fouriertransformations Infrarotspektroskopie
Glimmentladungsspektroskopie
Réntgenfeinstrukturbeugung im streifenden Einfall
Gleichung

Hochfrequenz

gepulste Hochleistungskathodenzerstaubung
Hartmetall

Harte nach Rockwell

Schnellarbeitsstahl

induktiv gekoppeltes Plasma

Infrarotspektroskopie

kubisch flachenzentriert

KorngréBBe

groBflachige gefilterte Lichtbogenverdampfung
Molekularstrahlepitaxie

Mischkristall

Massenspektroskopie

Stickstoff

Nanoindentierung

Sauerstoff

optische Emissionsspektroskopie

optische Mikroskopie

plasmaunterstitzte chemische Gasphasenabscheidung
Polycarbonate

Palladium

Polyethersulfon

Polymethylmethacrylat

physikalische Gasphasenabscheidung

elektrischer Widerstand
Rutherford-Riickstreu-Spektroskopie
Reflektionsspektroskopie
Rasterelektronenmikroskopie

Beugung hochenergetischer Elektronen bei Reflexion
Raumtemperatur

Reflexe des Hartmetall-Substrats

Silizium

Eigenspannungsbestimmung

Tabelle

Transmissionselektronenmikroskopie
Transmissionsspektroskopie

Kathodenzerstdubung mit spezieller Magnetfeldkonfiguration

Xi



Symbole und Abkirzungen

UHV
UPS
Vv
XPS
XRD
XRR
ZL

Xii

Ultrahochvakuum
Ultraviolett-Photoelektronenspektroskopie
Vanadium
Roéntgen-Photoelektronenspektroskopie
Rdntgenfeinstrukturbeugung
Réntgenreflektivitat

Zwischenlage



Einleitung

1 Einleitung

Innovationen im Automobilbau, in der Elektrotechnik, in der Kraftwerksindustrie, in der Luft-
und Raumfahrt, in der Optik oder in der Solartechnik sind eng verbunden mit der Entwicklung
neuer Werkstoffe. Hierbei spielt die Fertigungstechnik und insbesondere die Zerspanungs-
technik eine wichtige Rolle. Fir die Steigerung der Produktivitat in der Zerspanungstechno-
logie ist die Bereitstellung geeigneter Hochleistungswerkzeuge notwendig, die eine hohe
Standzeit, Schnittgeschwindigkeit, Schnitttiefe und Oberflachenqualitdt ermdglichen. Die
Leistung dieser Werkzeuge kann wesentlich durch eine VerschleiBschutzbeschichtung
gesteigert werden. Die Schichttechnologie, insbesondere die physikalische Gasphasenab-
scheidung (engl. physical vapour deposition, PVD), eréffnet die Méglichkeit neuartige Werk-
stoffe mit maBgeschneiderten Eigenschaften herzustellen.

In den vergangenen drei Jahrzehnten gab es im Bereich der Fertigungstechnik zahlreiche
Innovationen mit Blick auf die eingesetzten Beschichtungen der Werkzeugsysteme. Die
ersten kommerziell verfugbaren PVD-Hartstoffschichten wurden Anfang der 1980er Jahre
entwickelt und bestanden aus bindren Nitriden und Karbiden zum Beispiel auf Basis von
Titan. Anfang der 1990er Jahre begann die Entwicklung von terndren Schichtwerkstoffen wie
zum Beispiel metastabilem Titanaluminiumnitrid. Ab Mitte der 1990er Jahre wurden neuarti-
ge Werkzeugbeschichtungen wie zum Beispiel Diamant, Chromaluminiumnitrid oder kubi-
sches Bornitrid erarbeitet. Neben den eingesetzten Werkstoffen wurden neue Konzepte zum
Design von nanoskaligen Schichtmaterialien erarbeitet (Abb. 1-1, [1-3]).

(a) (b) ()

Substrat Substrat Substrat

.........0... FHEEEE 4
Substrat Substrat Substrat

Abb. 1-1: Konzepte von Schichtsystemen: (a) Viellagenschicht, (b) Gradientenschicht, (c)
nanokristalline Schicht, (d) Mischkristallschicht, (e) Ubergitterschicht und (f) metastabile
Schicht (in Anlehnung an [1-3]).

Das Konzept der Viellagenschichtsysteme fiihrte aufgrund der hohen Anzahl an Grenzfla-
chen und der damit verbundenen Rissablenkung zwischen den Lagen zu einer VerschleiB-
minderung der Zerspanungswerkzeuge. Parallel dazu wurden neue Plasmabeschichtungs-
verfahren wie zum Beispiel hoch ionisierende oder gepulste Prozesse entwickelt. Heute
haben sich in der Beschichtung von Werkzeugen mittels physikalischer Gasphasenabschei-
dung die Lichtbogenverdampfung und gepulste Verfahren etabliert [4-7].

Die physikalische Gasphasenabscheidung ermdglicht die Synthese von metastabilen Alumi-
niumoxid basierten Schichten. Diese besitzen ein groBes Anwendungspotential fir tribolo-
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Einleitung

gisch, thermisch und mechanisch beanspruchte Systeme und bilden den Ausgangspunkt
dieser Arbeit. Einen Schwerpunkt in der vorliegenden Forschungsarbeit stellt die Modifikation
eines keramischen Schichtwerkstoffs auf Basis von Aluminiumoxid mit Gberwiegend ioni-
schen Bindungen hin zu einem Werkstoff mit Eigenschaften, die eher kovalent oder metal-
lisch gebundenen Werkstoffen zugeordnet werden kénnen, dar.

1.1 Grundlagen keramischer Werkstoffe

Technische Keramiken sind anorganische, nichtmetallische Werkstoffe in Form komplexer
Verbindungen mit einem ionischen oder kovalenten Bindungsanteil aus metallischen und
nichtmetallischen Elementen. Keramische Werkstoffe lassen sich in Strukturkeramiken und
Funktionskeramiken einteilen. Der Strukturkeramik werden Werkstoffe zugeordnet, die fir
Komponenten technischer Systeme unter mechanischen Belastungen (Zug- und Druckspan-
nungen, Biegemomente usw.) eingesetzt werden. Der Funktionskeramik werden Werkstoffe
mit einer elektrischen, magnetischen, optischen oder dielektrischen Funktion zugeordnet.

1.1.1  Aluminiumoxid-Keramik (Al>O3)

Bei Oxidkeramiken handelt es sich um ein- oder polykristalline Werkstoffe aus reinen Oxiden
oder Oxidverbindungen von hoher Reinheit. Aluminiumoxid ist eine preisglinstige Keramik,
die eine hohe Harte, Druckfestigkeit, Temperaturbestandigkeit, oxidative Bestandigkeit,
einen hohen Elastizitdtsmodul, einen hohen elektrischen Widerstand, niedrige dielektrische
Verlustwerte, geringe Kerbschlagzéhigkeit, eine hohe chemische Resistenz gegen S&uren
und eine geringe Thermoschockbestandigkeit aufweist. Aluminiumoxid besitzt neben der
thermodynamisch stabilen rhomboedrischen Modifikation, auch a-Phase genannt, noch
mehrere metastabile Modifikationen [8]. Die thermodynamisch stabile rhomboedrische Al-O-
Phase stellt die Hochtemperaturphase von Aluminiumoxid dar.

Thermodynamisch stabile Aluminiumoxid-Phase

In Abb. 1-2 ist das Al-O- Zustandsdiagramm dargestellt [9]. In diesem Zustandsdiagramm tritt
neben Al und den beiden Schmelzen L; und L, nur die thermodynamisch stabile rhomboedri-
sche Modifikation von Aluminiumoxid auf. Die Schmelztemperatur von Al betragt 660 °C und
die rhomboedrische Al,O3-Phase schmilzt kongruent bei einer Temperatur von 2054 °C. Die
maximale Léslichkeit von Sauerstoff im Gitter von Aluminium betragt 60 At.%. In Abhangig-
keit von der Temperatur bildet sich ein Zweiphasengemisch aus Al und rhomboedrischem
a-Al,O3. Die Struktur von a-Al,O; (auch Korund genannt) besteht aus einer hexagonal
dichtesteten Packung der O%-lonen, die in zwei unterschiedlichen Lagen iibereinander
gestapelt sind [10-12]. Die Raumgruppe von rhomboedrischem Al,O3 wird in der Systematik
von Hermann-Mauguin mit R3¢ bezeichnet [13]. Die Raumgruppe R3c steht fiir ein
trigonales Gitter mit rhomboedrischer Zentrierung, 3 fiir eine dreizahlige Drehinversionsach-
se und c fir eine Gleitspiegelebene mit Translation entlang eines halben Gittervektors (Abb.
1-3). In den flnf Punktgruppen des trigonalen Kristallsystems tritt noch das hexagonale P-
Gitter mit der Symmetrie 6/mmm auf, so dass das trigonale Kristallsystem auch als Punkt-
gruppe des hexagonalen Systems mit geringerer Symmetrie aufgefasst werden kann. Dies
fihrt dazu, dass in der Literatur der Gitteraufbau von rhomboedrischem a-Al,O3 auch als
hexagonal bezeichnet wird [13].
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Abb. 1-2: Zustandsdiagramm des Stoffsystems AlI-O mit einem maximalen Sauerstoff-
gehalt von 60 At.% bei rhomboedrischem Al,O3[9,14].

In Abb. 1-3 (a) ist die hexagonale Einheitszelle von rhomboedrischem Al,O; dargestellt.
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Abb. 1-3: (a) Hexagonale Einheitszelle von rhomboedrischem a-Al.O; inklusive des AlOs-

Oktaeders (O%: weiB, Al°**: schwarz, unbesetzte Al**-lonen: hellgrau) und (b) Al**-Sechser-
ringe, wobei der Mittelpunkt aus einem unbesetzten Al**-lon besteht (in Anlehnung an [10]).

Die mit Al**-lonen besetzten Oktaederliicken sind schwarz und die unbesetzten Oktaederlii-
cken hellgrau markiert. Des Weiteren ist der AlOgs-Oktaeder in die hexagonale Einheitszelle
eingezeichnet. Die O%-lonen sind oktaedrisch von den Al**-lonen umgeben. Die primitive
Einheitszelle von a-Al,O5 ist rhomboedrisch mit einer Gitterkonstanten a = 0,542 nm und
einem Winkel von 55,28 grd [10,15]. Die Al**-lonen besetzen 2/3 der im Gitter vorhandenen
Oktaederliicken, so dass sich ein Al/O-Verhaltnis von zwei zu drei einstellt (2/3 der sechs
Oktaederliicken zu sechs vollstindigen O%-lonen pro hexagonaler Einheitszelle). Zwischen
den vollstandig besetzten Sauerstoffebenen befindet sich jeweils eine mit AI**-lonen besetzte
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Ebene. In Abb. 1-3 (b) ist gezeigt, wie die Al**-lonen in dieser Ebene Sechserringe bilden
und die Mittelpunkte dieser Ringe unbesetzt bleiben. Die unbesetzten Mittelpunkte der Al**-
Ebenen kdnnen auf den drei Oktaederliicken pro Al**-Ebene auftreten und liegen bei jeder
vierten Lage Ubereinander. Die Schichtfolge in [0001] Richtung lautet also
Ac®BcPAcBc AcPBeY, wobei mit A bzw. B die Sauerstoff-Ebenen und mit ¢% c? und ¢ die
Position der unbesetzten Mittelpunkte der Aluminium-Ebenen gemeint sind [16]. Jeder AlOg-
Oktaeder ist mit drei anderen Oktaedern Uber gemeinsame Kanten und mit einem Oktaeder
{iber eine gemeinsame Flache verbunden. Die Al**-lonen haben eine Koordinationszahl von
6 und die O*-lonen eine Koordinationszahl von 4. Die Gitterparameter der hexagonalen
Einheitszelle werden mit a bzw. ¢ bezeichnet und besitzen die Werte a = 0,4758 nm bzw.
¢ =1,2991 nm (PDF-Karten Nr. 10-173 der ICDD-Datenbank). Aufgrund der Tatsache, dass
nur 2/3 der Oktaederplatze mit Al**-lonen besetzt sind, findet eine Verzerrung des Gitters
durch elektrostatische AbstoBung statt. Dementsprechend werden die Al**-lonen in Richtung
der unbesetzten Oktaederliicken verschoben. In der idealen Struktur hatten die O*-lonen
eine prismatische Umgebung mit zwei unbesetzten Punktlagen. Durch die Verzerrung des
Gitters besitzen die O*-lonen eine nahezu tetraedrische Umgebung, wodurch gewellte Al**-
Sechserringe entstehen [17]. Der AI**-O*-Abstand betragt bei gemeinsamen Flachen
0,1972 nm und bei einfach besetzten Flachen 0,1855 nm. Entsprechend dazu stellt sich ein
0%-0%-Abstand von 0,2525 nm bei gemeinsamen Flachen, 0,2620 nm bei gemeinsamen
Ecken, 0,2726 nm bei einfach besetzten Ecken und 0,2867 nm bei einfach besetzten Fl&-
chen ein [10]. Diese Verzerrungen wurden in die lllustrationen von Abb. 1-3 nicht miteinbe-
zogen.

Thermodynamisch metastabile Aluminiumoxid-Phasen

In Tab. 1-1 ist eine Ubersicht (iber die stabile und die metastabilen Modifikationen von Al,O4
und ausgewahlte Eigenschaften dargestellt. Die metastabilen Phasen von Aluminiumoxid
werden mit kleinen griechischen Buchstaben voneinander unterschieden. Neben den in Tab.
1-1 dargestellten metastabilen Phasen existieren noch weitere wie zum Beispiel A [18], €’
[19] und 6” [20].

In Abb. 1-4 werden die Umwandlungssequenzen von Aluminiumhydroxidverbindungen bzw.
amorphem Aluminiumoxid Uber metastabile Aluminiumoxide hin zur thermodynamisch
stabilen rhomboedrischen a-Al,O3-Phase veranschaulicht. Dabei handelt es sich nicht um ein
Zustandsdiagramm im klassischen Sinn und die Umwandlungstemperaturen hangen von
vielen Faktoren ab, wie zum Beispiel der Reinheit, der KorngréBe, der thermischen Vorbe-
handlung des Materials und der kristallinen bzw. amorphen Phasenanteile. In Abb. 1-4 ist mit
Gibbsit das Hydroxid y-Al(OH)3, mit Bayerit das Hydroxid a-Al(OH)s, mit Béhmit das Hydroxid
y-AIOOH, mit Diaspor das Hydroxid a-AIOOH und mit Tohdit das Hydroxid 5Al,O5 H.O
bezeichnet. Alle Aluminiumhydroxide bzw. metastabilen Phasen gehen oberhalb von unge-
fahr 1100 °C in die rhomboedrische a-Al,Oz-Phase Uber.

Im Folgenden wird der Aufbau von spinell-dhnlichem y-Al,O3 im Detail erlautert. Oft wird die
Struktur von y-Al,Oz durch eine defekte Spinell-Phase (MgAIl,O,) beschrieben [21,22]. Um die
Symmetrie zu gewahrleisten werden acht primitive Zellen fir eine Elementarzelle benétigt. In
der Spinell-Phase befinden sich in einer Elementarzelle acht Mg®*-lonen, 16 Al**-lonen und
32 O%Z-lonen. Nun werden die Mg?*-lonen durch AP**-lonen ersetzt und eine AlxOsp-
Summenformel wird erhalten. In Abb. 1-5 sind die O?-lonen in weiB, die Al**-lonen in
schwarz und die Al-Leerstellen in grau dargestellt. In der vordersten Ebene sind die Oktae-
der- und Tetraeder-Liicken im kubisch flaichenzentrierten O*-Gitter gezeigt.
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R Gitterparameter Dichte in
Modifikation | Kristallsystem | oo | _ _ Winkel | — o0,
gruppe | ainnm | binnm | cinnm | . g/cm
in grd
y kubisch FD3m | 0,7938 - - - 3,2
ahnlich zu y
0 oder 0,7943 - 2,350 - 3,2
tetragonal
n kubisch FD3m | 0,7914 - - - 2,5-3,6
S monoklin C2/m | 1,1854 | 0,2904 | 0,5622 | 103,83 3,56
X hexagonal P6 0,5674 0,8612 - 3,0
K orthorhombisch | Pna2; | 0,4844 | 0,833 | 0,8955 - 3,1-3.3
nicht stabil,
K' Zwischenphase - - -
von K
p amorph - - -
€ hexagonal 0,7849 1,6183 -
orthorhombisch
I (Silimanit- 0,773 0,778 0,292 - 3,71
struktur)
B hexagonal 0,558 2,245 3,31
a rhomboedrisch | R3¢ 0,4758 1,2991 - 3,97
Tab. 1-1: Modifikationen im Stoffsystem Al-O [8,15,16,23-43].
Temperatur in °C
100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000 1100 1200
I [ I I I I I [ I I I I o
Gibbsit > X'A|203 > K'A|203 > G'A|203
Bayerit > r]-A|203 > 0-Al,04 a-Al,O3
Bayerit » p-Al,O; | n-AlLO »  6-AlLO > a-ALO
Gibbsit pP-Alz0s | N-AlLU; 203 a-Al03
B6hmit > Y'AI203 > 6'A|203 e'A|203 > G'AlgOg
Diaspor > a-Al,O;
Tohdit K - [ K-Al,O3 a-Al,O3
amorphes A|203 > Y'A|203 > 6'/6-A|203 > G'A|203

»

»

Abb. 1-4: Umwandlungsschema der Aluminiumhydroxidverbindungen (Al(OH)s) in Abh&ngig-
keit der Temperatur. Die metastabilen Phasen wandeln sich bei héheren Temperaturen in
die stabile rhomboedrische a-Al,Os;-Phase um [23,44].
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Die Al**-lonen befinden sich abwechselnd auf den Oktaeder- und Tetraederliicken. Die
experimentell ermittelte Gitterkonstante betragt 0,7911 nm [8]. Um eine stéchiometrische
Zusammensetzung zu erhalten, werden in einer Elementarzelle drei Anionen-Platze nicht
besetzt, so dass es 32 O%-lonen und 21 Al**-lonen gibt. Dies stellt eine hinreichend gute
Approximation der stéchiometrischen Zusammensetzung von Aly1,03, mit 8/3 Leerstellen
dar. Eine weitere Mdglichkeit besteht darin, die oben beschriebene Elementarzelle mit
Al4O3; in vier primitive Zellen mit AlgOg zu zerlegen. Wenn nun drei dieser primitiven Zellen
inklusive zwei Leerstellen auf den Al-Platzen verwendet werden, erhalt man Al;;O,4 mit der
korrekten Stéchiometrie. Die Raumgruppe von spinell-dhnlichem Al,O; ist FD3m, wobei
sich die O*-lonen auf Positionen mit (X, Y, Z) = (0,255, 0,255, 0,255) und die Al**-lonen auf
Tetraeder-Positionen mit (X, Y, Z) = (0,5, 0,5, 0,5) bzw. auf Oktaeder-Positionen mit
(X,Y, 2) =(0,125, 0,125, 0,125) befinden [8]. Numerische Simulationen zeigen, dass sich
diese Leerstellen auf oktaedrisch angeordneten Al-Platzen befinden [45]. In einer weiteren
Publikation wurden in die Berechnung Gitterrelaxationen miteinbezogen [27]. Diese flhrten
allerdings nur zu einer Verénderung der atomaren Positionen von weniger als 0,1 %, so dass
diese in Abb. 1-5 nicht miteinbezogen wurde.

Abb. 1-5: In der spinell-dhnlichen Al,Os-Struktur sind auf der vordersten Ebene die AlOs-
Oktaeder bzw. AlO,-Tetraeder eingezeichnet (O%-lonen: weiB, Al**-lonen: schwarz, unbe-
setzte Al**-lonen: hellgrau) [11].

Aluminiumoxid besitzt eine Vickers-Harte von 2720 HV0,05 und einen Elastizitdtsmodul von
400 GPa [46,47]. Das Anwendungspotential von Al,Oj ist sehr vielféltig und beinhaltet unter
anderem den Einsatz als Thermoschutzelemente, Schneidkeramiken, Ofenauskleidungen,
Pumpenbauteile, Gleitringe, Dichtscheiben, Hochdruck- und Dosierkolben. Innerhalb der
Gruppe der metastabilen Modifikationen weist spinell-dhnliches Al,O; ebenfalls eine groBe
technische Relevanz z.B. in der Zerspanungstechnologie auf [48,49]. Des Weiteren werden
dotierte Al,Oz-Keramiken fir Rubinlaser verwendet [50]. Rubin besteht aus Aluminiumoxid in
der Korund-Phase, welches zu 0,05 At.% mit Cr**-lonen dotiert ist. Aluminiumoxid kann auch
mittels Er-lonen dotiert und als Wellenleiter bzw. Verstarker eingesetzt werden [51,52].

1.1.2 Chromoxid-Keramik (Cr2O3)

Die Herstellung von Keramiken aus Chromoxid Cr,O3 wird kaum im groBtechnischen MaB-
stab eingesetzt, denn wahrend des Sinterprozesses unter Normaldruck bildet sich eine
porése Struktur mit einer geringen Dichte [53,54]. In einer oxidierenden Atmosphére bilden
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sich héherwertige Oxide wie zum Beispiel CrOs. Durch eine Reduktion des Sauerstoffpartial-
drucks auf einen Wert in der Nahe der Cr/Cr,O; Umwandlung und durch die Zugabe von
0,1 Mass.% MgO kann die Dichte von Cr,O3; auf nahezu den theoretischen Wert erhéht
werden [53]. Chromoxid Cr.O3 wird als Schleifmittel fiir keramische Materialien wie zum
Beispiel SisN, eingesetzt [55]. Die theoretische Dichte von Cr,Os betragt 5,21 g/cm® und die
von Cr mit einer kubischen Gitterstruktur 7,2 g/cm® [56]. Das Zustandsdiagramm des
Stoffsystems Cr-O ist in Abb. 1-6 dargestellt [57-59]. Im Folgenden wird die rhomboedrische
Cr.0O3-Phase (auch Eskolait genannt) detaillierter erlautert.
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Abb. 1-6: Zustandsdiagramm des Stoffsystems Cr-O [57,58].

Eskolait besitzt mit dem R3c Raumgitter dieselbe rhomboedrische Gitterstruktur wie a-Al,O3
[12,60]. Der lonenradius der Al**-lonen ist mit 0,051 nm kleiner als der lonenradius der
Cr**-lonen mit 0,063 nm [61]. Dadurch ist verstandlich, dass Cr,O3 mit a = 0,495876 nm und
c =1,35942 nm gr6Bere Gitterkonstanten als a-Al,O; besitzt (PDF-Nr. 38-1479 aus der
ICDD-Datenbank). Im Stoffsystem Cr-O existiert bei dem Sauerstoffgehalt von 60 At.% die
thermodynamisch stabile Phase und keine metastabilen Phasen.

1.2 Grundlagen der Kathodenzerstaubung

In diesem Kapitel werden die chemische und die physikalische Gasphasenabscheidung
erlautert und deren Unterschiede dargestellt (Tab. 1-2). Die chemische Gasphasenabschei-
dung benétigt aufgrund der Reaktionen im thermodynamischen Gleichgewicht deutlich
héhere Substrattemperaturen als die physikalische Gasphasenabscheidung [62]. In CVD-
Prozessen kdnnen keine Schnellarbeitsstédhle als Substratwerkstoffe eingesetzt werden,
denn diese wirden bei den hohen Temperaturen ihre Sekundéarhéarte verlieren. Bei den
PACVD-Verfahren wird zusatzlich kinetische Energie durch eine Plasmaaktivierung und eine
angelegte Substratvorspannung in das System eingebracht, womit sich die thermisch einge-
brachte Energie in Form der Substrattemperatur reduzieren lasst [63]. Weiterhin liegen die
abzuscheidenden Metalle bei CVD-Prozessen in Form von z.B. Chloriden oder Fluoriden vor
und bei PVD-Prozessen in Form von Festkdrpern (Targets) [62]. Die kompressiven Eigen-
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spannungen bei PVD-Prozessen beschranken die maximalen Schichtdicken auf Zerspan-
werkzeugen aufgrund von Haftfestigkeitsproblemen zwischen der Schicht und dem Substrat.
Die tensilen Eigenspannungen bei CVD-Prozessen flhren zu Rissen in der Schicht und
wirken sich nachteilig auf die Zerspanleistung aus.

PVD CVD
Substrattemperatur 100 °C - 600 °C 700 °C - 1100 °C
Reaktionen nicht im thermodynamischen im thermodynamischen
Gleichgewicht Gleichgewicht
temperatursensitive temperaturbestandige
Substrate Weistoffe maoglich WerF:(stoffe notwendgig
Druck 0,05 Pa-10 Pa 1000 Pa - 80000 Pa
Ar, Oz, Ny, CoHo,
Gase AT, Oz, Nz, C2H, Chloride, Fluoride, Silane
Metalle Targets in fester Form gasférmig und gebunden an Gase
Schichtdicken typisch 0,1 um bis 10 um typisch 10 um bis 100 pm
Eigenspannungen kompressiv tensil

Tab. 1-2: Unterschiede zwischen PVD- und CVD-Prozessen [62].

In Abb. 1-7 ist das Prinzip der Kathodenzerstadubung dargestellt. Das Schichtmaterial wird
von dem Target mittels lonenbeschuss aus einem Plasma abgetragen und lagert sich auf der
Substratoberflache ab.

Kathoden-Leistung (DC, HF oder gepulst)

Rezipient Kathode
N - S - - Permanentmagnet
- Target
Gaseinlass —» 0\0’ "YQ
Vorpumpe und:l ﬁ. - Plasma
—

Turbopumpe =—

| [ || [ | <— Substrate
Kihlung und Heizung der Substrate

Substratvorspannung Ljs (DC, HF oder gepulst)

Abb. 1-7: Schematische Darstellung einer PVD-Anlage mit dem Magnetronverfahren
(N = Nordpol und S = Siidpol des Permanentmagneten, (0) = neutrale Atome, () = positiv
geladene lonen, (-) = Elektronen).

Fur diesen lonenbeschuss ist das Ziinden eines Plasmas, also der Ubergang von der Gas-
phase in den 4. Aggregatzustand der Materie, notwendig. Das Zinden eines Plasmas
erfordert eine ausreichend hohe Potentialdifferenz in einem mit Gas gefllliten Rezipienten.
Die GrdBe der daflr mindestens notwendigen Potentialdifferenz wird durch das Paschenge-
setz beschrieben und hé&ngt wesentlich von dem Produkt aus Gesamtgasdruck und dem
(Platten-) Abstand von Anode und Kathode bzw. Target ab [62].
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Unter einem Plasma versteht man ein quasi-neutrales Gemisch aus lonen und Elektronen.
Die Elektronendichte n, und die lonendichte n; sind in einem Raumbereich, der gréBer ist als
die Debye-Kugel mit einem Radius Ap, gleich groB und innerhalb der Debye-Kugel ist die
Summe aller Ladungen Null. Neben den lonen und Elektronen sind in dem teilweise ionisier-
ten Plasma einer PVD-Anlage auch Neutralteilchen vorhanden. Die lonen, Elektronen und
Neutralteilchen stehen nicht im thermischen Gleichgewicht d.h. die Energien bzw. die Ener-
gieverteilungen der lonen, Elektronen und Neutralteilchen sind unterschiedlich groB3. In erster
Naherung entspricht die Energie- bzw. die Geschwindigkeitsverteilung einer Maxwellschen
Verteilung. Den Energien der lonen, Elekironen und Neutralteilchen werden mit Hilfe der
Relation E = KT entsprechende Temperaturen zugeordnet (Boltzmann Konstante
k = 1,3806504-10% J/K). Dabei zeigt sich, dass die Elektronentemperatur T, wesentlich
gréBer ist als die lonentemperatur T; und Neutralteilchentemperatur Ty, denn die Elektronen
nehmen aufgrund der geringeren Masse wesentlich mehr Energie im elektromagnetischen
Feld auf. Des Weiteren ist die lonentemperatur T, gréBer als die Neutralteilchentempera-
tur To. Typische Werte fiir Niederdruckplasmen liegen bei T, = 10* - 10° K und
Ti> To = 10% - 10° K. Bei einem Gesamtgasdruck oberhalb von ungefahr 10° Pa gleichen sich
die Elektronentemperatur T, und die lonentemperatur T; aufgrund von StéBen an [62].

Die Begrenzungsflachen oder andere Oberflaichen im Plasma werden kontinuierlich mit
lonen, Elektronen und Neutralteilchen beschossen. Der mit dem Beschuss verbundene
Transfer von elektrischen Ladungen fuhrt zu einer Aufladung dieser Flachen. Unter der
Annahme einer Maxwellschen Geschwindigkeitsverteilung zeigt sich, dass die Elektronensat-
tigungsstromdichte wesentlich gréBer ist als die lonenséttigungsstromdichte, denn die
Elektronenmasse m, ist wesentlich geringer als die lonenmasse m;. Dadurch kommt es zu
einer Ubertragung von Ladungen auf diese Flachen und somit zu negativen Aufladungen der
Wande bzw. zur Bildung einer positiven Raumladungsschicht zwischen den Wanden und
dem Plasma. Dies flihrt zu einer Abnahme der Elektronenstromdichte bis auf den betrags-
maBigen Wert der lonenstromdichte, dem Elektronenanlaufstrom [62]. Die Bildung von
negativ geladenen lonen (bevorzugt hochenergetische Sauerstoff-lonen) beeinflusst die
Energieverteilung im Plasma und das Schichtwachstum auf der Substratoberflache [64-66].
Das Anlegen einer hochfrequenten Spannung mit einer Frequenz von 13,56 MHz an eine mit
dem Plasma in Kontakt stehende Oberflache (Target) flhrt zu einem zusatzlichen Potential-
unterschied zwischen dem Plasma und dem Target. Dabei kann der durch die Hochfrequenz
induzierte Gleichspannungsabfall das Plasma-Wand-Potential Ug.w deutlich Uberschreiten.
Die Summe aus Plasma-Wand-Potential Up.w und Gleichspannungsabfall wird Targetspan-
nung Ur (engl. target potential bzw. self-bias) genannt. Aufgrund der wesentlich gréBeren
Masse der lonen gegentiber den Elektronen kdénnen die lonen im Gegensatz zu den Elektro-
nen dem angelegten hochfrequenten Wechselfeld nicht folgen und es kommt zu einem
konstanten lonenfluss auf das Target. Zum Ausgleich der elektrischen Ladungen ist ein
Elektronenfluss auf das Target notwendig. Dieser findet in der relativ kurzen Zeitperiode statt
in der das Target auf einem positiven Potential gegeniber dem Plasma ist, also wenn die
Summe aus Targetspannung Ur und HF-Kathodenpotential @ des HF-Generators gréBer
ist als das Plasmapotential ®p. Der lonenbeschuss fuhrt zu Wechselwirkungen zwischen
den lonen und dem Target. Diese Wechselwirkungen werden zur gezielten Zerstaubung
(Emission von Atomen bzw. Molekilen) des Targets benutzt. Das Target wird kapazitiv mit
dem Hochfrequenzgenerator verbunden und die Plasmadichte vor dem Target wird mit Hilfe
von Permanentmagneten erhdht. Diese erhdhte Plasmadichte fihrt zur Hochleistungskatho-
denzerstaubung des Targetmaterials, wobei die lonen ihre kinetische Energie ganz oder
teilweise durch eine partielle Impulsumkehr auf die zerstdubten Atome Ubertragen. Die
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Zerstaubung erfolgt in einem Energiebereich zwischen 100 eV und 10 keV der linearen,
bindren StoBkaskade und die totale Zerstdubungsausbeute d.h. die mittlere Anzahl von
zerstaubten (emittierten) Atomen von dem Target pro ankommendem lon, steigt linear mit
der lonenenergie an. Die Zerstdubung von elektrisch isolierenden Schichten ist mittels HF-
Kathodenzerstaubung mdéglich, denn es werden nur Verschiebungsstréme induziert. Die
Zerstaubungsraten der Oxid- oder Nitridverbindungen auf der Targetoberflache sind oft
geringer als die Zerstdubungsraten der Metalle. Bei der reaktiven Zerstaubung fuhrt eine
Erhéhung des Gasflusses zu einer Reduktion der Abscheiderate. Der Reaktivgaspartialdruck
ist unterhalb des Ubergangsbereichs Null, denn der gesamte Gasfluss wird fiir die Reaktion
mit den zerstiubten Atomen von dem Target verbraucht. In der Ubergangszone nimmt der
Reaktivgaspartialdruck sprunghaft zu, weil er nicht mehr vollstéandig flir die Reaktion mit den
zerstdubten Atomen bendtigt wird. Eine weitere Erhdhung des Reaktivgasflusses fuhrt zu
einer linearen Zunahme des entsprechenden Partialdruckes. Eine anschlieBende Reduktion
des Reaktivgasflusses fuhrt zu einer Erhéhung der Abscheiderate, jedoch erfolgt dieser
Ubergang bei einem geringeren Gasfluss. Die Targetspannung Ur wird durch die Bildung
einer Oxid- bzw. Nitridverbindung auf der Oberflache des Targets beeinflusst. Der sekundare
Elektronenemissionskoeffizient der Oxid- bzw. Nitridverbindung ist oft gréBer als der von
Metalloberflachen, wodurch sich die Targetspannung Ut bei einem konstanten Strom bzw.
bei einer konstanten Leistung reduziert. Die hinter dem Target angebrachten Permanent-
magnete fuhren zur Ausbildung von einem Plasmatorus [62].

Neben der beschriebenen HF-Kathodenzerstaubung wurden im Rahmen dieser Arbeit auch
Schichten mit dem Verfahren der dualen Kathodenzerstdubung (engl. dual magnetron
sputtering, DMS) hergestellt (Abb. 1-8).

Target: Anode  Gaseinlass Turbopumpe Target: Kathode

| LIl |
i % @@ 4?)@ * Rezipient
M N 0 @ *%*@ _| «tPermanentmagnete
10 +@® | o |- und Spule
19190 *|@*®:
HICAS SO § :
1ol = 1Yo

[] AN

Drehteller mit Substrate und - Plasma
Substratvorspannung
/_\_/

DMS-Wechselspannungsgenerator

Abb. 1-8: Schematische Darstellung der dualen Kathodenzerstdubung in einer PVD-Anlage
(D = neutrale Atome, () = positiv geladene lonen, (-) = Elektronen,).

Bei diesem Verfahren werden zwei Targets mit einer Wechselspannung in einem Frequenz-
bereich von 10 kHz bis 100 kHz gegeneinander betrieben. Die Abscheiderate bei einer HF-
Kathodenzerstaubung betrdgt ungefédhr 55 % der Abscheiderate bei einer DC-
Kathodenzerstdubung fir den Fall der Abscheidung von Al in einer Argon-Atmosphare und
einer konstanten Kathodenleistung [67]. Dies liegt daran, dass die Abscheiderate unabhan-
gig von der Frequenz nahezu linear mit der Verlustleistung in der Kathode ansteigt. Eine
héhere Frequenz flhrt zu einer geringeren Abscheiderate, denn ein geringerer Teil der
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Kathodenleistung wird in lonenenergie umgesetzt. Bei einer Frequenz im Bereich von 10 kHz
bis 100 kHz werden die lonen bevorzugt durch das angelegte Potential auf das Target
beschleunigt und nicht aufgrund der sich ausbildenden Targetspannung U [67]. Die Ab-
scheidung von elektrisch isolierenden Materialien mittels DC-Kathodenzerstdubung ist
entweder nicht méglich oder es kommt zur unkontrollierten Bildung von Lichtbdgen auf der
Targetoberflache, welche zu einem inhomogenen Schichtwachstum fihren. Im Vergleich zur
DC-Kathodenzerstaubung werden bei der dualen Kathodenzerstdubung mit einer Frequenz
im Bereich von 10 kHz bis 100 kHz keine bzw. deutlich weniger Lichtbégen aufgrund von
elektrisch isolierenden Schichten auf dem Target, verbunden mit einer elektrostatischen
Aufladung und unkontrollierter Entladung, erzeugt [68]. Die beiden Targets wechseln sich
entsprechend der Frequenz des Wechselspannungsgenerators in der Funktion als Kathode
und Anode ab. Der lonenbeschuss an der aktuellen Kathode fiihrt zu Aufladungen der
elektrisch isolierenden Oxidschichten und zu einer Zerstdubung der Oxidbedeckung bzw.
des Metalls. Der Elektronenbeschuss an der aktuellen Anode fihrt zu einem Abbau der
positiven Aufladungen bzw. zu einer zunehmenden negativen Aufladung. Die aktuelle Ka-
thode produziert sekundare Elektronen, welche dann zu der aktuellen Anode transportiert
werden und dort positive Oberflachenladungen neutralisieren, die wahrend der negativen
Halbwelle entstanden sind [69]. Damit wird auch das Problem der verschwindenden Anode
durch eine elektrisch isolierende Beschichtung der Anode umgangen. Somit ist es mittels
dualer Kathodenzerstdubung maéglich, hohe Abscheideraten bei der Synthese von elektrisch
isolierenden Materialien zu erhalten.

Bei dem Ubergang gasférmig-kristallin der schichtbildenden Teilchen auf der Oberflache des
Substrats findet eine heterogene Keimbildung auf der Substratoberflache statt. Ein ankom-
mendes Teilchen wird zundchst adsorbiert. Fir die anschlieBende Schichtbildung ist die
Oberflachendiffusion neben der Bindungsstarke zwischen den Adatomen bzw. zwischen
Adatom und Substrat ein entscheidender Parameter, denn sie beeinflusst die Bildung und
das Lésen von metastabilen Clustern auf der Substratoberflache. Bei geringen Substrattem-
peraturen ist die Diffusion der Teilchen auf der Oberflache reduziert und es kommt zum
Schichtwachstum fir den Fall, dass die Bindung zwischen Adatom und Substrat gréBer ist
als zwischen den Adatomen untereinander. Im anderen Fall kommt es zum Inselwachstum
(Stangelwachstum, senkrecht zur Substratoberflache). Neben der Oberflachendiffusion und
der Bindungsstéarke haben die Substratrauheit, der Gasdruck, die Art der Arbeitsgase und die
Energie der lonen und Neutralteilchen groBen Einfluss.

1.3 Keramische Schichten
1.3.1 Binare Stoffsysteme
A) Schichten aus dem Stoffsystem Al-O

In den letzten 20 Jahren wurden Aluminiumoxid-Schichten aufgrund ihrer thermischen,
elektrischen und mechanischen Eigenschaften flr vielféltige Anwendungen eingesetzt.
Aufgrund des hohen Schmelzpunktes von 2054 °C wurden diese Schichten als Diffusions-
barrieren fir Gasturbinenschaufeln oder als Thermo- bzw. Oxidationsschutzschichten fir
Superlegierungen verwendet [9,70-73]. Weiterhin haben Al-O-Schichten ein groBes Anwen-
dungspotential in der Zerspanung. Astrand [74] hat spinell-dhnliche AlLOs-Schichten mittels
bipolar gepulster dualer Hochleistungskathodenzerstdubung bei einer Substrattemperatur
von 700 °C abgeschieden und untersuchte diese Schichten in Zerspanungsexperimenten
beim Drehen von 42CrMo4 Werkzeugstahl. Die Kombination aus einer Al,Os;-Deckschicht
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und einer TiAIN-Viellagenschicht zeigte einen um mehr als 50 % reduzierten Verschleif3 im
Vergleich zur TiAIN-Viellagenschicht ohne Al,O3-Deckschicht, aufgrund von einem geringe-
ren tribo-chemischen VerschleiB und einer geringeren Reibung. Klocke [75] verglich die
Zerspanleistung von TiAIN-Schichten mit der von Viellagenschichten aus TiAIN und Al,Os,
die jeweils mittels CVD hergestellt wurden. In Zerspantests an 42CrMo4V zeigte die Viella-
genschichten aus TiAIN und Al,O3; eine um 40 % hdhere Lebensdauer als die TiAIN-
Referenzschicht. Fallgvist [76] untersuchte Al,Os-Schichten und Viellagenschichten aus
AlL,O; und TiCN auf Hartmetall. Die Schichten wurden mittels CVD hergestellt und dann
wurden Zerspantests an 40NiCrMo6 durchgefihrt. Die dominierenden Mechanismen fiir das
Versagen des Werkzeugs waren dabei adhasiver und abrasiver Verschlei3. Bobzin [49]
untersuchte Schichten aus spinell-ahnlichem Al,O3; mittels XRD und REM nach dem Giliihen
im Vakuum und an Laborluft. Dabei wurde zunachst mittels PVD die TiAIN-Schicht auf das
Hartmetall-Substrat abgeschieden und anschlieBend die spinell-dhnliche Al,O3-Schicht. In
Laborluft fand die Umwandlung der spinell-ahnlichen Al,Os-Schicht in eine rhomboedrische
a-Al,O3-Phase bei 900 °C und im Vakuum bei 1200 °C statt. Kathrein [77] stellte Viellagen-
schichten aus k-Al,O3 und Ti(C,N,O) auf Hartmetall-Wendeschneidplatten mittels CVD her
und untersuchte den FreiflachenverschleiB in Zerspantests [77]. Dabei zeigte sich eine
Steigerung der Zerspanleistung beim Drehen ohne Kulhlschmierstoff bei einer Schnittge-
schwindigkeit von 200 m/min. durch das Hinzufligen von Ti bzw. B zu den k-Al,O3-Schichten.
Die rhomboedrische Al,Os-Phase besitzt mit 3,97 g/cm® und 23 GPa eine deutlich groBere
Dichte und Harte als die spinell-dhnliche Phase mit 3,2 g/cm® und 12,5 GPa [23,78]. Die
Harte der rhomboedrischen a-Al,O3-Phase steigt durch das Anlegen einer Substratvorspan-
nung auf 27 GPa an [78]. Die theoretische Dichte von Al betragt 2,7 g/cm?® [56]. Alumini-
umoxid-Schichten werden oft fir tribologisch beanspruchte Bauteile wie zum Beispiel fir
Werkzeugbeschichtungen in der Zerspanungstechnologie eingesetzt [79,80]. Aufgrund eines
hohen spezifischen elektrischen Widerstandes von ~ 10° Ohm-m wird Aluminiumoxid als
Isolationsschicht beispielsweise in der Mikroelektronik verwendet [81,82]. Bhatia [83] berich-
tete eine Durchbruchspannung im Bereich von einigen MV/cm bei Aluminiumoxid-Schichten
mit einer Dicke von ungefédhr 105 nm, die mittels Hochleistungskathodenzerstaubung abge-
schieden wurden. AuBerdem wurden Schichten aus dem Stoffsystem AIl-O flr mdégliche
Anwendungen in der Medizintechnik aufgrund ihrer reduzierten Proteinadsorption gegentber
Stahl vorgeschlagen [84].

Die Herausforderung bei der Abscheidung besteht darin, die Keimbildung von a-Al,O3; zu
ermdglichen und gleichzeitig die Bildung von spinell-dhnlichem Al,O5; und/oder amorphen
Phasen zu verhindern. Bei einer zu geringen Prozesstemperatur und/oder bei einer zu
geringen Plasmadichte wird die spinell-dhnliche Al,Os-Phase synthetisiert (Tab. 1-3). Es
zeigt sich, dass fur die Synthese der rhomboedrischen a-Al,O;-Phase eine Mindestenergie
notwendig ist, bei deren Unterschreiten metastabile oder amorphe Al,Os;-Phasen abgeschie-
den werden.

Industriell werden rhomboedrische a-Al,Os-Schichten hauptséchlich mit der chemischen
Gasphasenabscheidung hergestellt. In CVD-Verfahren mit Plasmaaktivierung (engl. plasma
assisted CVD, PACVD) konnte die Prozesstemperatur wahrend der Abscheidung von rhom-
boedrischem a-Al,O5 auf bis zu 580 °C reduziert werden [63,85]. Die Verfahren der physikali-
schen Gasphasenabscheidung ermdéglichen ebenfalls die Synthese von rhomboedrischen
a-Al,Os-Schichten.
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Prozessparameter )
Plasma Charakteri- ALO
Verfahren - ) ' sierungs- Z~% | Ref.
Pro::s dichte in Substrate Tf(;n meth og on | Phase
g W/cm?
CVD AICl3, COs, ) HM mit Ti(C,N)- | 860, | CUT, REM a (86]
Ar, Hs, H,S Beschichtung 1000 | TEM, XRD a+4K
ESMA
HM teils mit TiN- GDOES a
PACVD A'fj 'S’AC:Z’ 0,8 - 2,2 | Beschichtung, Si, 6:(;)0' REM a+y | [63]
2 Stahl, Cermet TEM Y
XRD
HM, Si, Stahl, GIXRD a
pacvp | MGl Oz 0,7 - 9,1 | TZM Superlegie- 500 - REM a+y | [85]
H,, Ar 620
rung XPS Y

Tab. 1-3: Literaturiibersicht zur Synthese von Al,Os-Schichten mittels chemischer Gaspha-
senabscheidung. Die Abklirzung Ts bezeichnet die Substrat- bzw. Prozesstemperatur. Die
weiteren Abkurzungen der Charakterisierungsmethoden sind im Abklrzungsverzeichnis
erldutert.

Metastabile Al,O;-Phasen

Cremer [87] publizierte Arbeiten, die zum grundsatzlichen Verstédndnis der Synthese von
Al,O3; und insbesondere spinell-dhnlichem Al,O3; mittels reaktiver PVD-Abscheidung (DC, HF
und gepulst) beigetragen haben. Schneider [88,89] zeigte, dass k- bzw. 6-Al,O3-Schichten
bei Substrattemperaturen zwischen 180 °C und 430 °C mit gepulster DC-Abscheidung und
einem zusatzlichen HF-Magnetfeld zur VergrdéBerung der lonenstromdichte abgeschieden
werden koénnen. Die Substrattemperatur fir die Abscheidung von kristallinen 6-Al,O;-
Schichten konnte durch den lonenbeschuss auf bis zu 180 °C reduziert werden. Sridharan
[90] untersuchte das Wachstum der spinell-dhnlichen Al,Os;-Phase in Abhangigkeit der
Substrattemperatur von 200 °C bis 600 °C, der Substratvorspannung von -30 V bis -140 V
und der lonenflussdichte, welche durch die Leistung an einer zwischen Target und Substrat
montierten Spule eingestellt werden konnte. Bei geringen lonenflissen und geringen Sub-
stratvorspannungen bildete sich eine amorphe Schicht. Eine VergrdBerung des lonenflusses
und/oder der Substrattemperatur fihrte zum Wachstum einer spinell-dhnlichen Al,Os-Phase.
Bobzin [79] untersuchte das Wachstum einer spinell-dhnlichen Al,O3;-Phase mittels bipolar
gepulster Kathodenzerstaubung in Abhangigkeit des Sauerstoffgasflusses bei einer Sub-
strattemperatur von 650 °C. Die maximale Héarte wurde bei solchen Prozessbedingungen
erhalten, bei denen zwar die Schichten nicht jedoch die metallische Targetoberflache oxidiert
war.

Stabile rhomboedrische a-Al,O;-Phase

Die Synthese von rhomboedrischem a-Al,O; bei Substrattemperaturen von 500 °C oder
darunter mittels PVD-Verfahren ist weiterhin eine Herausforderung. Um dies zu realisieren,
werden in der Literatur diverse Ansatze verfolgt. Ein Ansatz benutzt eine Kombination aus
thermischer und kinetischer Energie. Die thermische Energie kann mit einer Substratheizung
erhéht werden. Die kinetische Aktivierung erfolgt Uber den Zerstdubungsprozess und/oder
das Anlegen einer zusatzlichen Substratvorspannung. Die hochionisierenden PVD-Prozesse,
wie z.B. die Lichtbogenverdampfung, fihren im Vergleich zur Hochleistungskathodenzer-
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stdubung zu mehr und héher geladenen Metall- und Nichtmetall-lonen. Bei diesen Verfahren
werden nicht nur das Arbeitsgas und die Reaktivgase ionisiert, sondern es bilden sich so-
wohl einfach als auch héher geladene Metall-lonen. Diese lonen haben oft durch den PVD-
Prozess eine hohe kinetische Energie und das Anlegen einer Substratvorspannung fihrt zu
einem zusatzlichen Effekt [91,92]. Im Vergleich zur klassischen Hochleistungskathodenzer-
stdubung kommt es zu einem héheren lonisierungsgrad des Plasmas und zu einer erhdhten
kinetischen Energie der schichtbildenden Teilchen.

Li [82] berichtete Uber die erfolgreiche Abscheidung eines Phasengemisches aus a- und
6- oder k-Al,O3 bei einer Substrattemperatur von 250 °C. Fur die Abscheidung der Schichten
wurde eine Kombination aus einem gepulsten DC-Prozess und einer magnetischen lonenfal-
le zur Erhéhung der Plasmadichte oberhalb der Substrate verwendet. Es wurde gezeigt,
dass sowohl die Erhéhung der lonenenergie als auch die Erhéhung der Substrattemperatur
zur Bildung von kristallinen Phasen flhrte. Zywitzki [93] zeigte, dass die Abscheidung von
rhomboedrischen a-Al,O;-Schichten mittels gepulster reaktiver Hochleistungskathodenzer-
stdubung auf Stahl bei einer Substrattemperatur von 760 °C mdglich war. Bei einer Sub-
strattemperatur von 480 °C hat sich eine spinell-ahnliche Al,O3z-Phase gebildet und bei einer
Substrattemperatur von 690 °C ein Phasengemisch aus rhomboedrischem a- und spinell-
ahnlichem y-Al,O3. Selinder [91] hat nachgewiesen, dass rhomboedrische a-Al,O3-Schichten
bei einer Substrattemperatur von 650 °C mittels gepulster Hochleistungskathodenzerstau-
bung (engl. high power impulse magnetron sputtering system, HIPIMS) abgeschieden
werden kdénnen. Bei einer Substrattemperatur von 460 °C und einer Substratvorspannung
von -300 V konnten rhomboedrische a-Al,Os-Schichten mittels gefilterter Lichtbogenver-
dampfung synthetisiert werden [94]. Brill [92] nutzte ebenfalls die gefilterte Lichtbogenver-
dampfung zur Herstellung von rhomboedrischen a-Al,O3-Schichten auf Inconel-Substraten
bei einer Substrattemperatur von ungeféhr 650 °C. Des Weiteren wird in der Publikation von
Brill ein Diagram gezeigt, welches die mittlere lonenenergie und die Substrattemperatur mit
der sich ausbildenden Phase korreliert (Abb. 1-9).

950 1 x a-Al,O5-Phase
S: 850 | » gemischte Phase
= X o amorphe Phase
< 750 -
o A X
Q.
OE) 650 - X X
g A A A A
g 550 A A
2 A A
D450 -

a)
350 \ ‘ ]
0 100 200 300

gemittelte lonenenergie in eV

Abb. 1-9: Zusammenhang nach Brill [92] zwischen der gemittelten lonenenergie, der Sub-
strattemperatur und der sich ausbildenden Phase bei der Abscheidung von Al,Os-Schichten
mittels gefilterter Lichtbogenverdampfung.
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In diesem Diagramm spiegelt sich die Korrelation zwischen notwendiger Mindestenergie und
der durch die Substratvorspannung eingebrachten kinetischen Energie bzw. der durch die
Substrattemperatur eingebrachten thermischen Energie wieder. Cloud [95] hat rhomboedri-
sche a-Al,O;-Schichten auf Ni-beschichtete Gitternetze mit invertierter zylindrischer
AC-Kathodenzerstaubung und einer Schichtdicke von 100 nm bei einer Substrattemperatur
von 480 °C und einer Substratvorspannung von -35 V abgeschieden. In TEM-Untersuchung-
en zeigte sich, dass eine VergréBerung der Schichtdicke zur Bildung von einem Phasenge-
misch aus rhomboedrischem a-Al,O3 und spinell-dhnlichem Al,O; flihrte. Als mégliche Erkla-
rungen dafiir wurde der Einfluss von Spannungen oder eine Veranderung der Target-
oberflache wahrend des Abscheidungsprozesses angegeben. In theoretischen Modellierun-
gen zeigte Ashenford [96], dass sowohl Sauerstoff- bzw. Aluminium-Zwischengitter-
atome/Leerstellen als auch Fe-Fremdatome die Stabilitdt der rhomboedrischen Al-O-Phase
zugunsten der metastabilen k-Phase reduzieren. Daraus lasst sich schlieBen, dass sich die
rhomboedrische Al-O-Phase nur dann ausbildet, wenn die Defekidichte minimal und die
Keimbildungs- bzw. Wachstumsbedingungen passend sind. Fir das ,Lage fur Lage*
Wachstum einer Schicht ist eine gewisse Mobilitdt der Adatome, vor allem der Adatome
nahe von Kanten entsprechender inselférmiger Bereiche, notwendig. Die Atome missen die
Schwobel-Barriere Uberwinden, um auf eine energetisch ginstigere Ebene zu kommen
[97,98]. Ashenford zeigte, dass die Schwdbel-Barriere durch Defekte wie zum Beispiel
Sauerstoff-Leerstellen in den Inseln oder im Substrat vergréBert wird und es zu einem
dreidimensionalen Wachstum zum Beispiel pyramidenférmig kommt. In Verdéffentlichungen
von Sarakinos [99,100] wurde der Einfluss der Energie eines nahezu mono-energetischen
Strahls von Al*-lonen auf das Wachstum von rhomboedrischen Al,O5-Schichten untersucht.
Bei einer Substratvorspannung zwischen 0 und -40 V kam es zur Ausbildung von metastabi-
lem Al,O3; (bevorzugt spinell-dhnliches Al,O3). Eine Substratsvorspannung zwischen -40 V
und -200 V flihrte zur Bildung von rhomboedrischem Al,O3. Die Experimente wurden durch
TRIM (engl. transport of ions in matter) Simulationen unterstitzt, bei denen die Mittelwerte
der statistisch verteilten Eindringtiefen der Al*-lonen in Abhangigkeit der Al*-lonenenergie in
rhomboedrischem bzw. spinell-dhnlichem Al,O3; berechnet wurde [101]. Die Anzahl der Al*-
lonen mit einer Eindringtiefe > 0,4 nm nahm mit der lonenenergie zu und war in spinell-
ahnlichem Al,O5 gréBer als in rhomboedrischem Al,O3;. Neben dieser Subplantation kénnte
auch eine Verdichtung, die Erzeugung von Defekten oder eine Dissoziation von Clustern
eine entscheidende Rolle gespielt haben. Li [102] untersuchte in einer theoretischen Arbeit
die Phasenstabilitdt von rhomboedrischem Al,O3; und spinell-dhnlichem Al,O5in Abhangigkeit
der Temperatur und der KristallitgréBe. Sie stellten fest, dass fir die Bildung und das Wachs-
tum von rhomboedrischen Al,O3-Schichten eine minimale KristallitgréBe notwendig war. Je
héher die Temperatur, umso gréBer war die minimal notwendige Kristallitgr6Be. Bei Raum-
temperatur wurden spinell-dhnliche Al,O;-Kristallite mit einem Durchmesser < 15 nm stabili-
siert.

Eine andere Mdglichkeit flr die Herstellung der rhomboedrischen Al,Os-Phase besteht darin,
die metastabilen Phasen durch eine ex-situ Warmebehandlung in die rhomboedrische
a-Al,O3z-Phase zu Uberfiihren [103,104]. Dieser Phasenlbergang ist mit einer Volumenver-
gréBerung von ungefahr 9 % verbunden und die Bildung der rhomboedrischen Al,O;-Phase
findet im Bereich von ungefahr 1000 °C bis 1100 °C statt (Abb. 1-4). Eine Ubersicht tiber die
Literatur zur Synthese von Al,O5-Schichten ist in Tab. 1-4 gezeigt.
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Ver- Prozessparameter — C;T::::tzr_i- ALO,- "y
fahren | Target | Gas Plasma Substrat @ 1 9 Phase i
°C | methoden
HF A | P=150-300W i | 300- NI
DC A G par = 0,35 Pa Hss | 600 RD v | [87]
DMS 2 Us=-95V
eoulst P=0-300W
e, A | =150KHz Simit | oo | NI )
HE A g Par = 3,65 Pa Stahl- | %, XPS o |88
Soule 21 pop=0,053Pa | Schicht XRD
P Us = -40, -70, -90 V
bipolar P=343W GIXRD
gepulst Ar v =10 kHz 200 - NI
UBM +| Al Us = -30, -70, -140 V| Si + SiO, y [[90]
0. 600 RBS
HF- par=0,7 Pa TEM
Spule Poz= 0,1 Pa
bipolar Ar P=600,800W | HMteiw. | .. | NI, OES
gepuist| Al | v =19,2 kHz mit TIAIN- | REM v |[79]
DC ? Pees= 0,2 Pa Schicht XRD
bipolar P=100W AFM, NI
— _ a
gepulst Al Ar v =20 kHz Si 100 STRESS < 2]
UBM + 0. Paes = 0,93 Pa 300 | R, TEM 0
Spule Us = -200 bis -400 V XRD
Ar P=16kW 330 - EIFD:E(i\/lI\II a
DMS | Al o, pegts:nfi);lfr? Stahl | 200 | sTRESS v [93]
P XRD
P=110W
EDX
Prax = 6 KW ilw.
HI- Ar ° AMIeM: | 660-| GIXRD |«
oms | A | o v=1kHz mit TIAIN- | " REM [91]
2| pees=0,08Pa | Schicht iy v
Us = -40, -100 V
gefil- 1=102,5A .y ] FIB, IR
tet | Al | O, | pos=0,054Pa érzo'r'ft 7080 RBS 3 [94]
ARC Us = 0 bis -200 VV P TEM
gefil- _ Inconel ) FTIR
tert A0 | _' 6 tliz()-?o 0V Pd/V- 25000 RBS a |[92]
ARC s~ Folie TEM, XRD
invert. P =6 kW 'IS'tEaMhI
AC 1 a | AT v=A0KMZ  Giemet- | 480 | TEM & |los)
zylindr. O, Paes = 0,27 Pa ~e mit Ni- %
UBM Us=-35V Schicht

Tab. 1-4: Literaturibersicht zur Synthese von Al-Os-Schichten mittels PVD. Dabei ist Pye die
Kathodenleistung, px der Partialdruck von Gas X, | der Strom und v die Frequenz. Die
weiteren Abkirzungen sind im Abkdrzungsverzeichnis erldutert.
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Ein weiterer Ansatz fir die Abscheidung von rhomboedrischen Al,Os-Schichten besteht
darin, die Energieschwelle fir die Nukleation der a-Al-O-Phase zu erniedrigen [96,105].
Dafir wird die Al,Os-Schicht auf einer Nukleationsschicht epitaktisch abgeschieden. Die
Nukleationsschicht muss denselben Gitteraufbau und &hnliche Gitterkonstanten wie rhom-
boedrisches a-Al,O; aufweisen. Die Keimbildung bzw. das Wachstum von rhomboedrischen
a-Al,O3-Schichten auf der Nukleationsschicht ist dann bei reduzierten Substrattemperaturen
mdoglich. Durch ein epitaktisches Wachstum von rhomboedrischem Al,O; wird die Bildung
von metastabilen Al,Os;-Phasen verhindert. Der Unterschied in den Gitterkonstanten zwi-
schen der Nukleationsschicht und der rhomboedrischen Al,O;-Phase sollte méglichst gering
sein, um die entstehenden Spannungen an der koh&renten Phasengrenze zu minimieren.
Aus diesen Grinden wird als Nukleationsschicht oft Chromoxid Cr.O; (Eskolait) verwendet.
Eskolait ist isostrukturell zu rhomboedrischem Al,Os, besitzt keine metastabilen Phasen,
lasst sich mit einem geringeren Aufwand experimentell herstellen und eignet sich daher
hervorragend flr eine epitaktische Nukleation von rhomboedrischem a-Al,O3. Die Abwei-
chung der Gitterkonstanten von Cr,O3; gegentber rhomboedrischem Al,O; betragt fir die a-
Achse 4,2 % und fir die c-Achse 4,6 %. Aufgrund dieser kleinen Abweichung eignet sich die
Kombination aus Cr,O3-Vorlage und rhomboedrischer Al,Os-Deckschicht gut. Die Cr,Os-
Schicht reduziert die minimal notwendige Energie fir die Nukleation von rhomboedrischem
AlLO3;, sodass die wahrend der Abscheidung in das System eingebrachte kinetische plus
thermische Energie reduziert werden kann. Neben Cr,O; als Vorlage sind noch andere
Elemente wie zum Beispiel B, Cr, Fe, Gd, La, Mg, Ti und V denkbar, die ein rhomboedri-
sches Gitter vom Typ M,O; bilden. Ashenford [96] fUhrte dazu erste Experimente mittels
Molekularstrahlepitaxie durch. Es wurde gezeigt, dass es unter nahezu identischen Pro-
zessparametern zur Ausbildung einer kristallinen Cr,Os-Phase kommt, wohingegen Al,O3
amorph aufwéchst. Die Tatsache, dass kristallines Cr,O; bei einer geringeren Energie (kine-
tisch plus thermisch) aufwachst, ist eine wichtige Voraussetzung flirr diesen Ansatz. AuBer-
dem wurde gezeigt, dass ein abrupter Ubergang vom Wachstum einer kristallinen Cr,Og-
Schicht zu einer Al,O3-Schicht, bei einer zu geringen Energie fur das Wachstum von rhom-
boedrischem Al,O3;, zum Aufwachsen einer amorphen Al,O3-Schicht innerhalb einer Dicke
von wenigen Nanometern bis zu wenigen zehn Nanometern fihrt. In theoretischen Modellie-
rungen konnte Ashenford [96] zeigen, dass im Stoffsystem Al-O nur kleine Inseln bis zu einer
GréBe von ein paar 100 Atomen stabil sind. Hingegen sind im Cr-O-Stoffsystem nahezu
unbegrenzt groBe Inseln wachstumsfahig. Es gelang nicht eine rhomboedrische Al,O;-Phase
bei einer Substrattemperatur < 500 °C zu synthetisieren. Jin [106] verwendete diesen Ansatz
far die Synthese einer 180 nm dicken a-Al,O3-Schicht auf einer 120 nm dicken Cr,O;-Schicht
mittels nicht-reaktiver HF-Kathodenzerstaubung von keramischen Al,Oz-Targets bei einer
Substrattemperatur von 400 °C. Andersson [105,107] gelang das Wachstum von rhombo-
edrischen Al,O5-Schichten mittels reaktiver Kathodenzerstidubung von Aluminium-Targets
bei einer Substrattemperatur von 400 °C und einer Cr,O3-Nukleationsschicht. Eklund [108]
untersuchte den Einfluss von unterschiedlich texturierten Cr.Os-Nukleationsschichten auf
das Wachstum von rhomboedrischen a-Al,Os-Schichten bei einer Substrattemperatur von
450 °C mittels induktiv gekoppelter Plasma-Kathodenzerstaubung. Sun [60] ging auf das
Wachstum von rhomboedrischem AlLOs; auf einer (0001)-orientierten  Cr,Os-
Nukleationsschicht in Abhangigkeit der Substrattemperatur ein. Aryasomayajula [109] unter-
suchte die Adhasion, die Harte, die VerschleiBrate und den Reibungskoeffizienten von
a-Al,O3 und a+y-Al,O3-Schichten auf einer CroOs-Nukleationsschicht. Ein anderer Ansatz fir
die Herstellung einer CroO5-Nukleationsschicht wurde von Kohara [78] publiziert. Er oxidierte
mit einem Plasma eine CrN-Schicht auf einem Hartmetall-Substrat. Durch die Oxidation im
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Plasma bildete sich auf der Oberflache eine Cr.O3-Schicht. Auf dieser Nukleationsschicht
wurde bei einer Substrattemperatur von 750 °C eine rhomboedrische Al,O;-Schicht mittels
reaktiver gepulster DC-Kathodenzerstdubung abgeschieden. Die Prozesstemperaturen
kénnen wahrend dem epitaktischen Wachstum von rhomboedrischen Al,O3-Schichten auf
Nukleationsschichten aus Cr,O3 reduziert werden und die Abscheidung auf temperaturemp-
findlichen Substraten wie zum Beispiel Schnellarbeitsstéhlen ist mit diesem Konzept méglich.

P i-
Verfah- rozessparameter — (i?ea:j:;esn Oxid- e
sin a .
ren | Target | Gas Plasma Substrat © | e Phase
Al P=300W Saphir 300-| RHEED o-Al
MBE Cr ©: Poz = 0,001 Pa |Werkzeugstahl| 700 XRD a-Al/Cr [96]
Si + SiOy AFM oAl
Al,O3 P=150 W Saphir RT - NI
HF Cr203 Ar Pges = 0,1 Pa mit Cl’203' 600 RBS 2_9:, [1 06]
Schicht XRD
Si + SiOy
HE Al,O3 Ar P=80-100W HaynessZSO 280 - TEM o-Al [105]
Cr,04 par= 0,27 Pa mit Cr,O3- 560 XRD a-Cr
Schicht
P=80W
Pges = 0,33 - Si + SiOy o-Al
HE | rAg gr 0,67 Pa mit Cr05- Qé%%’ EXRRDDA v-Al | [107]
1 7% | po2=0,007 - Schicht a-Cr
0,103 Pa
N Ee | sisio, REM |
cP | o SA" 01 pa | MitCrOs | 450 | TEM oo | 108l
02 = Y, . -
Us = -50 V Schicht XRD
vert AFM
invert.
COF o-Al
AC | 2xAl | Ar | P=4,56kW .
zylindr.| 2x Cr | Oy Us=-35V Si 350 El\?ls ZéL [109]
uUBM
TEM
P=19-24kW NI
gepulst v = 250 kHz HM mit ) a-Al
DC Al gr Pces = 0,5 Pa CrN/Cr,03- 670500 ?EI\I\;II y-Al | [78]
UBM 21 Us=-100, Schicht, Si RD a-Cr
-300 V

Tab. 1-5: Literaturibersicht zur Synthese von Schichten in der Al-O-Phase mittels physikali-
scher Gasphasenabscheidung unter Verwendung einer Nukleationsschicht. Die weiteren
Abkdrzungen sind im Abklrzungsverzeichnis erldutert.
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B) Schichten aus dem Stoffsystem Cr-O

Ginsberg und Zum Gahr [110] untersuchten die mechanischen und tribologischen Eigen-
schaften von Cr-Schichten. Teixeira [111] prasentierte eine mdgliche Anwendung von
Cr-O-Schichten als Absorptionsschichten fur thermische Solarkollektoren und Lai [112] als
Phasenverschiebungsmasken fir die Photolithographie. Aufgrund ihrer mechanischen
Eigenschaften werden Cr,O;-Schutzschichten fir Digital-Kassetten verwendet [113]. GroBe
technische Relevanz hat die Oxidation von Fe-Cr-Stahlen, bei denen eine Cr,O3-Schicht als
Passivierung verwendet wird [114].

Schichten aus dem Stoffsystem Cr-O kénnen mittels Gasphasenabscheidung oder Oxidation
von Cr-haltigen Substraten hergestellt werden. Zhang [115] hat 1 bis 8 Cr-O-Monolagen auf
(111)-Pt mittels Verdampfung im Ultrahochvakuum abgeschieden. Innerhalb der ersten zwei
Monolagen bildete sich eine Cr;O4,-Phase aus und nach 3 Monolagen wurde eine
Cr,03-Phase gebildet. Somit zeigen bereits sehr diinne Cr-O-Schichten einen kristallinen
Aufbau. Ahnliche Ergebnisse wurden von Maetaki [116,117] auf einem (100)-Cu-Substrat
und von Priyantha [117] auf einem (111)-Ag-Substrat gefunden. Contoux [118] schied
Cr,05-Schichten mittels DC-Kathodenzerstdubung bei einer Substrattemperatur im Bereich
von 200 °C bis 500 °C ab. Bei Substrattemperaturen gréBer als 300 °C konnten kristalline
Cr,03-Schichten mittels Réntgenfeinstrukturbeugung nachgewiesen werden. Wang [119]
publizierte eine Studie Uber den Einfluss des Sauerstoffpartialdrucks und der Substratvor-
spannung auf die Textur von Cr,Os-Schichten, die mittels Hochleistungskathodenzerstau-
bung hergestellt wurden. Hones [120] berichtete Uber die Herstellung von kristallinen
Cr.O3-Schichten bei einer Substrattemperatur von ungefahr 257 °C mittels HF-Kathoden-
zerstaubung. Die KorngréBe wurde aus den Roéntgenfeinstrukturmessungen berechnet und
es wurde eine Zunahme sowohl mit der Substrattemperatur als auch mit der Substratvor-
spannung gefunden. Pang [121] untersuchte die Grenzflachenstruktur zwischen einer Cr-
Schicht und einer darauf folgenden Cr,O;-Schicht, die mittels HF-Kathodenzerstaubung bei
einer Substrattemperatur von 200 °C in einer Ar-O-Atmosphére abgeschieden wurden. Die
Grenzflache bestand aus nanokristallinen Clustern und amorphen Phasenanteilen. Audronis
[122] berichtete Uber die Abscheidung von kristallinen Cr,Os-Schichten bei einer Sub-
strattemperatur von 90 °C mittels gepulster DC-Kathodenzerstdubung. Barshilia [123] publi-
zierte eine Arbeit Uber die erfolgreiche Herstellung von kristallinen Cr,Os-Schichten mit
amorphen Phasenanteilen mittels bipolarer gepulster Hochleistungskathodenzerstaubung bei
einer Substrattemperatur von 60 °C und einer Substratvorspannung von -50 V. Die Verwen-
dung des gepulsten Prozesses erlaubte eine deutliche Reduktion der Substrattemperatur
wahrend der Abscheidung von kristallinen CroO3-Schichten.

Kristalline oder amorphe Cr-O-Schichten wurden durch Oxidation von Chrom in Luft oder in
korrosiven Medien gebildet. Maurice [124] untersuchte die Oxidation einer Cr (110)-
Oberflache bei einer Temperatur von 27 °C und 352 °C. Bei einer Temperatur von 27 °C
bildete sich eine 0,9 nm dicke und bei 352 °C eine 4,6 nm dicke Cr,O3-Schicht. Die 4,6 nm
dicke Cr,Os-Schicht zeigte einen Ubergang von einem zweidimensionalen Wachstum einer
adsorbierten Schicht hin zu einem dreidimensionalen Wachstum einer Cr,O3-Schicht in der
rhomboedrischen Phase. Kitamuru [125] untersuchte mittels Raman-Spektroskopie die
Eigenspannungen von Cr,O3-Schichten, welche durch Oxidation eines austenitisch-
ferritischen Stahls bei 900 °C gebildet wurden. Geng [126] untersuchte das Oxidationsverhal-
ten einer mittels Kathodenzerstaubung hergestellten Dinnschicht und konnte die Bildung
einer Schutzschicht nachweisen, welche Cr,O3 enthielt. Rao [127] berichtete Uber die Bil-
dung von einer bisher unbekannten kfz Cr,O;-Phase auf {100}-orientierten Oberflachen und
Uber die Bildung einer rhomboedrischen Cr,O3-Phase auf {110}-orientierten Oberflachen von
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Wairfeln aus Cr im NanometermafBstab. In Tab. 1-6 ist eine Literaturtibersicht zur Synthese
von Cr-O-Schichten mittels physikalischer Gasphasenabscheidung dargestellt.

Prozessparameter Charakteri-
Verfah- - .
ren | Target | Gas Plasma Substrat Tsin | sierungs | Phase | Ref.
°C methoden
MS
REFLT
Ar P = 50/200 W Si TRANSM
HF Cr 0, pGesJ 0_,853 Pa Glas - UPS a [128]
5T XPS
XRD
Dichte
pc | cr gr on=02Pa | Stahl 25?(;)0' XPS | CrOs | [118]
2 XRD
ESCA
, HRC
uBM | - | U_S1Z (;7\? oS | gtanl . HV | Cr:0s | [119]
REM
XRD
AFM
Ar P/A = 66,3 Si g7 . ELLIP
HF Cr 0 kW/m? HSS 087 ESMA Cr,03 | [120]
? Pces = 0,1 Pa Glas NI
XRD
AFM
HE | cr g: p:;jgﬂ V;,’a Stahl | 200 F?Epl\t/l Cr,0s | [121]
TEM
P=1200 W
Pces = 1,33 Pa NI
geé’g'St Cr (A)r v = 130 - 250 Si 90 REM | Cr,0s |[122]
2 kHz XRD
Us =0bis-40 V
AFM
bipolar P=300W ELLIP
epulst Ar ces = 0,1 Pa Si NI a
’ IFD)C Cr 0O, i =100 kHz Stahl 60 Raman Cr,04 [123]
UBM Us=-50V XPS
XRD

Tab. 1-6: Literaturiibersicht zur Synthese von Cr-O-Schichten in der rhomboedrischen
Phase. Dabei ist Pyr die Kathodenleistung, px der Partialdruck von Gas X, pges der Gesamt-
gasdruck, Us die Substratvorspannung, v die Frequenz und P/A die Leistungsdichte. Die
weiteren Abkdrzungen sind im Abkdrzungsverzeichnis erldutert.
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Neben der beschriebenen Abscheidung mittels PVD-Methoden und/oder einer Oxidation
kénnen Cr-O-Schichten mittels CVD [129-132] oder Plasmaspritzen [133-136] hergestellt
werden. Zusammenfassend lasst sich sagen, dass kristalline Cr.O3-Schichten in der rhom-
boedrischen Phase bei sehr geringen Substrattemperaturen von deutlich unter 100 °C mittels
physikalischer Gasphasenabscheidung hergestellt werden kénnen.

1.3.2 Ternare Stoffsysteme

Die Entwicklung von fortgeschrittenen oxidischen Werkstoffen, mit Gitterstrukturen &hnlich zu
der von Korund, flihrte zu ternaren Stoffsystemen vom Typ Al-O-X, wobei X ein Metall oder
ein Nichtmetall sein kann. Die Zugabe einer metallischen Komponente zum Stoffsystem Al-O
wurde von Schwingenschlégl [137] und von Wallin [138] untersucht. Schwingenschlégl
untersuchte systematisch den Einfluss einer Substitution der Al**-lonen durch die lonen der
3d Ubergangsmetalle von Ti bis Zn. In der Arbeit wurde gezeigt, dass die rhomboedrische
Al,O3-Phase durch alle 3d Ubergangsmetalle, auBer Zn, stabilisiert wird. In der Publikation
von Wallin wird untersucht, wie sich die relative Stabilitdt von rhomboedrischem und mono-
klinem Al,O; durch die Zugabe von Additiven andert.

Der Ansatz basiert darauf das bindre Al-O-Stoffsystem zu einem ternaren Stoffsystem zu
erweitern. Das dritte Element muss dabei so gewahlt werden, dass sein Oxid isostrukturell
zu rhomboedrischem Al,O; ist, die rhomboedrische Phase stabilisiert, die notwendige Min-
destenergie reduziert und die Nukleation unterstltzt wird. Also Elemente deren Oxide mit
rhomboedrischem Al,O; bei niedriger Temperatur in Mischungen eine rhomboedrische
Phase Uber einen weiten Mischungsbereich bilden und die sich bei héherer Temperatur nicht
entmischen. Mdgliche Elemente, die ein rhomboedrisches Gitter vom Typ M,O; bilden, sind
B, Cr, Fe, Gd, La, Mg, Tiund V.

A) Schichten aus dem Stoffsystem Al-Cr-O

Die Synthese der rhomboedrischen Al-Cr-O-Phase erfolgt durch eine Kombination der
beiden bindren Stoffsysteme Al-O und Cr-O zum ternaren Stoffsystem Al-Cr-O [139]. In den
beiden binaren Stoffsystemen kommt es zur Ausbildung einer rhomboedrischen Phase mit
dem Raumgitter R3¢ und einer M;O5; Stéchiometrie (M = Al oder Cr). Das Design neuer
Materialien kann auch vom klassischen Holleck’schen Dreieck abgeleitet werden [140-142].
Das Holleck’sche Dreieck klassifiziert Hartstoffe und ihre Eigenschaften nach den Bindungs-
anteilen der metallischen, kovalenten und ionischen Bindung (Abb. 1-10). Die Position der
Materialien Al,O3, Cr,O3, AIN und CrN ist hervorgehoben, denn sie stellen die Randphase fir
die in dieser Forschungsarbeit hergestellten Schichten dar. Den drei Bindungstypen werden
die in Abb. 1-10 gezeigten charakteristischen Eigenschaften zugeordnet.

Die simultane PVD-Abscheidung zweier oxidischer Hartstoffe mit derselben Gitterstruktur
kann zum Wachstum von neuen metastabilen Nanokomposit-Schichten oder Mischkristall-
verfestigten Schichten flihren [39]. Die Eigenschaften der Al-Cr-O-Schichten stellen aufgrund
von ionischen und kovalenten Bindungsanteilen einen guten Kompromiss zwischen thermi-
scher Stabilitat, chemischer Tragheit, Hochtemperatur-Zahigkeit und Harte dar. Die physika-
lische Gasphasenabscheidung erlaubt es aufgrund der Kombination aus thermischer und
kinetischer Energie, einphasige metastabile rhomboedrische (Ali4,Cry).03-Schichten bei
Substrattemperaturen deutlich unterhalb von 1000 °C abzuscheiden. Witthaut [139] berichte-
te Uber die Abscheidung von rhomboedrischen (Ali,Cr,)203-Schichten mittels simultaner
reaktiver Kathodenzerstaubung von einem Al-Target im HF-Modus und einem Cr-Target im
DC-Modus bei einer Substrattemperatur von 500 °C. In einer Patentanmeldung aus dem
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Jahr 2008 von D. Kurapov mit der internationalen Patentnr. WO 2010/040494 A1 wird Uber
die Synthese von kubischen (Al,Cr),O;-Schichten mittels Lichtbogenverdampfung an einer
Industrieanlage von Oerlikon Balzers berichtet.

1 Harte
Kovalente Bindung | 1 Festigkeit
1 Hochtemperatur-Eigenschaften

1 Adhéasion

1 Zahigkeit (Metallische Bindung
1 Duktilitat

1 thermodynamische
Stabilitat

1 chemische Stabilitat

1 Sprodigkeit

lonische Bindung

Abb. 1-10: Einordnung der Hartstoffe nach ihren chemischen Bindungen im Holleck’schen
Dreieck [140,141]. Die ausgewéhlten Eigenschaften werden durch den jeweiligen Bindungs-
typ erhéht 1.

Eine Ubersicht Giber die in diesem Abschnitt angesprochene Literatur ist in Tab. 1-7 gege-
ben.

Prozessparameter Charakteri- .
M Tsin| sierungs OHE | =
S = .
fahren | Target | Gas Plasma Substrat | marssa Phase
Saphir
Al P=300W 300-| RHEED a-Al
MBE | cr | 92| pop= 0,001 Pa Wesrrazﬁlug' 700 | xmD |a-avcr|
P=0-300W
Al Ar Par= 0,34 Pa AES Y'AI
HF/DC Cr o Poz= 0,024 - HM 500 XPS a-Cr | [139]
2 0,19 Pa XRD | a-Al/Cr
Us=-90V
ge- I =100-200 A NI
oulst | AlCr | O, | Pee=2-3Pa HM 550 | °BS |G AVCr]| [143]
ARC Us = -40 bis REM
-150 V XRD

Tab. 1-7: Literaturiibersicht zur Synthese von Schichten in der rhomboedrischen Al-Cr-O-
Phase mittels physikalischer Gasphasenabscheidung. Die Abklrzungen sind im AbKdr-
zungsverzeichnis erldutert.

Ramm [143] benutzte gepulste Lichtbogenverdampfung fir die Abscheidung von rhombo-
edrischen a-(Aly4,Cry)>03-Schichten bei einer Substrattemperatur von 550 °C. Es wurde
gezeigt, dass héhere Al-Zugaben zu amorphen Schichten in der Réntgenfeinstrukturbeugung
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fihren. Ashenford [96] zeigte die Abscheidung von rhomboedrischen (Al;,Cry)20O3-Schichten
mittels Molekularstrahlepitaxie mit einem minimalen Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis von 0,65. Ein
hoéherer Al-Anteil fihrte zu einem Wachstum von réntgenamorphen Schichten.

B) Thermodynamische Grundlagen aus dem Stoffsystem Al-Cr-O

Die Solidus- und die Liquiduslinie des Al,O;-Cr,O3-Stoffsystems wurden bisher nur von
Bunting [144] experimentell untersucht. Unterhalb der Soliduslinie entsteht zunéchst ein
einphasiger rhomboedrischer (Al;,Cry)03-Mischkristall, der sich bei weiterer Temperaturab-
senkung in einen Al-reichen und einen Cr-reichen rhomboedrischen Al-Cr-O-Mischkristall
entmischt. Es handelt sich um eine Phasenumwandlung im festen Zustand. Diese Entmi-
schung beginnt erst unterhalb einer kritischen Temperatur in einem bestimmten Konzentrati-
onsbereich. Von Neuhaus [145] wurde ein Al,O3-Cr,O3-Zustandsdiagramm mit einer Kriti-
schen Temperatur von 800 °C bei einer Cr,O3-Konzentration von 35 Mol% und einem Druck
von 1961 bar verdffentlicht. In einer Veréffentlichung von Schultz und Stubican [146] wurde
ein Al,O3-Cr,0O3-Zustandsdiagramm publiziert, welches urspriinglich aus der Forschungsar-
beit von Barks stammt. In einer Publikation von Roy und Barks [147] wurde ein weiteres
Al,O3-Cr,05-Zustandsdiagramm mit einer kritischen Temperatur von 945 °C bei einer Cr,Os;-
Konzentration von 45 Mol% bei einem Druck von 1000 bar verdffentlicht. Jacob [148] be-
stimmte experimentell die elektrochemische Aktivitdt von Cr,O3, berechnete die elektroche-
mische Aktivitdt von Al,O; mittels der Gibbs-Duhem Relation und leitete daraus ein
Al,O3-Cr,03-Zustandsdiagramm mit einer kritischen Temperatur von 900 °C bei 44 Mol%
Cr,03 und einem Druck von 1 bar ab. Chatterjee [149] berechnete aus den Aktivitatsdaten
von Jacob ein Druck- und Temperaturabhangiges Zustandsdiagramm mit einer kritischen
Temperatur zwischen 945 °C und 989 °C bei einer Konzentration zwischen 44 Mol% und
45 Mol% Cr,0O3; und einem Druck zwischen 1 bar und 50000 bar. Von Sitte [150] wurde eine
Arbeit zur elektromotorischen Kraft im Al,O3-Cr,O5 Stoffsystem verdffentlicht. Daraus wurde
ein Al,O3-Cr,0O3-Zustandsdiagramm mit einer kritischen Temperatur von 1250 °C bei einer
Konzentration von 34 Mol% Cr,O3; und einem Druck von 1 bar berechnet. Sitte hat im Ver-
gleich zur Arbeit von Roy und Barks bzw. Neuhaus eine um ca. 300 K héhere kritische
Temperatur gemessen. Diese Abweichung erklart Sitte damit, dass Roy und Barks bzw.
Neuhaus bei einem Druck von 1000 bar bzw. 2000 bar gemessen haben. Im Vergleich zu
den reinen Stoffen, ist das Molare Volumen des einphasigen Mischkristalls gréBer und somit
fihrt ein héherer Druck zu einer geringeren kritischen Temperatur. Degterov und Pelton
haben neue theoretische Berechnungen, basierend auf den Daten von Roy und Barks,
durchgefiihrt und daraus ein Al,O;-Cr,O5-Zustandsdiagramm mit einer kritischen Temperatur
von 945 °C bei einer CroOz-Konzentration von 45 Mol% und einem Druck von 1000 bar
abgeleitet [151]. Kim und Sanders [152] haben die Daten von Sitte erneut ausgewertet und
daraus ein Zustandsdiagramm berechnet. Von Murakami [153] wurde ein ,metastabiles”
Zustandsdiagramm mit einer kritischen Temperatur von 1325 °C bei einer Konzentration von
50 Mol% Cr,O3; und einem Druck von 1 bar publiziert. AuBerdem wurde gezeigt, dass die
kritische Temperatur durch das Erhéhen der Haltezeit von 10 h auf 500 h von 1325 °C auf
1200 °C erniedrigt werden konnte. Die Daten von Sitte wurden in einer theoretischen Arbeit
von Besmann [154] erneut ausgewertet und ein Zustandsdiagramm mit einer kritischen
Temperatur von 1295 °C bei einer Konzentration von 35 Mol% und einem Druck von 1 bar
gezeigt. Bei Temperaturen oberhalb von 1295 °C tritt keine Entmischung mehr auf und es
bildet sich ein einphasiger rhomboedrischer (Al;.,Cry)>03-Mischkristall Gber den gesamten
Bereich der chemischen Zusammensetzung (stabile Phase). Wenn die Bereiche des einpha-
sigen rhomboedrischen (Al 4,Cr,)>0O3-Mischkristalls bzw. die Bereiche der Entmischung in

23



Einleitung

Abhangigkeit der Temperatur und der Zusammensetzung systematisch aufgetragen werden,
erhdlt man das a-AlL,O;-Cr,Os-Zustandsdiagramm. Das in Abb. 1-11 dargestellte
a-Al,O3-Cr,03-Zustandsdiagramm zeigt zwei wichtige Phasenfelder: eine Mischungsliicke
und einen einphasigen Mischkristall [150,152,154].

1500

a-(Al1,Cry203
1300 -

1100 -
900 -
700 -

Temperatur in °C

500 -

300 A

Al-reicher a-MK + Cr-reicher a-MK
100 T T T T T T T T

o o1 02 03 04 05 06 07 08 09 1
a-Al,O4 Cr,03-Molbruch

Abb. 1-11: Al-Cr-O-Zustandsdiagramm bei einem Druck von 1 bar [154].

Bei Temperaturen unterhalb des kritischen Punktes von ungeféhr 1295 °C bei 1 bar bildet
sich eine Mischungslucke, d.h. es bildet sich ein Phasengemisch aus einem Al-reichen und
einem Cr-reichen rhomboedrischen (Aly,Cry).0O3-Mischkristall. Die Léslichkeitsgrenze fir Al
im Cr-reichen Mischkristall und die Ldslichkeitsgrenze fir Cr im Al-reichen Mischkristall
nehmen entlang der eingezeichneten Phasengrenzen mit abnehmender Temperatur ab. Die
Abkihlung eines Mischkristalls mit der kritischen Konzentration fuhrt zu einem direkten
Ubergang des stabilen rhomboedrischen (Al;,Cr,).0s-Mischkristalls in den instabilen Zwei-
phasen-Bereich. Sitte [150], Kim und Sanders [152] und Besmann [154] beschrieben das
Zustandsdiagramm mit unterschiedlichen kritischen Temperaturen und Mischungslicken.

C) Schichten aus dem Stoffsystem Al-O-N

Die Zugabe eines Nichtmetalls X zum Stoffsystem AI-O-X ist in der Literatur ausfuhrlich
beschrieben, wobei oft Stickstoff gewéhlt wurde. Es wurden in der Arbeit von Dehuang und
Liang [155] Al-O-N-Schichten mittels HF-Hochleistungskathodenzerstdubung in einer Argon-
Sauerstoff-Atmosphére abgeschieden. Es zeigte sich, dass das O/N-Verhéltnis in den
Schichten wesentlich gréBer war als nach den eingestellten Gasflissen zu erwarten gewe-
sen ware. Eine Publikation von Richthofen und Domnick [156] zeigte die Synthese von
Al-O-N-Schichten bei einer Substrattemperatur von 190 °C mittels HF-Kathodenzerstaubung.
Die Sauerstoff-reichen Schichten zeigten eine nanokristalline spinell-dhnliche Al,Oz-Phase
und die Stickstoff-reichen Schichten eine hexagonale Phase ahnlich zu der von AIN. Cremer
[73] untersuchte das Anwendungspotential von Al-O-N-Schichten fir Diffusionsbarrieren bei
hohen Temperaturen. Die Schichten wurden mittels HF-Hochleistungskathodenzerstdubung
hergestellt und die Al-O-N-Schichten wiesen nach dem Glihen (4 Stunden bei 1100 °C) eine
amorphe Struktur auf. Zabinski [157] diskutierte die Anwendung von Al-O-N-Schichten als
mdogliche Matrix fur Festschmierstoffe. Sie stellten kristalline Al-O-N-Schichten mittels Laser-
ablation und lonenbeschuss bei einer Substrattemperatur von 330 °C her.
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D) Schichten aus dem Stoffsystem Cr-O-N

Im Folgenden werden kurz ausgewahlte Eigenschaften des Stoffsystems Cr-O-N dargestellt.
Navinsek und Panjan [158] publizierten eine Arbeit lber die Abscheidung und die Oxidati-
onsbestandigkeit von Cr-O-N-Schichten mit ungefahr 10 At.% Sauerstoff in der kubischen
CrN-Phase. Die Schichten wurden reaktiv in einer Ar-O,-N.-Atmosphare bei einer Sub-
strattemperatur von 200 °C mittels einer Plasmastrahl-Quelle und einem Cr-Target abge-
schieden. Castaldi [159] untersuchte den Einfluss des Sauerstoffgehalts auf die Struktur,
Morphologie und Oxidationsbestandigkeit von Cr-O-N-Schichten, die mit reaktiver Lichtbo-
genverdampfung bei einer Substrattemperatur von 480 °C hergestellt wurden. Die Cr-O-N-
Schichten mit einem Sauerstoffgehalt von bis zu 35 At.% sind in einer kubischen CrN-Phase
aufgewachsen. Bei einem Sauerstoffgehalt von 58 At.% bildete sich eine rhomboedrische
Phase mit 2 At.% Stickstoff. Collard [160] untersuchte Cr-O-N-Schichten, die mittels Hoch-
leistungskathodenzerstaubung bei einer Substrattemperatur von 400 °C in einer reaktiven
Ar-O,-N,-Atmosphéare hergestellt wurden. Schichten, die weniger als 5 At.% Stickstoff ent-
hielten, sind in der rhomboedrischen Cr.O;-Phase kristallisiert. Bei einem Stickstoffgehalt von
ca. 12 At.% gab es einen Ubergang von der rhomboedrischen Cr,Os-Phase in die kubische
CrN-Phase. In der Publikation von Suzuki [161] wurden Cr-O-N-Schichten mittels gepulster
Laserablation bei einer Substrattemperatur von 400 °C hergestellt. Suzuki konnte kubische
Cr-O-N-Schichten mit einem maximalen Sauerstoffgehalt von bis zu 46 At.% synthetisieren.

E) Schichten aus dem Stoffsystem Al-Cr-N

In diesem Kapitel werden die fir diese Arbeit wichtigen Aspekte des Stoffsystems Al-Cr-N
vorgestellt. Schichten auf Basis des Stoffsystems AIl-Cr-N gehéren aufgrund einer hohen
Harte und Oxidationsstabilitat zu den Standardschneidstoffen in der Werkzeugindustrie
[162]. Bei einem geringen Al-Gehalt bildet sich eine kubische NaCl-Gitterstruktur mit der
Raumgruppe Fm3maus [163]. Eine Erhéhung des Al-Gehalts x in ALCr,N auf Werte
zwischen 0,6 und 0,7 fihrt zu einem Phasengemisch aus einer hexagonalen und einer
kubischen Phase oder zu einem einphasigen hexagonalen Gitteraufbau [164,165]. Die
hexagonale AIN-Phase besitzt eine ZnS-Wurtzit Struktur mit einer P6;mc-Raumgruppe [163].
Die Mikroharte der Al,CryN-Schicht nimmt mit zunehmendem Al-Gehalt bis zur Léslichkeits-
grenze bei x = 0,65 zu und anschlieBend wieder ab [165,166]. Mayrhofer [164] hat die
Phasenanteile in Abhangigkeit der Glihtemperatur wahrend einer Warmebehandlung und in
Abhéangigkeit des Cr/(Al+Cr)-Verhéltnisses sowohl fiir die kubische als auch fir die hexago-
nale Phase systematisch untersucht und schematisch skizziert. Der Einfluss eines lonenbe-
schusses auf die mechanischen Eigenschaften wurde systematisch von Ulrich [167] unter-
sucht. Die Dichte von AIN in einer ZnS-Wurtzit Phase betragt 3,26 g/cm® und die von kfz CrN
5,90 g/cm?® [56].

1.3.3 Hbéherkomponentige Stoffsysteme

Die Verwendung von Schichten mit mehr als 3 Komponenten flr hochbeanspruchte Bauteile
wie zum Beispiel Werkzeuge in der Metallzerspanung basiert auf der Tatsache, dass es zu
einer erhdhten Oxidationsbestandigkeit, einem reduzierten tribo-chemischen Verschleif3,
einer Mischkristallhartung und einer KorngréBenreduktion durch die Kombination von aus-
gewahlten Elementen kommt [168]. Der Fokus von diesem Kapitel liegt auf dem Stoffsystem
Al-Cr-O-N, wobei auch eine kurze Ubersicht (iber die fiir diese Arbeit relevanten Eigenschaf-
ten des Stoffsystems Al-Cr-Si-O-N gegeben wird.
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A) Schichten aus dem Stoffsystem Al-Cr-O-N

In den letzten Jahren hat in den quaternadren Stoffsystemen vor allem das Stoffsystem
Al-Cr-O-N ein groBes wissenschaftliches Interesse hervorgerufen [169-174]. Im vorherigen
Abschnitt wurde die Zugabe von Cr zum Stoffsystem Al-O ausfihrlich beschrieben. Darauf
aufbauend wird in diesem Kapitel die Stickstoffzugabe zum Stoffsystem Al-Cr-O erértert.

Es ist zu erwadhnen, dass bisher nicht viele Publikationen zu dem Stoffsystem Al-Cr-O-N
verodffentlicht wurden. Hirai [169] berichtete Gber die Abscheidung von Al-Cr-O-N-Schichten
mittels gepulster Laserabscheidung (Nd:YAG-Laser; Wellenlange A = 355 nm) von CroN- und
AIN-Platten auf Si-Substrate bei einer Substrattemperatur von 400 °C. Das Cr/(Al+Cr)-
Verhéltnis in den Schichten konnte durch eine bevorzugte Bestrahlung der Cr,N- bzw. der
AIN-Platte, erniedrigt bzw. erhéht werden. Bei einem Al-Gehalt in den Kationen zwischen 0
und 70 % konnte eine kfz Phase nachgewiesen werden und als Strukturmodell wurde ein
Mischkristall vorgeschlagen. Die Abscheidung bei einem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis von nahezu 0
fihrte zur Bildung einer Wurtzit-Phase und bei einem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis zwischen 10 %
und 30 % wurde zusétzlich eine Cro,N-Phase gebildet. Des Weiteren berichtete Hirai [175]
Uber eine Abhangigkeit der Vickersharte vom Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis in den Schichten und es
wurde ein Maximum bei einem Aluminium-Gehalt in den Kationen von ungeféahr 25 % gefun-
den. Es wurden Hartewerte von Uber 4000 HV gemessen. Diese hohen Héartewerte wurden
durch eine Mischkristallverfestigung verbunden mit der Bildung von Kristalliten mit einem
Durchmesser im Nanometer Bereich, dem Pinning von Versetzungen und einer Veranderung
des Elastizitditsmoduls bzw. der Dehnung an der Oberflache der Nanokristalle erklart [169].
Erst bei Temperaturen oberhalb von 900 °C konnte eine Oxidation der Schichten bzw. die
Bildung von rhomboedrischem Al,O; bzw. Cr,O; an der Oberflache nachgewiesen werden.
Choi [170] simulierte die elektronische Struktur (Valenzband) und die optischen Eigenschaf-
ten (insbesondere die Transmissionseigenschaften) von Al-Cr-O- und Al-Cr-O-N-Schichten,
welche fir Phasenmasken in lithographischen Anwendungen verwendet wurden. Die Simula-
tionen wurden mit XPS-Messungen an Al-Cr-O- und Al-Cr-O-N-Schichten verglichen. Die
Schichten wurden mittels ebener zylindrischer DC-Kathodenzerstaubung unter Verwendung
eines Al-Cr-Targets auf Quarz- und Si-Substraten bei einer Substrattemperatur von 300 °C
abgeschieden. Kayani [171] beschrieb die Verwendung von Al-Cr-O-N/Cr-O-N-
Viellagenschichten auf 440A-Stahlsubstraten in Feststoff-Brennstoffzellen. Die Viellagen-
schicht reduzierte die Oxidationsrate gegenlber dem unbeschichteten Substrat und die
Diffusion von Eisen aus dem Substrat durch die Schichten hindurch wurde reduziert. In einer
weiteren Arbeit von Gannon [172] wurden die elekirischen und die Oxidationseigenschaften
von AIl-Cr-O-N/Cr-O-N-Viellagenschichten auf einer Hochtemperaturlegierung (Crofer 22
APU) untersucht. Durch die Al-Cr-O-N/Cr-O-N-Viellagenschichten konnte sowohl der spezifi-
sche Widerstand pro Flache als auch die Oxidationseigenschaften verbessert werden.
Michaeli [173] beschrieb die Anwendung von Al-Cr-O-N-Schichten auf Plastifizierschnecken,
welche bei Kunststoffspritzgussmaschinen eingesetzt wurden. Durch die mittels Lichtbogen-
verdampfung hergestellten Al-Cr-O-N-Schichten konnte die Adhasion des Kunststoffs
(PMMA, PC, PES) auf der Plastifizierschnecke verringert werden und dadurch die Qualitat
der optischen Kunststoffteile verbessert werden. Stiber [174] hat Al-Cr-O-N-Schichten
mittels nichtreaktiver und reaktiver Kathodenzerstaubung auf Hartmetall- und Si-Substraten
mit einer Laborbeschichtungsanlage hergestellt. Wahrend der Abscheidung wurde die
Substrattemperatur unter 200 °C gehalten und das segmentierte Target bestand aus einer
zylindrischen Al,Os- und einer (Crq7,Aly3)N-Halfte. Das Geflige der in einer Ar-Atmosphéare
nichtreaktiv abgeschiedenen Schichten bestand aus amorphen bzw. nanokristallinen Phasen
mit homogen verteilten Kristalliten und als Modell wurde eine kfz Gitterstruktur vorgeschla-
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gen. Es wurden Vickershartewerte von bis zu 1211 HV0,05 fir die nichtreaktiv abgeschiede-
nen Schichten gemessen. Das Geflige der in einer Ar-N,-Atmosphéare reaktiv abgeschiede-
nen Schichten war nanokristallin mit einem saulenférmigen Wachstum und als Modell wur-
den kfz Phasen vorgeschlagen. Stlber berichtete Uber Vickers-Hartewerte von bis zu
2484 HVO0,05 fir die reaktiv abgeschiedenen Schichten. Zusammenfassend lasst sich sagen,
dass keine dieser Publikationen die Abscheidung von Schichten in der rhomboedrischen
Al-Cr-O-N-Phase nachgewiesen hat. Eine Ubersicht (iber die in diesem Kapitel erwahnte
Literatur zum Al-Cr-O-N-Stoffsystem ist in Tab. 1-8 wiedergegeben.

Prozessparameter Charakteri-
Verfah- . g
ren | Target |Gas| Plasma Substrat | 1SN | Slerungs- | Phase | Ref.
9 °C | methoden
FTIR
1-5J/cm? NI
kfz CrN
AIN v=10Hz . RBS
D - 4 N |1
PL CrN o, = 0,00133 Si 00 | srRess v?-;ilN [169]
Pa TEM
XRD
planar O P_40W Sj XPS
zylindr.| Al/Cr | N, Does = 0,63 Pa Quarz 300 TRANSM - [170]
DC Ar
AFM
440A Stahl
Al O, | paes = 0,04 Pa R [171]
LAFAD! ot | Ny | Us=-50V CerF‘f[Jzz 500 | ppg [172]
REM
Al ABS
AIP Cr - - X35CrMo17 - CA - [173]
P=500W ESMA
AlLOs | Ar __ HM HV
HF CrAIN | N, pGes_— é),g IE: 5 <200| Lo\, kfz | [174]
Prz =, XRD

Tab. 1-8: Literaturibersicht zur Synthese von Al-Cr-O-N-Schichten mittels physikalischer
Gasphasenabscheidung. Die Abkirzungen sind im Abkirzungsverzeichnis erldutert.

Eine andere Mdglichkeit fur die Herstellung von Al-Cr-O-N-Schichten ist die Oxidation von
Al-Cr-N-Schichten. Dafur werden AI-Cr-N-Schichten mittels PVD-Verfahren hergestellt und
anschlieBend in oxidativen Atmosphéaren gegliht. Fir die Beschreibung dieser Reaktionen
wird die freie Enthalpie G von ausgewahlten Metall-Gas-Reaktionen im thermodynamischen
Gleichgewicht zu Hilfe genommen (Abb. 1-12). Dabei ist zu beachten, dass die Reaktionen
wahrend dem Glihen nur bedingt im thermodynamischen Gleichgewicht ablaufen, denn die
Al-Cr-N-Schichten kdnnen ein metastabiles Geflige aufweisen. Banakh [176] hat Al-Cr-N-
Schichten mit einem Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis von 0,37 bis 1 in einer kfz CrN Kristallstruktur
mittels reaktiver Kathodenzerstdubung hergestellt. Durch Glihen der Al-Cr-N-Schichten
zwischen 400 °C und 900 °C in Luft oxidierten die Proben und bildeten eine rhomboedrische
(Alyx,Cry)20s5-Kristallstruktur. Ein zunehmender Al-Gehalt in den Proben fihrte zu einem
Anstieg der Oxidationstemperatur und zur Bildung einer Schutzschicht auf der Oberflache,
die eine weitere Oxidation verhinderte. Lin [177] untersuchte die Zersetzung von Al-Cr-N-
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Schichten an Luft auf atomarer Ebene mittels DSC, TGA, XRD und REM. Eine weitere
wichtige Publikation auf diesem Gebiet stammt von Mayrhofer [178]. In dieser Studie wird die
Zersetzung von kfz Al-Cr-N in einer Argon-Atmosphére und in synthetischer Luft untersucht.
Von besonderem Interesse ist dabei die thermische Stabilitdt der AI-N- bzw. der Cr-N-
Bindung in Abhéngigkeit der Glihtemperatur.

0,

-300 -

-600 -

-900 -

G in kd/mol

-1200 -

-1500 - 2 Al + 3/20, — Al,Oq

_1800 T T T T T
300 500 700 900 1100 1300
Temperatur in K

Abb. 1-12: Temperaturabhédngigkeit der freien Enthalpie G fir ausgewédhlte Metall-Gas-
Reaktionen [179].

Die Abhangigkeit der freien Enthalpie G von der Temperatur T ist fir verschiedene Reaktio-
nen in Tab. 1-9 gezeigt. Die Oxidation der Al-Cr-N-Schichten und die Bildung von thermody-
namisch stabilem rhomboedrischem (Al;4,Cry).O5 lasst sich mit Hilfe der Temperaturabhéan-
gigkeit der freien Enthalpie G (Abb. 1-12) bzw. der Umwandlung von Al(OH); zu rhomboedri-
schem Al,O3; (Abb. 1-4) verstehen. Die Bildung von Al,O3 bzw. Cr,O; ist im Vergleich zu AIN
bzw. CrN energetisch glnstiger, denn die freien Enthalpien G der Oxide sind betragsméaBig
gr6éBer als die der Nitride.

Chemische Reaktion Temperatur in °C Freie Enthalpie in J/Molund T in K
3/2 0, + 2 Al 2 AlL,O3 24,85 bis 649,85 | -1676989,04 - 16,65-T+log1o(T) + 366,69-T
649,85 bis 1526,85 | -1697699,84 - 15,69-T*log+o(T) + 385,85 T

3/20,+2Cr > Cr,0O3 | 24,85 bis 1826,85 -1159762,96 + 222,80-T

N> + 2 Al > 2 AIN 24,85 bis 649,85 -644336,00 + 186,19-T
1/2 N2+ 2 Cr > CraN 24,85 bis 1126,85 -108574,8 - 24,06-T-log+o(T) + 138,07
1/2 N2+ Cr.N > 2 CrN | 24,85 bis 1126,85 -133888 - 24,06-T-l0og1o(T) + 174,05

Tab. 1-9: Temperaturabhéngigkeit der freien Enthalpie G fir ausgewéhlte Metall-Gas-
Reaktionen [179].

Somit kommt es wahrend dem Glihen der Al-Cr-N-Schichten aufgrund der Diffusion von
Sauerstoff in die Schichten zur Bildung der im thermodynamischen Gleichgewicht bevorzug-
ten Phase. Unter diesen Bedingungen bildet sich die stabile rhomboedrische Al-Cr-O-Phase
aus. Die Bildung einer dichten Oxidschicht, welche eine weitere Oxidation verhindert, auBert
sich in einem Pilling-Bedworth-Verhaltnis (P-B) > 1 fiir Al,Oz und Cr,0Os.
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B) Schichten aus dem Stoffsystem Al-Cr-Si-O-N

Das quinare Stoffsystem AI-Cr-Si-O-N wurde in einer Verdffentlichung von Karimi [180]
vorgestellt. Die Schichten wurden mittels HF-Kathodenzerstaubung von einem AlgyCrz 5Si7 5-
Target in einer reaktiven Ar-O-N-Atmosphare bei einer Substrattemperatur von 400 °C bzw.
650 °C abgeschieden. Bis zu 40 At.% Sauerstoff konnte in der Nitridphase geldst werden,
wobei dieser in der Struktur interstitiell gelést wurde und sich Leerstellen auf Metallplatzen
bildeten [181]. Bei einer Substrattemperatur von 650 °C konnte bei einem Gasflussverhaltnis
O2/(O2+Ny) > 4 % keine Nitridphase mehr mittels XRD nachgewiesen werden und es bildete
sich eine nicht naher spezifizierte Phase aus. In den Réntgenfeinstrukturbeugungskurven
konnten schwache Cr,Os-Reflexe identifiziert werden. Eine solche Gitterstruktur wurde bis zu
einem Gasflussverhaltnis O,/(O.+N,) von 20 % beobachtet. Bei einem Gasflussverhaltnis
von 100 % bildete sich ein Phasengemisch aus einer rhomboedrischen Al,O5- und einer
Cr,03-Phase, dabei wurde die Bildung einer rhomboedrischen Al,Os;-Phase durch eine
Grenzflachenphase aus SiO, unterstitzt [182].

1.4 Zielsetzung und Inhalt

Steigende Anforderungen in der Fertigungstechnik und insbesondere der Zerspanungstech-
nik erfordern Hochleistungswerkzeuge. Die Leistung dieser Werkzeuge kann wesentlich
durch eine VerschleiBschutzbeschichtung gesteigert werden. Die physikalische Gasphasen-
abscheidung bzw. das Magnetronsputtern ermdéglicht die Abscheidung neuer Schichtmateria-
lien zum VerschleiBschutz.

Das primare Ziel der Arbeit war die Synthese neuartiger Al-Cr-O- und Al-Cr-O-N-PVD-
Schichten mit kristalliner Mikrostruktur. Das sekundare Ziel bestand darin, ausgewahlte
Eigenschaften wie zum Beispiel die Mikroharte, den Elastizitdtsmodul, die Eigenspannungen
und die thermische Bestandigkeit gezielt zu beeinflussen. Einen Schwerpunkt stellte die
Entwicklung eines keramischen Schichtwerkstoffs auf Basis von Aluminiumoxid mit Gberwie-
gend ionischen Bindungen hin zu einem Werkstoff mit Eigenschaften, die eher kovalent oder
metallisch gebundenen Werkstoffen zugeordnet werden konnten, dar. Eine schematische
Ubersicht tiber die Vorgehensweise ist in Abb. 1-13 dargestellt.

Als Substratmaterialien wurden Hartmetall, Silizium und TiAINb gewahlt. Bei der Material-
auswahl fur die Schichten wurden die Gitterstruktur, die Mischbarkeit und weitere thermody-
namische Eigenschaften wie zum Beispiel die Bildungsenthalpien der Werkstoffe beachtet.
Unter Berlcksichtigung der Phasenausbildung bei der physikalischen Gasphasenabschei-
dung und den mechanischen bzw. physikalischen Eigenschaften wurden als Modell die
Stoffsysteme AI-Cr-O und Al-Cr-O-N ausgewahlt. Die Schichten wurden sowohl von einem
segmentierten Al-Cr-Target als auch von monolithischen Al-Cr-Targets mit einem Cr/(Al+Cr)-
Verhéltnis von 0,5, 0,6 und 0,7 abgeschieden.

Es wurden neue Materialien durch Kombination moderner Schichtkonzepte (metastabile
Schichten, nanokristalline Schichten, Kompositschichten, Mischkristallverfestigung) mittels
Magnetronsputterns hergestellt. Die Schichtherstellung wurde sowohl in der Laboranlage
vom Typ Leybold Z 550 als auch in der Industrieanlage vom Typ Hauzer HTC 1000 durchge-
fuhrt. Um ein systematisches Vorgehen zu gewahrleisten, wurde zun&chst ein kombinatori-
scher Ansatz fir die Werkstoffentwicklung gewahlt. Der kombinatorische Ansatz ermdglichte
die systematische Untersuchung von unterschiedlichen chemischen Zusammensetzungen
mit einem Abscheidevorgang und damit die Erstellung von Materialbibliotheken [183]. Hier-
durch war es méglich, Zusammenhange zwischen der chemischen Zusammensetzung und
der Mikrostruktur zu analysieren. Prozessparameter wie die Substratvorspannung Us, die
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Substrattemperatur Ts und die Gasflisse von O,, N, und Ar wurden systematisch variiert.
Weiterhin wurde die thermische Stabilitat der Schichten in Warmebehandlungen untersucht.
Die Charakterisierungsmethoden wurden ausgewahlt mit Hinblick auf die Konstitution, die
Mikrostruktur und ausgewahlte Eigenschaften. Die Konstitution der Schichten wurde mittels
Elektronenstrahlmikroanalyse und Rd&ntgen-Photoelekironenspektroskopie analysiert. Die
Mikrostruktur wurde mittels Réntgenfeinstrukturbeugung, Transmissionselektronenmikrosko-
pie und Rasterelektronenmikroskopie untersucht. Weiterhin wurden ausgewahlte Eigen-
schaften, wie zum Beispiel die Dichte, die Mikroharte, der reduzierte Elastizitditsmodul oder
die Eigenspannungen gemessen.

Versuchsmaterialien Charakterisierungs-

Substrate: methoden
Hartmetall, Si, TiAINb Konstitution:

Targets aus Al-Cr: ESMA, XPS
segmentiert Mikrostruktur:
monolithisch XRD, TEM, REM

Cr/(Al+Cr) = 0,5 Herstellung und \ | Ejgenschaften:
Cr/(Al+Cr) = 0,6 Charakterisierung Dichte, Harte, E-Modul,
Cr/(Al+Cr) = 0,7 von Al-Cr-O- und Eigenspannung
Al-Cr-O-N-
Schichten

Schichtherstellung
PVD-Anlage:
Laboranlage
Industrieanlage
Prozessparameter:
Substratvorspannung
Substrattemperatur
O2-, No-, Ar-Gasfluss
Thermische Behandlung

Abb. 1-13: Schematische Darstellung der verwendeten Materialien, der Schichtherstellung
und der Vorgehensweise zur Charakterisierung der Al-Cr-O- und Al-Cr-O-N-Schichten. Die
Abkdrzungen sind im Abklrzungsverzeichnis erldutert.
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2 Versuchsmaterialien, Schichtherstellung und Cha-
rakterisierungsmethoden

2.1 Versuchsmaterialien und Schichtherstellung

In diesem Kapitel werden zunachst die Versuchsmaterialien und anschlieBend die Schicht-
herstellung in der Laboranlage und in der Industrieanlage beschrieben. Die Laboranlage
wurde fUr eine systematische Materialentwicklung auf Basis eines kombinatorischen Ansat-
zes verwendet. Die Versuche auf der Industrieanlage waren anwendungsorientiert und durch
die zusatzliche Rotation der Substrate wurde ein technisch relevanter Beschichtungsprozess
durchgefuhrt.

2.1.1 Versuchsmaterialien

In den Beschichtungsprozessen an der Leybold Z 550 Laboranlage wurden ein segmentier-
tes Target, bestehend aus einer zylindrischen Aluminium-Targethalfte und einer zylindri-
schen Chrom-Targethélfte, und drei monolithische Targets verwendet. Die monolithischen
Targets wiesen eine einheitliche chemische Zusammensetzung auf. In Abb. 2-1 ist ein
segmentiertes Target und ein monolithisches Target mit der Zusammensetzung von 40 At.%
Al und 60 At.% Cr (entspricht einem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis von 0,6) dargestellt.

(@) (b)

Abb. 2-1: (a) Segmentiertes Al-Cr-Target und (b) monolithisches Al-Cr-Target mit einem
Cr/(Al+Cr)-Verhdéltnis von 0,6 bei einem Cr-Anteil von 60 At.%.

Die beiden dargestellten Targets wurden schon fir die Schichtherstellung verwendet, so
dass Erosionsgraben aufgrund von Materialabtrag zu erkennen sind. In Abb. 2-1 (a) ist die
Unterteilung des segmentierten Targets in eine Aluminium-Targethélfte und in eine Chrom-
Targethalfte zu erkennen. Die Positionierung eines Substrats unterhalb der Chrom-
Targethalfte fihrte zur Abscheidung von Cr-reichen Schichten. Entsprechend wurden Al-
reiche Schichten bei der Platzierung eines Substrats unterhalb der Aluminium-Targethalfte
abgeschieden. Das segmentierte Target wurde durch Aufkleben der beiden Targethalften auf
einen Kupfertrdger hergestellt. Die Ausgangsmaterialien (Firma Goodfellow) hatten eine
Dicke von 6 mm und wiesen eine Reinheit von 99,5 % im Falle der Al-Targethalfte und
99,7 % im Falle der Cr-Targethélfte auf. Die Al-Targethéalfte wurde schmelzmetallurgisch und
die Cr-Targethélfte pulvermetallurgisch hergestellt. Die drei in dieser Arbeit eingesetzten
monolithischen Al-Cr-Targets wiesen ein individuelles Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis von 0,5, 0,6 und
0,7 auf. Die monolithischen Targets (Firma Plansee) wurden pulvermetallurgisch hergestellt.
Sie hatten eine Reinheit von 99,5 % und eine Dicke von 5 mm. Das Aufkleben der Targets
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auf den Kupferhalter erfolgte mit einem Uhu-Endfest-Zweikomponenten-Kleber. Als Sub-
stratmaterialien fiir die Abscheidung der Al-Cr-O- und Al-Cr-O-N-Schichten wurden Hartme-
tall, Silizium und die intermetallische Verbindung TiAINb verwendet. Die Hartmetall-Substrate
fir die Deposition in der Laboranlage hatten die Abmessungen 12 x 12 x 5 mm?® und eine
chemische Zusammensetzung von 70,5 At.% Wolframkarbid, 27,9 At.% Kobalt und 1,6 At.%
Mischkarbide der Elemente Ta und Nb. Neben diesen Hartmetall-Substraten wurden Hart-
metall-Streifen mit den Abmessungen 12 x 2 x 0,3 mm?® und derselben chemischen Zusam-
mensetzung fir Untersuchungen mittels TEM beschichtet. Die quadratischen Hartmetall-
Substrate wurden von der Walter AG hergestellt und hatten teilweise eine zentrierte, durch-
gehende Bohrung, die einen Durchmesser von 2,7 mm aufwies (Abb. 2-2 (a)). Diese Boh-
rung wurde fir die Halterung der Hartmetall-Substrate in Schneidwerkzeugen verwendet.
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Abb. 2-2: Schematische Darstellung der beiden Geometrien der Hartmetall-Substrate fir (a)
die Laboranlage und (b) die Industrieanlage (alle MaBangaben in mm, R; in um).

Silizium-Substrate, beschichtet fir Untersuchungen mittels Réntgenreflektivitat hatten die
Abmessungen 20 x 10 x 0,355 mm?® und diejenigen fiir Untersuchung der Eigenspannungen
hatten die Abmessungen 10 x 2 x 0,355 mm?®. Alle in dieser Arbeit verwendeten Si-Substrate
waren einkristallin und (100) orientiert. Sie hatten eine polierte Oberflache und eine natrli-
che Oxidschicht. Die verschiedenen Geometrien der Si-Substrate wurden durch Laser-
schneiden mit einem Yb:YAG-Faserlasersystem vom Typ Piranha der Firma Axsys herge-
stellt. Als Ausgangsmaterial wurden Si-Wafer mit einem Durchmesser von 76,2 mm oder
101,6 mm der Firma CrysTec GmbH Kristalltechnologie verwendet. Die TiAINb-Substrate
waren aus 47 At.% Ti, 45 At.% Al und 8 At.% Nb zusammengesetzt, hatten eine halbkreis-
formige Geometrie, eine Dicke von 1 mm und einen Durchmesser von 15 mm. Die interme-
tallische TiAINb-Legierung wurde fir diese Experimente ausgewahlt, denn sie weist eine
Massenzunahme von weniger als 3 mg/cm® bei einer Warmebehandlung bestehend aus
500 Zyklen und einer maximalen Temperatur von 900 °C in Laborluft auf [184].

Als Versuchsmaterialien fir die Industrieanlage vom Typ Hauzer HTC 1000 wurden mono-
lithische Targets mit einem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis von 0,5, d.h. 50 At.% Al und 50 At.% Cr,
und den Abmessungen 161 x 821 mm? verwendet. Die beiden handelsiiblichen Targets
wurden pulvermetallurgisch hergestellt, hatten eine Reinheit > 99,0 % und eine Dicke von
12 mm (Tab. 2-1). Die Schichten wurden auf Hartmetall-Substraten mit den Abmessungen
15,9 x 15,9 x 4,8 mm?® und einer zentrischen Bohrung mit einem Durchmesser von 6,2 mm
abgeschieden (Abb. 2-2 (b)). Die chemische Zusammensetzung der Hartmetall-Substrate
betrug 81,9 At.% WC, 17,5 At.% Co und 0,6 At.% Mischkarbide der Elemente Ta und Nb. In
Tab. 2-1 ist eine tabellarische Ubersicht liber die verwendeten Materialien gezeigt.

Zur Probenvorbereitung wurden die Hartmetall-Substrate fiir die Versuche in der Laboranla-
ge auf der Oberseite mit einer Poliermaschine bei einer Rotationsgeschwindigkeit von
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800 Umdrehungen/min. und einer 3 pm-Diamantpaste von Hand spiegelpoliert (Rq zwischen

10 nm und 20 nm, R; zwischen 100 nm und 200 nm).

Laboranlage Industrieanlage
Substrate Hartmetall Hartmetall
3
Geometrie 1122;;?(’6% ms 15,9 x 15,9 x 4,8 mm®
70,5 At.% WC, 27,9 At.% Co, 81,9 At.% WC, 17,5 At.%
ARG 1,6 At.% (Ta,Nb)C, Co, 0,6 At.% (Ta,Nb)C,
Si
G i 20 x 10 x 0,355 mm?®
eometrie 10 x 2 x 0,355 mm’
Zusammensetzung p-dotiert mit Bor
TiAINb
Geometrie Durchmesser 15 mm, Dicke 1 mm
Zusammensetzung | 47 At.% Ti, 45 At.% Al und 8 At.% Nb
Targets Segmentiert Monolithisch
Geometrie Durchmesser 75 mm, Dicke 6 mm 821 x 161 x 12 mm°®
Zusammensetzung Al-Targethélfte, Cr-Targethalfte 50 At.% Al + 50 At.% Cr
Reinheit 2 99,5 % Al, 2 99,7 % Cr 2 99,0 %
Monolithisch
Geometrie Durchmesser 75 mm, Dicke 5 mm
Zusammensetzung 50 At.% Al + 50 At.% Cr
Reinheit 2 99,5 %
Monolithisch
Geometrie Durchmesser 75 mm, Dicke 5 mm
Zusammensetzung 40 At.% Al + 60 At.% Cr
Reinheit 2 99,5 %
Monolithisch
Geometrie Durchmesser 75 mm, Dicke 5 mm
Zusammensetzung 30 At.% Al + 70 At.% Cr
Reinheit 2 99,5 %
Gase Ar Ar
Reinheit 2 99,9999 % 2 99,999 %
Nz 02
Reinheit 2 99,9997 % 2 99,998 %
80 Vol.% Ar + 20 Vol.% O,
Reinheit 2 99,999 %

Tab. 2-1: Ubersicht iiber die fiir die Substrate und Targets verwendeten Materialien und die
eingesetzten Gase.

Die TiAINb-Substrate wurden mit Schleifpapier der Kérnung 1000 fir 30 s und mit Schleifpa-
pier der Kérnung 2400 fir 60 s geschliffen. Danach wurden die TiAINb-Substrate mit der
Polierscheibe fir Weichmetall zunachst mit einer 3 pm-Diamant-Suspension fir 25 min. und
anschlieBend mit einer 1 um-Diamant-Suspension fir 10 min. spiegelpoliert. Zur Entfernung
der Ruickstande aus dem Polierprozess und zur Reinigung der Oberflache wurden die
Hartmetall-, TiAINb- und Si-Substrate, welche fir die Deposition in der Laboranlage verwen-
det wurden, in einem Ultraschallbad mit Azeton fir 15 min. gereinigt. Nach einem Trock-
nungsprozess an Luft wurden die Substrate in die Beschichtungsanlage eingebaut. Zur
Probenvorbereitung wurden die Hartmetall-Substrate fir die Versuche in der Industrieanlage
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auf der Oberseite maschinell spiegelpoliert und anschlieBend mit einem schwachen Wasser-
strahl gereinigt, um eventuell vorhandene Rulckstande des Polierprozesses zu entfernen.
Nach einem Trocknungsprozess an Luft wurden die Substrate in die Beschichtungsanlage
eingebaut.

2.1.2 Laboranlage (Leybold Z 550)

Die Herstellung der AI-Cr-O- und AI-Cr-O-N-Schichten erfolgte an einer PVD-
Magnetronsputteranlage vom Typ Leybold Z 550. Die Einrichtung war mit einer Gasmischan-
lage bestehend aus 4 Massenflussreglern vom Typ Multi Gas Controller 547C der Firma
MKS, einem Druckmessgerat vom Typ Baratron der Firma MKS, zwei Hochfrequenz-
Generatoren (HF-Generatoren) vom Typ TIS 1,2/13560 der Firma Huttinger Elektronik
GmbH und zwei Gleichspannungs-Generatoren (DC-Generatoren) der Firma Elan ausgestat-
tet. Der Rezipient hatte einen Durchmesser von 59 cm und eine H6he von 10,5 cm. Mit einer
Kombination aus einer Vorpumpe vom Typ D40B Trivac der Firma Oerlikon Leybold Vakuum
und einer Turbo-Molekularpumpe der Firma Pfeiffer konnte ein Hochvakuum mit einem
Restgasdruck von 8:10° mbar im Rezipienten erzeugt werden. Das Target war mit einem
HF-Generator verbunden und es wurde eine Leistung Py von 500 W angelegt. In die Anlage
war eine Heiz-Atz-Station integriert, so dass die Substrate wahrend der Abscheidung auf
eine Substrattemperatur Ts von bis zu 500 °C erhitzt werden konnten. Die minimale Sub-
strattemperatur Ts von 200 °C stellte sich ohne zuséatzliche Heizung aufgrund der an dem
Target angelegten Kathodenleistung Ppe von 500 W ein. An den Substraten wurde mit einem
HF-Generator eine effektive DC-Spannung Us von 0 bis -300 V induziert (Abb. 2-3).

HF-Kathoden-Leistung

<+ Permanentmagnet

6 mm Al Cr <+ Target
| ] ” 5 ” 3 ” 1 ” 5 <_Substrate mit

Probenpositions Nr.

Heiz-Atz-Station inkl. Heizplatte
[

Substratvorspannung Us Uber HF-Generator

& »
< >

75 mm

Abb. 2-3: Schematische Darstellung eines segmentierten Targets und der Heiz-Atz-Station
fir eine Substrattemperatur Ts von bis zu 500 °C. Die Bezeichnung 1 bis 5 steht fiir die
Positionen der zu beschichtenden Substrate. Die Abklirzung N steht fir den Nordpol und S
fir den Stdpol des Permanentmagneten.

Der vertikale Abstand zwischen der Targetoberfliche und der Substratoberflache betrug
40 mm. Die Targets wurden auf einen wassergekihlten Kupfertrager geklebt und hinter dem
Target wurde ein Permanentmagnet montiert. Es wurden Targets aus den chemischen
Elementen Aluminium und Chrom eingesetzt. In Abb. 2-3 ist ein Target bestehend aus einer
zylindrischen Aluminium-Targethalfte und einer zylindrischen Chrom-Targethélfte dargestellt.
Neben diesem segmentierten Target wurden auch monolithische Targets fur die Experimen-
te verwendet (Kapitel 2.1.1). Die Substrate wurden entsprechend Abb. 2-3 auf die Probenpo-
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sitionen gelegt. Die Probenpositionen wurden in Bezug zum Target mit den Zahlen von 1 bis
5 nummeriert. Die Pos. 1 bezog sich immer auf die Al-reiche-Targethalfte und die Pos. 5 auf
die Cr-reiche-Targethélfte. Als Arbeitsgas wurde Argon und als Reaktivgase wurden Sauer-
stoff und Stickstoff verwendet. Die Zufuhr des Reaktivgases Sauerstoff erfolgte Uber ein
Gasgemisch aus 20 Vol.% Sauerstoff und 80 Vol.% Argon. In die Heiz-Atz-Station war eine
wassergeklhlte Heizplatte mit einem Widerstandsdraht aus NiCr 80/20 und kalten Enden
integriert. Der Widerstandsdraht war mit einem Mantel aus X6CrNiNb18-10 umhdillt, der
einen AuBendurchmesser von 2 mm besaB. Der Widerstandsdraht war mit einem Gileich-
spannungsnetzgerat verbunden und die Substrattemperatur Ts konnte durch Regelung der
Ausgangsleistung des Netzgerats eingestellt werden. Bei der Substrattemperatur Ts von
500 °C betrug der Strom durch den Widerstandsdraht ungefahr 4,45 A bei der Spannung von
43,3 V. Die Messung der Substrattemperatur Ts erfolgte mit einem NiCr-Ni-Thermoelement
und einem digitalen Messgerat vom Typ 541l der Firma Fluke. Um die Substrattemperatur Tg
maoglichst nahe der Substratoberflache zu bestimmen, wurde ein Hartmetall-Substrat mit
einer Bohrung parallel zur Substratoberflache versehen, in welches ein NiCr-Ni-Thermo-
element eingesteckt wurde (Abb. 2-4).
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Abb. 2-4: Schematische Darstellung des fir die Temperaturmessung verwendeten Hartme-
tall-Substrats fir die Laboranlage mit einer Bohrung, um die Substrattemperatur Ts zu
messen.

Die AuBenhille des NiCr-Ni-Thermoelements war Uber den Rezipienten geerdet und Uber
das Hartmetall-Substrat elektrisch leitfahig mit der Heiz-Atz-Station verbunden. Somit wurde
die Heiz-Atz-Station bei einer Temperaturmessung geerdet und entsprechend konnte keine
Substratvorspannung Us angelegt werden. Aus diesem Grund wurde die Abhangigkeit der
Substrattemperatur Ts von der Ausgangsleistung des Gleichspannungsnetzgerats durch eine
Kalibrierkurve bestimmt. Das Thermoelement war mit einer Abschirmung aus Aluminiumoxid
versehen. Die Keramikabschirmung verhinderte eine Beschichtung der Oberflache des
Thermoelements und eine Einkopplung der HF-Strahlung, denn die hochfrequenten Span-
nungen des Wechselfeldes konnten in Kombination mit dem Plasmapotential zu einer Zer-
stérung des Thermoelements flhren.

2.1.3 Industrieanlage (Hauzer HTC 1000)

Neben der Laboranlage wurden Schichten mittels der dualen Kathodenzerstdubung (engl.
dual magnetron sputtering, DMS) in der Industrieanlage vom Typ Hauzer HTC 1000 abge-
schieden. In die Vakuumkammer wurden auf zwei gegenlberliegenden Seiten die beiden
dafiir notwendigen monolithischen Targets mit den Abmessungen 161 x 821 mm? und
derselben chemischen Zusammensetzung von 50 At.% Aluminium und 50 At.% Chrom
montiert. Bei der dualen Kathodenzerstdubung wurden die beiden Targets an einen Wech-
selspannungsgenerator angeschlossen. Der Generator vom Typ Crystal 60 der Firma Ad-
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vanced Energy erzeugte eine sinusférmige Wechselspannung mit einer Frequenz zwischen
20 kHz und 100 kHz. Die beiden Targets wechselten sich entsprechend der Frequenz der
Spannung in der Funktion als Kathode und Anode ab. Auf der Oberflache beider Targets
fand zeitversetzt ein Zerstaubungsprozess statt und es kam zur dualen Kathodenzerstau-
bung (Kapitel 1.2). Falls wéhrend der Abscheidung ein Lichtbogen am Drehteller registriert
wurde, reduzierte der Generator die Leistung fir 1 ms auf Null. Um einen zusatzlichen
lonenbeschuss zu induzieren, wurde wéhrend der Abscheidung eine Substratvorspannung
Us angelegt. Fir die Erzeugung der Substratvorspannung Us wurde ein Generator vom Typ
PBP-36 der Firma Huttinger Elektronik GmbH mit einer maximalen Leistung von 36 kW
verwendet. Es wurde eine gepulste Substratvorspannung Us mit einer maximalen Amplitude
von 200 V und einer Frequenz von 100 kHz verwendet. Aus technischen Grinden kann die
Substratvorspannung Us nur auf Werte < -1 V eingestellt werden. Der negative Puls hatte
eine Einschaltzeit von 7,84 us und eine Ausschaltzeit von 2,16 ps. Der Abstand zwischen
den Oberflachen der beiden rechteckigen Targets betrug 104 cm. Der Drehteller hatte einen
Durchmesser von 64 cm und konnte auf einer nutzbaren Héhe von 67 cm, bei einer Ge-
samthéhe von 94 cm, mit Substraten bestiickt werden (Abb. 2-5).

Strahlungsheizung gepulster Generator fur
4 x Ti-Verdampferquellen |  [Substratvorspannung Us

mit Lichtbogen D
— Target des DMS

Gaseinlass =

1 g%% é: 1 Substrathalter

Turbopumpen— <+— O Drehteller

Ar-O-Plasma » O O
Target des DMS f
/\/ |
4 x Ti-Verdampferquellen
DMS-

mit Lichtbogen

Wechselspannungsgenerator

Abb. 2-5: Schematische Zeichnung der Industrieanlage vom Typ Hauzer HTC 1000. Die
Abklrzung DMS steht fir die duale Kathodenzerstdubung.

Neben den beiden Targets fir die duale Kathodenzerstdubung waren in der Anlage auf zwei
gegentberliegenden Seiten je 4 Verdampferquellen (Lichtbogen) aus Ti mit einem Durch-
messer von 63 mm eingebaut. Zur Reinigung der Substratoberflache wurden positiv gelade-
ne lonen aus den Ti-Lichtbogen-Verdampferquellen verwendet. Die Substrate wurden mittels
einer Strahlungsheizung auf eine Substrattemperatur Tg von 550 °C erhitzt. Die Sub-
strattemperatur Ts wurde mit zwei NiCr-Ni-Thermoelementen, die seitlich auf halber Héhe
des Rezipienten an der Kammerwand mit einem Abstand zur Beladung von ungefahr 50 mm
angebracht waren, gemessen. Vor der Abscheidung wurde die Vakuumkammer mit zwei
Turbo-Molekularpumpen vom Typ TPH2200 Firma Pfeiffer Vacuum GmbH auf einen Rest-
gasdruck kleiner 4-10° mbar evakuiert. Die Substrate wurden wahrend des Beschichtungs-
prozesses um die beiden in Abb. 2-5 eingezeichneten Achsen 2-fach rotiert. Als Arbeitsgas
wurde Argon und als Reaktivgas Sauerstoff verwendet. Der Gaseinlass des Reaktivgases

36



Versuchsmaterialien, Schichtherstellung und Charakterisierungsmethoden

Sauerstoff erfolgte durch ringférmig um die Targets angeordnete Rohrleitungen mit Austritts-
offnungen. Das Arbeitsgas Argon wurde durch den zentralen Gaseinlass in die Anlage
eingebracht. Die Messung des Partialdrucks von Sauerstoff erfolgte mit zwei Lambdason-
den, die jeweils ungefadhr 60 mm vor und Uber der oberen Targetkante angebracht waren.
Der Partialdruck von Sauerstoff wurde wahrend des Abscheidungsprozesses mit Hilfe einer
Computersteuerung durch Regelung des Sauerstoffgasflusses auf einem konstanten Wert
gehalten. Hinter den beiden Targets waren Permanentmagnete angebracht und durch eine
Variation des Abstands zwischen den Targets und den Permanentmagneten wurden die
Spannungen der beiden Targets auf den gleichen Wert eingestellt. Aufgrund des symmetri-
schen Aufbaus, der Verschiebung der Magnetfelder und demselben Material war der Strom
durch die beiden DMS Targets immer nahezu gleich groB. In jedem Abscheidungsprozess
wurden ungeféhr 10 polierte Hartmetall-Substrate beschichtet (Kapitel 2.1.1). Dieses Vorge-
hen sollte die Abscheidung der AI-Cr-O-Schichten unter Bedingungen gewahrleisten, die
maoglichst nahe denen eines industriellen Produktionsprozesses sind. Die unpolierten Hart-
metall-Substrate wurden nach den Abscheidungsprozessen mittels Sandstrahlen gereinigt
und wieder flir denselben Zweck eingesetzt.

2.1.4 Prozessparameter

Die Depositionsprozesse der Al-Cr-O- und Al-Cr-O-N-Schichten in der Laboranlage und in
der Industrieanlage wurden in Versuchsserien und Teilserien eingeteilt (Abb. 2-6).

Laboranlage

Industrieanlage

+ ‘ \ 4
Versuchsserie 1 Versuchsserie 2 Versuchsserie 3 Versuchsserie 4
Al-Cr-O Al-Cr-O Al-Cr-O-N Al-Cr-O

Target segmentiert Target monolithisch Target segmentiert Target monolithisch
Teilserie 1 Teilserie 1 Teilserie 1 Teilserie 1
—»  Variation von —» Cr/(Al+Cr) = 0,5 > Variation von —» Cr/(Al+Cr) = 0,5
Us Variation von Ug ANgps Variation von Ug
Teilserie 2 Teilserie 2 Teilserie 2
—»  Variation von —» Cr/(Al+Cr) = 0,6 > Variation von
Ts Variation von Us ANy
Teilserie 3 Teilserie 3 Teilserie 3
—» Variation von —» Cr/(Al+Cr) =0,7 | ™ Variation von
Taiun Variation von Ug Us
Teilserie 4
—» Variation von
TGIUh

Abb. 2-6: Einteilung der durchgefiihrten Depositionsprozesse in die vier Versuchsserien und
entsprechende Teilserien (Ts = 200 °C bis 550 °C , Us = 0 bis -300 V, pges = 0,4 Pa bis
1,34 Pa, Tgin = 300 °C bis 1350 °C).
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A) Laboranlage

In Experimenten in der Laboranlage wurde systematisch ein Schichtaufbau entwickelt, um
ein Abplatzen der Al-Cr-O- bzw. Al-Cr-O-N-Schichten von den Substraten zu verhindern. Das
Konzept basierte auf einer Kombination aus einer diinnen Schicht aus Cr, die direkt auf die
Substrate abgeschieden wurde und einer darauf folgenden Al-Cr-Schicht. Diese Kombination
gewahrleistete eine ausreichende Anbindung der Al-Cr-O- bzw. Al-Cr-O-N-Schichten an das
Substrat (Abb. 2-7 (a)). Die Zwischenlagen sollten zum einen die Adhasion der Al-Cr-O- bzw.
Al-Cr-O-N-Schicht an das Substrat verbessern und zum anderen mechanische Kréafte, die
durch thermische oder intrinsische Eigenspannungen in der Schicht entstanden sind, auf-
nehmen und abbauen.

(a) (b)

Al-Cr-O- bzw.

Al-Cr-O-N-Schicht Al-Cr-O-Schicht

—Al-Cr-Zwischenlage <—1 Al-Cr-Zwischenlage
—Cr-Zwischenlage
“— Substrat +— Substrat

Abb. 2-7: Schematische Darstellung des Schichtaufbaus der Al-Cr-O- bzw. Al-Cr-O-N-
Schichten, welche in der (a) Laboranlage und (b) Industrieanlage auf Hartmetall-Substrate
abgeschieden wurden.

Vor der Abscheidung wurde die Substratoberflache bei einer Substratvorspannung Us von
-200 V und einem Gesamtgasdruck pges von 0,4 Pa in einer Argon-Atmosphére fir 10 min.
bei einer HF-Leistung < 20 W gereinigt. Bei der Abscheidung auf Si-Substrate wurden die
Al-Cr-O- bzw. Al-Cr-O-N-Schichten mit einer Dicke von ungefédhr 100 nm ohne Zwischenla-
gen abgeschieden. Bei den TiAINb- bzw. Hartmetall-Substraten wurde eine Cr-Zwischenlage
von einem Cr-Target mit einer DC-Kathodenleistung von 200 W in einer Ar-Atmosphére bei
einem Gesamtgasdruck pges von 0,4 Pa und einer Substratvorspannung Us von 0 abge-
schieden. Nach der Deposition der Cr-Zwischenlage wurde die Vakuumkammer beldftet und
anstelle des Cr-Targets wurde ein Al-Cr-Target (segmentiert oder monolithisch) eingebaut.
Bevor die Deposition der Al-Cr-Zwischenlage stattfinden konnte, wurde die Substratoberfla-
che erneut bei einer Substratvorspannung Us von -200 V und einem Gesamtgasdruck pges
von 0,4 Pa in einer Argon-Atmosphére flir 5 min. mittels lonenbeschuss bei einer HF-
Leistung < 20 W gereinigt. Darauf folgte die Deposition einer Al-Cr-Zwischenlage, die mit
einer HF-Kathodenleistung Pye von 500 W, einem Gesamtgasdruck pges von 0,4 Pa und
einer Substratvorspannung Us von 0 in einer Argon-Atmosphére abgeschieden wurde. Im
Fall der Abscheidung in der Laboranlage wurde das Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis der AI-Cr-
Zwischenlagen in Abhangigkeit der Targetzusammensetzung und der Position des Substrats
unterhalb des Targets variiert. Auf die Al-Cr-Zwischenlage wurden die AI-Cr-O- bzw.
Al-Cr-O-N-Schichten abgeschieden.

Die Experimente in der Laboranlage lassen sich in drei Versuchsserien einteilen. In der
ersten Versuchsserie wurden Al-Cr-O-Schichten mit einem segmentierten Target, in der
zweiten Versuchsserie Al-Cr-O-Schichten mit monolithischen Targets und in der dritten
Versuchsserie Al-Cr-O-N-Schichten mit einem segmentierten Target abgeschieden. Im
Folgenden werden die Prozessparameter dieser Versuchsserien besprochen und anhand
von Tabellen systematisch aufgelistet.
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In einer ersten Versuchsserie wurden AI-Cr-O-Schichten mit einem segmentierten
Al-Cr-Target abgeschieden. Das Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis und damit die chemische Zusammen-
setzung der Al-Cr-O- bzw. Al-Cr-O-N-Schichten variierte kontinuierlich von der Al-reichen
Seite zur Cr-reichen Seite. Die Schichten wurden in einer Ar-O,-Atmosphdre mit einem
Sauerstoffgasfluss von 9,4 sccm und einem Argongasfluss von 37,5 sccm abgeschieden.
Dies entsprach einem konstanten Gesamtgasdruck pges von 0,4 Pa. Das Target wurde im
HF-Modus mit einer konstanten Leistung Pyr von 500 W betrieben. In Tab. 2-2 ist eine
Ubersicht Gber die Prozessparameter und die angewandten Charakterisierungsmethoden
dargestellt.

Prozessparameter Charakteri-
Teilserie - ; Gasfluss Pl Sub- | Tsin| sierungs- | Variation
arge in sccm asma strat °C | methoden
ESMA
HV
KG Us =
1 Seﬂ;nrf”' Ar:375 | O igofr; HM | o, | REM 0
aer | 0284 | [Pl oyl S STRESS | bis
S= TEM -300 V
XRD
XRR
Ts =
segmen- | \.375 | Prr=500W 200 - HV 200 °C
2 tiert O, 9.4 Pces = 0,4 Pa HM 500 KG bis
2« I,
Al/Cr Us=0 XRD 500 °C
Taioh =
segmen- Pue =500 W
: : 300 °C
3 fiert | AFSS L _o04Pa |TiANb| 500 | HTXRD .
Al/Cr 0,:9,4 U< = 0 XRD bis
S 1350 °C

Tab. 2-2: Ubersicht iiber die Prozessparameter und Charakterisierungsmethoden der
Al-Cr-O-Schichten der ersten Versuchsserie, die mit einem segmentierten Target in der
Laboranlage vom Typ Leybold Z 550 hergestellt wurden. Dabei bedeutet Pne die HF-
Kathodenleistung, pges der Gesamtgasdruck und Us die Substratvorspannung. Die Abkdr-
zungen der Charakterisierungsmethoden sind im Abkirzungsverzeichnis aufgefihrt.

Entsprechend der Gliederung in Tab. 2-2 bzw. Abb. 2-6 lassen sich die Experimente in drei
Teilserien gliedern. In einer ersten Teilserie wurde die Substratvorspannung Us systematisch
im Bereich von 0 bis -300 V in Schritten von 100 V, bei einer Substrattemperatur Ts von
500 °C, variiert. In dieser Teilserie wurde das Verhalten der Al-Cr-O-Schichten bei einer
konstanten thermischen Energie aufgrund der Substrattemperatur Ts und einer ansteigenden
kinetischen Energie der Argon- und Sauerstoff-lonen untersucht. Aus werkstoffwissenschaft-
licher Sicht war eine Substrattemperatur Ts von 500 °C fir die Phasenausbildung ginstig
und bei einer Substratvorspannung Us < -300 V bildete sich eine inhomogene Schichtober-
flaiche (Kapitel 3.1.1). Aus technischer Sicht wurde die Substratvorspannung durch die
elektrische Isolierung der Heiz-Atz-Station eingeschréankt (Kapitel 2.1.2). Um die Adhésion
der Schichten mit einer Substratvorspannung Us < 0 weiter zu verbessern, wurde zunachst
eine Al-Cr-O-Schicht mit einer Substratvorspannung Us von 0 abgeschieden. Durch diesen
Gradienten in der Substratvorspannung Us wurde die Adhasion der Schichten auf den
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Substraten verbessert und ein Abplatzen verhindert. In den Abscheidungsprozessen wurden
pro Probenposition ein oder eventuell zwei Hartmetall-Substrate verwendet. Bei der Untersu-
chung von Eigenspannungen wurden pro Probenposition 4 Substrate und bei der Untersu-
chung der Schichtdichte wurde pro Probenposition 1 Substrat verwendet. In den Experimen-
ten mit den TiAINb-Substraten wurde pro Probenposition ein Substrat beschichtet. In einer
zweiten Teilserie wurde die thermische Energie systematisch variiert, wobei auf einen zu-
satzlichen lonenbeschuss durch eine Substratvorspannung Us < 0 verzichtet wurde. Die
thermische Energie wurde durch eine Variation der Substrattemperatur Ts auf Werte von
200 °C, 300 °C, 350 °C, 400 °C und 500 °C bei einer Substratvorspannung Us von 0 veran-
dert. In einer experimentellen Teilserie wurden Schichten, die bei einer Substrattemperatur
Ts von 500 °C und einer Substratvorspannung Us von 0 auf TiAINb-Substraten abgeschie-
den wurden, in Warmebehandlungen im Bereich von 300 °C bis 1350 °C untersucht. In
einem Temperaturbereich unterhalb der Substrattemperatur Ts wurden keine Veranderungen
der Mikrostruktur erwartet. Warmebehandlungen oberhalb einer Glihtemperatur T, von
1350 °C konnten aufgrund einer Oxidation der TiAINb-Substrate nicht durchgefiihrt werden.
Bei einer Glihtemperatur von 300 °C, 400 °C, 500 °C, 600 °C, 700 °C, 800 °C, 900 °C und
950 °C wurde die Mikrostruktur mittels Hochtemperatur-Réntgenfeinstrukturbeugung unter-
sucht. Dazu wurden die Proben sukzessive und ohne Abklhlphase zwischen den Glihtem-
peraturen Tgun mMit einer Aufheizgeschwindigkeit von 3600 K/Stunde erhitzt und ungefahr
30 min. auf der Solltemperatur gehalten, um die Messung durchzufiihren (Kapitel 2.3.1).
Nach Erreichen der Glihtemperatur Tgn von 950 °C wurden die Proben mit einer maximalen
AbkUhlrate von 3600 K/Stunde abgeklhlt (Abb. 2-8 (a)).

(a) o Haltezeit 30 min. (b) ¢, Haltezeit 30 min.
° 1000 °
< 800 - = 1200 1
2 600 - % 900 ~
g 400 ~ g)_ 600 ~
2 200 - 2 300
()] (O]
% 0 T T T T T % 0 T T T
=2 0o 1 2 3 4 5 = 0 20 40 60
© Zeit in h © Zeit in h

Abb. 2-8: Glihtemperatur-Zeit-Profile fir die Warmebehandlung mittels (a) HTXRD und (b)
Glihofen der Al-Cr-O-Schichten.

In dem Temperaturbereich von 1050 °C bis 1350 °C wurden die Al-Cr-O-Schichten auf den
TiAINb-Substraten in einem Ofen an Luft gegliht. Diese Proben wurden zuvor nicht mittels
HTXRD untersucht. In diesem Temperaturbereich wurden die Proben zunédchst bei einer
Glihtemperatur Tgan von 1050 °C und anschlieBend bei den héheren Temperaturen warme-
behandelt (Abb. 2-8 (b)). Die Proben wurden sukzessive mit einer Aufheizgeschwindigkeit
von 300 K/Stunde auf die Solltemperatur erwdrmt und dort fir 30 min. gehalten. Danach
erfolgte eine Abklhlung der Proben auf Raumtemperatur im Ofen mit einer maximalen
Abkuhlgeschwindigkeit von 300 K/Stunde. Die tatsachliche Abkuihlgeschwindigkeit war bei
niedrigen Temperaturen deutlich kleiner als die angegebenen 300 K/Stunde. Weiterhin ist die
Zeit fur die Messung bei Raumtemperatur variabel gewesen und wich von den Angaben aus
Abb. 2-8 (b) ab.

In einer zweiten Versuchsserie wurden Al-Cr-O-Schichten mit drei monolithischen Targets
auf Hartmetall- und Si-Substrate abgeschieden. In Tab. 2-3 ist eine Ubersicht (iber die
durchgefiihrten Versuche und die Charakterisierungsmethoden dargestellt.
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Prozessparameter Charakteri-
Teilserie Gasfluss Sub- | Tgin | sierungs- | Variation
el in sccm Pl strat | °C | methoden
mono- ESMA Uem
lithisch | Ar: 37,5 Phe=S00W 1\ HV 0
1 Paes = 0,4 Pa | 500 | STRESS
Cr/(Al+Cr) = | O02:9,4 . Si -100 V
05 Us = 0 bis -200 V XRD 200V
’ XRR
mono- HV Us=
, lithisch | Ar: 37,5 EHF 25(5)02 F\f\; HM | o | STRESS 0
Cr/(ACr) = | 02194 | | io bis 200y| S XRD -100 V
0,6 S XRR -200 V
mono- HV Us=
3 lithisch | Ar: 37,5 ;’HF z%of F\f\; HM |, | STRESS 0
Cr/(Al+Cr) = | 0294 | | io bis 200y | S XRD -100 V
0,7 S XRR -200 V

Tab. 2-3: Tabellarische Ubersicht iiber die Prozessparameter und Charakterisierungsmetho-
den der Al-Cr-O-Schichten der zweiten Versuchsserie, die mit drei monolithischen Targets in
der Laboranlage vom Typ Leybold Z 550 hergestellt wurden. Dabei bedeutet Pye die HF-
Kathodenleistung, pges der Gesamtgasdruck und Us die Substratvorspannung. Die Abklir-
zungen der Charakterisierungsmethoden sind im Abklrzungsverzeichnis aufgefihrt.

In jeder Teilserie wurde eines der drei monolithischen Targets mit einem individuellen
Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis von 0,5 (50 At.% Al und 50 At.% Cr), 0,6 (40 At.% Al und 60 At.% Cr)
und 0,7 (30 At.% Al und 70 At.% Cr) verwendet. Alle Schichten wurden bei einer Sub-
strattemperatur Ts von 500 °C, einem Gesamtgasdruck pges Von 0,4 Pa, einem Argongas-
fluss von 37,5 sccm und einem Sauerstoffgasfluss von 9,4 sccm hergestellt. Die Substrate
wurden mittig auf die Heiz-Atz-Station gelegt. In den Abscheidungsprozessen wurden pro
Versuch ein oder zwei Hartmetall-Substrate verwendet. Bei der Untersuchung von Eigen-
spannungen wurden pro Versuch 4 Substrate und bei der Untersuchung der Dichte der
Schichten wurde pro Versuch 1 Substrat verwendet. Die Substratvorspannung Us wurde
systematisch far die drei monolithischen Targets auf Werte von 0, -100 V und -200 V einge-
stellt. Entsprechend der Deposition von Al-Cr-O-Schichten mit dem segmentierten Target
wurde bei Schichten mit einer Substratvorspannung Us < 0 zunéachst eine Al-Cr-O-Schicht
mit einer Substratvorspannung Us von 0 abgeschieden.

In einer dritten Versuchsserie wurden AI-Cr-O-N-Schichten mit einem segmentierten
Target auf Hartmetall- und Si-Substrate abgeschieden (Abb. 2-6). Im Gegensatz zu den
Al-Cr-O-Schichten wurde bei der Deposition der Al-Cr-O-N-Schichten zusatzlich zum Reak-
tivgas Sauerstoff noch das Reaktivgas Stickstoff hinzugegeben. Die Substrate wurden mit
der Heiz-Atz-Station auf eine Substrattemperatur Ts von 500 °C erhitzt und die Schichten
wurden im HF-Modus mit einer konstanten Kathodenleistung Pyr von 500 W abgeschieden.
Eine tabellarische Ubersicht ist in Tab. 2-4 gezeigt. Auch diese Experimente zu den
Al-Cr-O-N-Schichten lassen sich in drei Teilserien gliedern. In der ersten Teilserie wurde der
Argongasfluss konstant bei 37,5 sccm und der Sauerstoffgasfluss konstant bei 9,4 sccm
gehalten. Der zusétzliche Stickstoffgasfluss AN,y (absolut) wurde systematisch auf Werte
von 0, 3 sccm, 5 sccm, 10 sccm, 30 sccm, 50 sccm, 69 sccm und 100 sccm eingestellt. Ein
Stickstoffgasfluss ANy, von 0 entspricht dabei den Bedingungen der Al-Cr-O-Schichten
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unter Verwendung des segmentierten Al-Cr-Targets bei einer Substratvorspannung Us von
0. Durch die schrittweise Zugabe von Stickstoff erfolgt der Ubergang vom Stoffsystem
Al-Cr-O zum Stoffsystem Al-Cr-O-N.

Prozessparameter Charakteri-
Teilserie Target Gasfluss Plasma Sub- | Tgin | sierungs- | Variation
9% 1 in scem strat | °C | methoden
ESMA
seg- /g: 397 f e 5(3)02 k\){v HM ST:\E/SS AN?)bS ]
. 29, Paes = 0,4 bis
1 m:‘;tc'f” Ny:Obis | 1,34 Pa si | % TEM bis
100 Us=0 XRD 100 sccm
XRR
Ar: 37,5 ESMA AN
seg- | O,:0bis | Py =500 W HM HV Orel
2 mentiert 9,4 Pces = 0,4 Pa Si 500 STRESS bis
Al/Cr N,: 0 bis Us=0 XRD 100 %
9,4 XRR
_ Prr = 500 W HV Us=
seg- | ARSTS | e =081Pa| HM STRESS 0
3 mentiert | O,: 9,4 . ) 500 .
AlCr N,: 50 Us = 0 bis Si XRD bis
-300 V XRR -300 V
seg- | Ar375 | Pur=500W Hy ;S(')”“o(_;
4 mentiert | O,: 9,4 | pges = 0,81 Pa HM 500 .
AVCr | Ny 50 Us =0 XRD bis
1200 °C

Tab. 2-4: Ubersicht (iber Prozessparameter und Charakterisierungsmethoden der Schichten
der dritten Versuchsserie aus dem Stoffsystem Al-Cr-O-N. Dabei bedeutet Pne die HF-
Kathodenleistung, pges der Gesamtgasdruck und Us die Substratvorspannung. Die Abkdr-
zungen der Charakterisierungsmethoden sind im Abkirzungsverzeichnis aufgefihrt.

In dem Stoffsystem Al-Cr-O-N wird der Einfluss des Stickstoffgasflusses AN,y auf die Konsti-
tution, die Mikrostruktur und ausgewahlte Eigenschaften der Schichten untersucht. In den
Experimenten erwies sich ein maximaler Stickstoffgasfluss AN von 100 sccm als ausrei-
chend, um die zu erwartenden Veranderungen der Mikrostruktur zu beobachten. Die Stick-
stoffzugabe flihrte zu einer Variation des Gesamtgasdrucks pges zwischen 0,4 Pa und
1,34 Pa. In der zweiten Teilserie wurde der Argongasfluss mit 37,5 sccm und die Summe
aus dem Stickstoffgasfluss AN und dem Sauerstoffgasfluss AO mit 9,4 sccm konstant gehal-
ten. In dieser Serie wurde das Verhaltnis AN, = AN/(AN+AO) (relativ) aus Stickstoffgasfluss
AN und Gesamt-Reaktivgasfluss AN+AO systematisch auf Werte von 0, 24,6 %, 50,2 %,
62,5 %, 75,1 %, 78,0 %, 81,2 %, 87,4 % und 100 % variiert. Der Gesamtgasfluss wurde
konstant gehalten und der sich daraus ergebende Gesamtgasdruck pges War konstant bei
0,4 Pa. Der Einfluss einer Variation der kinetischen Energie der Argon-, Sauerstoff- und
Stickstoff-lonen auf die Al-Cr-O-N-Schichten wurde untersucht. Dazu wurde in einer dritten
Teilserie die Substratvorspannung Us systematisch auf Werte zwischen 0 und -300 V einge-
stellt und die Gasflisse konstant gehalten. Der Gasfluss von Argon betrug 37,5 sccm, der
Gasfluss von Sauerstoff AO = 9,4 sccm und der Stickstoffgasfluss ANgp,s = 50 sccm. Somit
wurde der Gesamtgasfluss innerhalb dieser Teilserie konstant gehalten und der sich daraus
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ergebende Gesamtgasdruck pges betrug konstant 0,81 Pa. Bei einer Substratvorspannung Us
von 0 entsprach dies denselben Bedingungen wie flr eine Schicht der ersten Teilserie mit
einem Stickstoffgasfluss AN,ps von 50 sccm. Ein Stickstoffgasfluss AN,,s von 50 scecm flihrte
zu einer Inkorporation von Stickstoff in die Schichten und der Einfluss einer systematischen
Variation der Substratvorspannung Us auf die Mikrostruktur bzw. die Eigenschaften konnte
untersucht werden. Entsprechend der Deposition von Al-Cr-O-Schichten mit dem segmen-
tierten Target wurde bei einer Substratvorspannung Us < 0 zundchst eine Al-Cr-O-N-Schicht
bei einer Substratvorspannung Us von 0 abgeschieden. In einer weiteren experimentellen
Teilserie wurde der Einfluss einer Warmebehandlung auf die Mikrostruktur und die Eigen-
schaften von Al-Cr-O-N-Schichten untersucht. Entsprechend der Variation der Substratvor-
spannung Us aus der oben beschriebenen dritten Teilserie wurde ein Stickstoffgasfluss ANgps
von 50 sccm gewahlt. Die Glihtemperatur Tgg, der Warmebehandlung wurde systematisch
im Bereich von 800 °C bis 1200 °C in Schritten von 100 °C variiert. Die Proben wurden
zunachst bei einer Glihtemperatur Tgg, von 800 °C und anschlieBend bei den hdheren
Temperaturen warmebehandelt (Abb. 2-9).

Haltezeit 30 min.
—>—

£1200 -
900
600
300 1

0

in °C
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Abb. 2-9: Glihtemperatur-Zeit-Profile fir die Wérmebehandlung mittels Glihofen der
Al-Cr-O-N-Schichten.

Glihtemperatur

Eine Warmebehandlung bei einer Glihtemperatur Tgn oberhalb von 1200 °C konnte nicht
durchgefthrt werden, denn die Al-Cr-O-N-Schicht platzte von dem Hartmetall-Substrat ab.
Die Schichten wurden bei einer Substrattemperatur Ts von 500 °C abgeschieden und es
wurde erst eine Veranderung der Mikrostruktur bzw. der Eigenschaften der Schichten bei
Glihtemperaturen Tgg, von 800 °C und hdher erwartet. Die Schichten wurden bei einer
Substratvorspannung Us von 0 abgeschieden. Der Gasfluss von Argon betrug 37,5 sccm,
der Gasfluss von Sauerstoff AO = 9,4 sccm und der Gasfluss von Stickstoff AN,,s = 50 sccm.
Ohne Wéarmebehandlung entspricht dies den gleichen Bedingungen wie flr die Schicht mit
einem Stickstoffgasfluss AN, von 50 sccm aus der ersten Teilserie der Al-Cr-O-N-Schichten
(Tab. 2-4). Die Al-Cr-O-N-Schichten wurden in einem Vakuumofen bei einem Restgasdruck
< 5:10° mbar mit einer Aufheizrate von 300 K/Stunde erhitzt und 30 min. bei der Solltempe-
ratur gehalten. Der AbkUhlprozess bis zur Raumtemperatur erfolgte mit einer maximalen
Abkihlrate von 300 K/Stunde im Vakuum. Die Charakterisierung der Schichten erfolgte bei
Raumtemperatur. In den Abscheidungsprozessen wurden pro Probenposition ein oder
eventuell zwei Hartmetall-Substrate verwendet.

B) Industrieanlage

Far die Deposition in der Industrieanlage wurden monolithische Al-Cr-Targets mit einem
Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis von 0,5 (50 At.% Aluminium und 50 At.% Chrom) verwendet. Die
Ti-Verdampferquellen mit Lichtbogen wurden mit einem Strom von 70 A betrieben und die
Ti-lonen mit einer Spannung von -1000 V auf die Substrate beschleunigt. Dieser Atzvorgang
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wurde bei einem Gesamtgasdruck pges Von 0,47 Pa und einem Argongasfluss von 200 sccm
fiir 4 min. durchgefiihrt. Nach dem Atzvorgang wurde eine Al-Cr-Zwischenlage zur Vergrde-
rung der Adhasion der Al-Cr-O-Schichten auf den Hartmetall-Substraten abgeschieden (Abb.
2-7 (b)). Fir die Deposition der Al-Cr-Zwischenlage wurden die beiden Targets der dualen
Kathodenzerstdubung mit einer Gesamtleistung von 4 kW und einer sinusférmigen Wechsel-
spannung in einem Frequenzbereich zwischen 20 kHz und 100 kHz betrieben. Die Al-Cr-
Zwischenlage hatte eine Dicke von ungefdhr 300 nm und wurde bei einem
Ar-Gesamtgasdruck von 0,47 Pa in 12 min. abgeschieden. AnschlieBend wurden die
Al-Cr-O-Schichten mit einer Gesamtleistung Ppus von 20 kW (also 10 kW je Target) abge-
schieden. Der Partialdruck von Argon lag wahrend der Deposition konstant bei ungefahr
0,46 Pa und der Partialdruck von Sauerstoff war kleiner 0,01 Pa bei einem Argongasfluss
von 500 sccm und einem Sauerstoffgasfluss von 160 sccm.

Nun werden die Prozessparameter beschrieben, die fir die Experimente in der Industriean-
lage vom Typ Hauzer HTC 1000 in der vierten Versuchsserie verwendet wurden. In Tab.
2-5 ist eine Ubersicht liber die verwendeten Prozessparameter und Charakterisierungsme-
thoden far die Al-Cr-O-Schichten in der Industrieanlage gezeigt.

Prozessparameter Charakter-
Teilserie ey Gasfluss Plasma Sub- | Tgin | isierungs- | Variation
in sccm strat | °C | methoden
mono- Poms = 20 KW Us=
’ lithisch Ar:500 | pges = 0,46 Pa uM | 550 ETSEI\I/\IAA -1V
Cr/(Al+Cr) | 0O.: 160 Us = 0 bis YRD bis
=0,5 -200 V -200 V

Tab. 2-5: Ubersicht (iber die mittels dualer Kathodenzerstidubung (DMS) in der Industriean!a-
ge hergestellten Al-Cr-O-Schichten der vierten Versuchsserie. Dabei bedeutet Ppys die
DMS-Gesamtleistung, pges der Gesamtgasdruck und Us die Substratvorspannung. Die
Abkurzungen der Charakterisierungsmethoden sind im Abklrzungsverzeichnis aufgefiihrt.

Die Substratvorspannung Us wurde systematisch auf Werte von -1 V, -50 V, -100 V, -150 V
und -200 V eingestellt. Das Verhalten der Al-Cr-O-Schichten wurde bei einer konstanten
thermischen Energie aufgrund einer konstanten Substrattemperatur Ts und einer ansteigen-
den kinetischen Energie der Argon- und Sauerstoff-lonen untersucht. Aus Sicht der Keimbil-
dung und des Schichtwachstums war eine Substrattemperatur Ts von 550 °C fir die Pha-
senausbildung gtinstig und bei einer Substratvorspannung Us von -200 V bildete sich eine
inhomogene Schichtoberflaiche. Somit wurde auf die Deposition bei einer Substratvorspan-
nung Us < -200 V verzichtet. In jedem Abscheidungsprozess wurden 10 polierte Hartmetall-
Substrate beschichtet.

C) Schichtdicken

In Tab. 2-6 ist eine Ubersicht (iber die Schichtdicken der Cr- und Al-Cr-Zwischenlagen auf
den Hartmetall- und TiAINb-Substraten dargestellt. Die Al-Cr-O- bzw. Al-Cr-O-N-Schichten
auf den Si-Substraten wurden ohne Zwischenlagen abgeschieden und hatten eine Dicke von
70 nm bis 120 nm. In Tab. 2-7 werden die Schichtdicken der Al-Cr-O- und Al-Cr-O-N-
Schichten auf den Hartmetall- und TiAINb-Substraten in Abhangigkeit der Probenposition bei
dem segmentierten Target bzw. in Abhangigkeit der Substratvorspannung Us bei den monoli-
thischen Targets gezeigt.
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Anlage Zwischenlage Target Probenposition | Schichtdicke in um
Cr monolithisch 1-5 0,2-0,3
ALCr | 1 0,5-0,8
Labor segmentiert 3 0,6-1,0
5 0,5-0,9
Al-Cr monolithisch 1,3-1,8
Industrie Al-Cr monolithisch 0,3

Tab. 2-6: Ubersicht (iber die Schichtdicken der Cr- und der Al-Cr-Zwischenlagen auf den

Hartmetall- und TiAINb-Substraten.

Um die Haftfestigkeit der Al-Cr-O-Schichten mit einer Substratvorspannung Us < 0 weiter zu
verbessern, wurde zunachst eine Al-Cr-O-Schicht ohne Substratvorspannung Us abgeschie-
den. Diese Schicht hatte im Fall einer Al-reichen Schicht der Pos. 1 eine Dicke von 1,1 um,
im Fall einer Schicht der mittleren Pos. 3 von 1,4 um und im Fall einer Cr-reichen Schicht der
Pos. 5 von 1,2 um. Entsprechend dem Vorgehen bei der Deposition von Al-Cr-O-Schichten
mit dem segmentierten Target und einer Substratvorspannung Us < 0 wurde bei den monoli-
thischen Targets von der Laboranlage zunachst eine ungeféhr 0,9 um dicke Schicht mit einer
Substratvorspannung Us von 0 abgeschieden. In dem Stoffsystem Al-Cr-O-N wurde bei einer
Substratvorspannung Us < 0 zuné&chst eine 0,8 um (Pos. 1), 1,4 um (Pos. 3) bzw. 1,2 um
(Pos. 5) dicke Schicht ohne Substratvorspannung Us abgeschieden.

Anlage | Versuchsserie Teilserie Schichtdicke in um
Probenposition
1 3 5
1 segmentiert 1 42-47 5,7-6,6 43-49
2 41-49 54-66 | 42-51
3 4,6 6,6 5,6
Substratvorspannung Us in V
0 -100 -200
2 monolithisch 1 6,0 5,2 4,7
Labor
2 5,8 4,8 4.4
3 6,1 5,3 4,7
Probenposition
1 3 5
. 1 4,4-53 6,4-74 | 55-6,2
3 segmentiert
2 48-16,6 | 6,5-29,3 | 5,5-23,1
3 4,4 -47 58-74 | 52-6,2
4 5,1 8,5 7,2
Substratvorspannung Us in V
Industrie 4 monolithisch -1 -100 -200
1 4,8 4.8 4,7

Tab. 2-7: Ubersicht tiber die Dicken der Al-Cr-O- und Al-Cr-O-N-Schichten auf den Hartme-
tall- und TiAINb-Substraten.
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2.2 Untersuchung der Konstitution
2.2.1 Elektronenstrahimikroanalyse

Die chemische Zusammensetzung der Schichten wurde mittels Elektronenstrahlmikroanaly-
se (ESMA) untersucht [185]. Es handelt sich um eine zerstérungsfreie Messmethode mit der
chemische Elemente, die eine Ordnungszahl > 3 haben, nachgewiesen werden kdnnen
[186]. Fur die Analysen wurde eine Elektronenstrahimikrosonde vom Typ Camebax Microbe-
am der Firma Cameca verwendet. Die Probenoberflache wird mit hochenergetischen Elekt-
ronen beschossen, welche dann mit stark gebundenen Elektronen aus einer inneren Schale
der Atome in Wechselwirkung treten. Durch diesen Wechselwirkungsprozess werden von
der Probenoberflache sowohl Elektronen (Augerelektronen, Sekundarelektronen und Ruick-
streuelektronen) als auch elektromagnetische Strahlungen (charakteristische Réntgenstrah-
lung, Bremsstrahlung und Kathodenlumineszenz) emittiert. Dabei wird Energie auf das
gestoBene Elektron Ubertragen, die mindestens so grof ist, dass das gestoBene Elektron auf
eine auBere Schale angeregt wird. Der Energielbertrag fihrt oft zu einer lonisierung des
Atoms. In die entstandene Liicke springt ein schwach gebundenes Elektron von einer aufBe-
ren und damit schwach gebundenen Schale. Die dabei frei werdende Bindungsenergie des
Elektrons wird in Form einer charakteristischen Réntgenstrahlung ausgesendet und fir die
Analysen verwendet. Diese charakteristische Roéntgenstrahlung wird bei der Elektronen-
strahlmikroanalyse Uber wellenlangendispersive Spektrometer mit Analysatorkristallen
gebeugt und mit Hilfe von Proportionalzahlrohren detektiert [186]. Eine qualitative Analyse
der chemischen Zusammensetzung erfolgt aus einem Vergleich der Wellenlangen der
Spektrallinien mit den theoretischen Linienlagen und eine quantitative Analyse aus einem
Vergleich der Intensitaten der Spektrallinien mit entsprechenden Intensitaten der Spektralli-
nien von Standardproben, deren chemische Zusammensetzung exakt bekannt ist. In Abhéan-
gigkeit der Beschleunigungsspannung und der elementaren Zusammensetzung der Probe
betragt die Ubliche Informationstiefe 0,4 pum bis 1 um, die laterale Auflésung 1 pm bis 2 um
und die Nachweisgrenze ungeféhr 0,05 At.% [186]. Um Aufladungseffekte zu verhindern,
wurde die elektrische Leitfahigkeit der Probenoberflache teilweise durch eine dinne Kohlen-
stoffschicht, welche durch einen Zerstdubungsprozess aufgebracht wurde, erhéht.

2.2.2 Rodntgen-Photoelektronenspektroskopie

Zur Untersuchung der Bindungszustande in den Schichten wurden diese mittels Réntgen-
Photoelektronenspekiroskopie analysiert. Das Messprinzip beruht auf dem auBeren Photoef-
fekt, bei dem Atome durch monochromatische Roéntgenstrahlung ionisiert werden. Die
Bindungsenergie des Elektrons kann mit folgender Formel nach A. Einstein [187] berechnet
werden.

EB=hV-EA-EK (21)
Dabei ist
Es = Bindungsenergie des Elektrons im Atom
hv = Energie des Photons (h = 6,62606896-10°* Js)
Ea = Austrittsarbeit
Ex = kinetische Energie des Elektrons

Infolge dieser Anregung kommt es zu einem Energielibertrag von den hochenergetischen
Photonen auf gebundene Elektronen. Der Energietibertrag auf die Elektronen kann so groB3
sein, dass diese den Werkstoff mit einer kinetischen Energie Ex unter Abgabe der Austritts-
arbeit Ea verlassen [188]. Die Kalibrierung des Gerats erfolgte durch Messung der Bindungs-
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energie von Standards aus Kupfer, Gold, Silber und Polyethylenterephtalat (Fixpunkt). Die
Oberflache wurde zur Entfernung von unerwiinschten Adsorbaten mit Ar-lonen beschossen.
Dabei musste beachtet werden, dass die Bindungen durch den Beschuss mit Ar-lonen
zerstort werden konnten und die Messergebnisse entsprechend verfalscht wurden. In den
Analysen wurde die kinetische Energie Ex der Elekironen gemessen. Die Bindungsenergie
Eg konnte aus diesen Messungen nach Gl. (2.1) berechnet werden, denn sowohl die Energie
des Photons hv als auch die Austrittsarbeit Ex des Elektrons konnten gemessen werden
[188]. Die kinetische Energie und die Intensitat der austretenden Elektronen wurden mittels
eines Elektronen-Energie-Analysators bestimmt.

Als Beispiel wird die Nomenklatur des O2ps.-Reflexes beschrieben [17,188]. Zunachst wird
das chemische Element angegeben, in diesem Fall Sauerstoff mit der Abklrzung O. Danach
werden die drei Quantenzahlen n, | und j in der Form Onl, dargestellt. Die Hauptquantenzahl
n des Elektrons wird zuerst genannt (in diesem Fall 2). Als nachstes wird die Bahndrehim-
pulsquantenzahl | mit den tblichen Buchstaben s fir | = 0, p fir | = 1, d fUr | = 2 usw. gekenn-
zeichnet (in diesem Fall p). Zum Schluss wird der Gesamtdrehimpuls j aufgrund der Spin-
Bahn-Kopplung angegeben (in diesem Fall 3/2). Die Messungen wurden an einem Gerat
vom Typ PHI5000 Versaprobe der Firma ULVAC-PHI durchgefihrt. Als Quelle fir die mono-
chromatische Réntgenstrahlung wurde AI-K, verwendet. Die Rdéntgen-Photoelektronen-
spektroskopie hat eine Informationstiefe von ungefédhr 1 nm bis 3 nm und eine Nachweis-
grenze von ungefahr 0,1 At.% [188]. In der vorliegenden Arbeit wurden die Bindungsener-
gien mit einer Auflésung von 0,1 eV gemessen. Eine Ubersicht (iber die Bindungsenergien in
unterschiedlichen Materialien ist in Tab. 2-8 anhand von Literaturdaten dargestellt.

Reflex Chemische Verbindungen und Bindungsenergien in eV
N1s AIN CrN Al-O-N Cr-O-N
397,2 - 397,5 396,3 - 396,9 395,9 - 396,6 397,4 - 399,7
Cr2 CrN CrZN Cr203
i 575,5-5758 | 574,8-576,1 | 5759-577,1
AlDs AIN AlLO;
119,4 117,9-121,0
A|203 Cr203
Ofs
530,3 - 532,7 529,8 - 530,8

Tab. 2-8: Ubersicht iiber die Bindungsenergien in den Materialien AIN, CrN, Cr:N, Al,Os,
Cr:03, Al-O-N und Cr-O-N [189-204].

2.3 Untersuchung der Mikrostruktur

2.3.1 Rasterelektronenmikroskopie

Die Rasterelektronenmikroskopie (REM) wurde verwendet, um die Oberflachentopographie
und das Wachstum der Schichten anhand von Bruchflachen zu untersuchen. Die Proben-
oberflache wird mit hochenergetischen Elektronen beschossen, welche dann durch Wech-
selwirkung mit der Probe unter anderem Sekundéarelektronen emittieren (Kapitel 2.2.1). Die
Sekundarelektronen werden aus oberflachennahen Bereichen mit einer Austrittstiefe < 5 nm
emittiert und mit einem Sekundéarelektronendetektor registriert. Ein geblndelter Elektronen-
strahl wird mit Hilfe von elektromagnetischen Feldern auf die Oberflache fokussiert und
zeilenweise Uber die Oberflache der Probe gefiihrt. Die Intensitat der mit dem Sekundar-
elektronendetektor nachgewiesenen Elekironen wird registriert und in ein entsprechendes
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Bildsignal in Form von Grauwerten umgewandelt. Die Rasterelektronenmikroskopieaufnah-
men der Bruchflachen wurden unter dem Winkel von 60 ° zur Normalen der Bruchflache
aufgenommen. Um Aufladungseffekte zu verhindern, wurde die elektrische Leitféhigkeit der
Oberflache teilweise durch eine wenige Nanometer dicke Goldschicht erhdht. Diese Gold-
schicht wurde durch einen Zerstaubungsprozess auf die Oberflache aufgebracht. Die Hart-
metall-Substrate wurden flir die Herstellung der Bruchflachen von der Rilckseite angesagt
und anschlieBend auseinander gebrochen. Es wurden Rasterelekironenmikroskope der
Firma Jeol vom Typ 6100 und JSM-840 fiir die Untersuchungen verwendet.

2.3.2 Rontgenfeinstrukturbeugung

Mittels der Rdntgenfeinstrukturbeugung (engl. X-ray diffraction, XRD) in Bragg-Brentano-
Geometrie wurden die Netzebenenabstande und KorngréBen der kristallinen Schichtanteile
bestimmt. Fur die Messungen wurde Cu-K,-Rdntgenstrahlung mit einer Wellenlange von
0,154056 nm fiir Ko und 0,1544426 nm fiir Ky (Kqr und Kq, kennzeichnen die beiden Uber-
gangslinien von der Ls- und der L,-Schale auf die K-Schale in Kupfer) verwendet. Ein Rént-
genfeinstruktur-Diffraktometer vom Typ C 3000 der Firma Seifert und ein Mikro-
Diffraktometer der Firma Philipps vom Typ X’PERT PRO MRD (Durchmesser des Mess-
flecks ungefédhr 200 um) wurden fur die Messungen verwendet. Die Netzebenenabstande
wurden aus den XRD-Kurven nach der Bragg-Formel

nA =2dhk|sin((9) (22)
mit
n = Beugungsordnung
A = Wellenlange der Cu-K,:-Réntgenstrahlung
A = Ebenenabstand der Netzebenenschar (hkl)
] = halber Beugungswinkel in grd

berechnet. Bei einem Vergleich von mehreren XRD-Kurven wurden diese systematisch
entlang der Intensitatsachse gegeneinander verschoben. Um die Signale der Zwischenlagen
zu identifizieren, wurde ein Hartmetall-Substrat nur mit den beiden Zwischenlagen beschich-
tet und mittels XRD untersucht. Die KorngrdBe einer Phase wird aus der Halbwertsbreite der
zugehorigen Reflexe in einer XRD-Kurve ermittelt. Dabei ist zu beachten, dass die Korngré-
Benbestimmung mittels XRD die GrdBe des Interferenzvolumens misst, in dem die Réntgen-
strahlen kohéarent gestreut werden. Die GréBe dieses Interferenzvolumens stimmt nicht
zwangslaufig mit der Korngr6Be des Materials Uberein, welche mittels Transmissionselektro-
nenmikroskopie bestimmt wird [205,206]. Die Bestimmung der KorngréBe erfolgte nach der
Methode der Fourieranalyse mit dem Programm Parsize der Firma Seifert [207]. Die Halb-
wertsbreite eines Reflexes setzt sich aus der KorngrdBe der Proben, der Instrumentenver-
breiterung und einer Verbreiterung aufgrund von Spannungen in der Schicht zusammen. Die
Instrumentenverbreiterung ist abhangig von dem verwendeten Diffraktometer und der Konfi-
guration wie zum Beispiel der Breite der Blenden. Die Instrumentenverbreiterung in Bragg-
Brentano-Geometrie wurde mit einem polykristallinen Substrat aus Silizium (mittlere Korn-
gréBe 80 £ 30 um) bestimmt. Die Reflexe der XRD-Kurven wurden aufgrund von unge-
winschten Beugungs- und Streueffekten mit einer Untergrundkurve Uberlagert. Diese Unter-
grundkurve wurde bei allen XRD-Kurven dieser Forschungsarbeit durch Subtraktion einer
Funktion vom Beugungsprofil 1(20) korrigiert. AnschlieBend wurde eine Summe aus zwei
Pseudo-Voigt-Funktionen fur die Kqi- und Kyo-Strahlung der Réntgenquelle an 1(20) mit Hilfe
des Programm Parsize der Firma Seifert angepasst. Aus dem angepassten Linienprofil
berechnete das Programm die Uber das Volumen gemittelte KorngréBenverteilung py(L). Die
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Uber das Volumen gemittelte Korngr6Be D wurde nach der Bedienungsanleitung des Pro-
gramms Parsize durch

D= TLpV(L)dL / TpV(L)dL (2.3)
0 0

angegeben.

Es wurden auBerdem Hochtemperatur-Réntgenfeinstrukturbeugungskurven (engl. high
temperature X-ray diffraction, HTXRD) an einer Anlage vom Typ X'Pert-MPD der Firma
Philips mit einem Proportionaldetektor vom Typ PW3011 (Miniprop.) gemessen. Fir die
Messung der HTXRD-Kurven in Bragg-Brentano-Geometrie wurden die Schichten auf dem
TiAINb-Substrat tber ein Pt-Filament auf Temperaturen von bis zu 950 °C erhitzt. Die Pro-
ben wurden auf dem Pt-Filament mit Silberkleber befestigt.

Mit einem von L. Lutterotti programmierten Rietveld-Simulationsprogramm namens MAUD
wurden aus den XRD-Kurven die Gitterkonstanten der Al-Cr-O- und AI-Cr-O-N-Schichten
berechnet [208,209]. Um eine systematische Verschiebung der Reflexe aufgrund der Kalib-
rierung bzw. der Justierung der Schichten zu vermeiden, wurden die Gitterkonstanten des
Substrats in die Simulation miteinbezogen und dienten als VergleichsgréBen. Die XRD-
Anlage wurde direkt vor den Messungen mit einem polykristallinen Si-Substrat kalibriert und
groBte Sorgfalt auf einen exakten Einbau der Substrate gelegt. In dem Simulationsprogramm
MAUD werden die Phasen durch ihre Raumgruppe und die atomaren Positionen der einzel-
nen Atome innerhalb der Einheitszelle beschrieben. Das Programm approximierte die XRD-
Kurven mit der Methode der kleinsten Quadrate [210]. Des Weiteren kénnen mit diesem
Programm die Abstédnde der Netzebenen durch die Eingabe der Raumgruppe und der
atomaren Positionen berechnet werden. Die Qualitdt der Simulation d.h. die Abweichung
zwischen der Messung und der Simulation, wird mit dem Parameter R, beurteilt. Der Para-
meter stellt die normalisierte Summe aus der quadratischen Abweichung zwischen Simulati-
on und Experiment dar [211]. Der Parameter Ry, kann aus der Formel

D ve" -ye®)
Ryp = (2.4)

D (v’

6

mit
ye® = gemessener Intensitatswert beim halben Beugungswinkel ©
y§‘”‘ = simulierter Intensitatswert beim halben Beugungswinkel ©

berechnet werden. Bei einer idealen Ubereinstimmung zwischen Simulation und Experiment
wirde Ry, den Wert 0 annehmen, was jedoch aufgrund des Rauschens der experimentell
ermittelten XRD-Kurve und der damit verbundenen Statistik nicht erreicht wird.

2.3.3 Transmissionselektronenmikroskopie

Die Transmissionselektronenmikroskopie (engl. transmission electron microscopy, TEM)
ermdglicht es, die Mikrostruktur sichtbar zu machen. Sie bietet im Vergleich zur Raster-
elektronenmikroskopie ein wesentlich hdheres Auflésungsvermdgen und im hochauflésen-
den Modus (engl. high resolution transmission electron microscopy, HRTEM) kénnen einzel-
ne Netzebenen dargestellt werden. Bei der Transmissionselekironenmikroskopie muss
neben der Hochauflésung zwischen Hellfeldaufnahmen, Dunkelfeldaufnahmen und Elek-
tronenbeugungsdiagrammen unterschieden werden. Bei den Hellfeldaufnahmen wird die
Objektivapertur in die hintere Beugungsebene eingebracht, so dass nur der direkte Strahl far
die Aufnahmen verwendet wird. Diese Bild wird dann auf den Leuchtschirm bzw. den CCD-
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Sensor Uber die Projektivlinsen fokussiert. In den Hellfeldaufnahmen kann ein Massen-
dickenkontrast und Beugungskontrast beobachtet werden und somit kénnen zum Beispiel
die Gr6Be, Form und Verteilung der Kérner bestimmt werden. Bei den Dunkelfeldaufnahmen
wird der direkte Strahl durch die Objektivapertur blockiert und es werden gezielt ein oder
mehrere Beugungsreflexe ausgewahlt. Aufgrund der Beugung des Elektronenstrahls in den
Dunkelfeldaufnahmen kénnen dort Gitterbaufehler beobachtet werden und es kénnen gezielt
Kristallite einer bestimmten Orientierung beobachtet werden. Die Elektronenbeugungsdia-
gramme dienten dazu, die Gitterparameter oder die Kristallsymmetrie bzw. Orientierung zu
bestimmen. Aus den Radien der Ringe in den Elektronenbeugungsdiagrammen wurden mit
Hilfe der Formel

7\‘EILC

A = r (2.5)
mit
dh = Ebenenabstand der Netzebenenschar (hkl)
Lc = Kameralange
el = Wellenlange der Elektronen
r = Radius eines Beugungsringes

die Ebenenabstédnde der Netzebenen berechnet. Auf Basis dieser Daten konnte eine Pha-
senanalyse durch einen Vergleich mit den Literaturdaten durchgefihrt werden. Bei groBen
Korndurchmessern der Schicht und bei Verwendung einer Bildfeldblende mit einem kleinen
Radius kam es zu einer unterteilten Ringstruktur. Bei der Hochaufldsung wird eine groBe
Apertur in die hintere Beugungsebene gelegt. Dadurch kommt es zu einer Interferenz zwi-
schen dem direkten Strahl und den gebeugten Strahlen und ein Phasenkontrast mit hoher
Auflésung entstand. Die Wellenlange der Elektronen Ag betragt bei einer Beschleunigungs-
spannung von 300 kV unter Berlcksichtigung der relativistischen Korrektur ungefahr
0,001968 nm und ist somit wesentlich kleiner als die Photonwellenlange der
Cu-K,¢-Strahlung mit einem Wert von 0,154056 nm. Dies fuhrt dazu, dass der Radius der
Ewaldkugel im reziproken Raum bei der Transmissionselektronenmikroskopie so groB ist,
dass es zu einem quasi-ebenen Schnitt durch den reziproken Raum kommt. Weiterhin fuhrt
die geringe Dicke der Probe zu einer Verlangerung der Gitterpunkte im Reziprokenraum. Die
kirzere Wellenlange der Elektronen resultiert nach der Bragg-Formel (2.2) in Beugungswin-
keln © < 2 grd. Die Elektronen wechselwirken mit dem positiven Coulomb-Potential der
Atome und nicht wie die Réntgenstrahlen mit der Elektronenwolke. Die kiirzere Wellenlange
der Elektronen fuhrt auch dazu, dass die Elektronenmikroskopie sensitiver fur kleine Kristalli-
te war, denn ein geringeres Volumen wurde flr eine konstruktive bzw. destruktive Interferenz
bendétigt. Fir die Messungen wurde ein Gerat vom Typ Philips CM 30 mit einer Elektronen-
beschleunigungsspannung von 300 kV verwendet. Die hochauflésenden Messungen wurden
an einem Gerat vom Typ Philips Technai mit einer Beschleunigungsspannung von 200 kV
durchgefuhrt. Die Schichten wurden auf zwei Hartmetall-Streifen mit den Abmessungen
12 x 2 x 0,3 mm?® abgeschieden und anschlieBend im Querschnitt prépariert. Dazu wurden
die beiden Hartmetall-Streifen mit einem Zweikomponenten-Kleber in ein Rohr mit einem
Innendurchmesser von ungeféahr 2 mm aus Kupfer in Form einer Sandwich-Struktur einge-
bettet. Nach dem Aushéarten des Klebers wurden das Rohr in 10 Scheiben mit einer Dicke
von ungefahr 300 um zugeschnitten. Die Dicke von einer dieser Scheiben wurde mit einer
Schleifscheibe auf 85 um bis 100 um reduziert. AnschlieBend wurde die Dicke in der Mitte
der Scheibe auf 15 pm bis 20 pm durch Kugelschleifen (Dimpeln) verringert. Mittels Atzen
durch einen Ar-lonen-Strahl wurde die Schicht auf eine Dicke von wenigen 10 nm ausge-
dinnt, um bei den TEM Aufnahmen einen maximalen Kontrast zu erhalten.

50



Versuchsmaterialien, Schichtherstellung und Charakterisierungsmethoden

2.4 Untersuchung mechanischer und physikalischer Eigenschaften
2.4.1 Schichtdicke

Die Schichtdicke wurde mit dem Kalottenschliffverfahren bestimmt. Dazu wurde mit Hilfe
einer rotierenden Kugel (100Cr6 Stahl, Radius 15 mm) und einer Diamantpaste mit einer
Kérnung von 1 um eine spharische Vertiefung durch die Schicht bis in das Substrat geschlif-
fen. Mit Hilfe des Lichtmikroskops wurde die Projektion der Kalotten aufgenommen. Beim
Einbringen der Kalotten entstanden konzentrische Kreise an den Ubergéngen vom Substrat
zu den Schichten und zwischen den Schichten. Aus dem Radius der Stahlkugel und den
Radien der konzentrischen Kreise wurde die Schichtdicke mit Hilfe des Bildauswertungssys-
tems Lucia G berechnet. Fir die Berechnung der Schichtdicke wurde folgende Formel

verwendet.
2 2
d= \/réugel _D?T_S - \/erugeI - DKiotte (2.6)

Dabei war

d = Schichtdicke

MKugel = Radius der rotierenden Kugel (15 mm)

Dss = Durchmesser des Kalottenschliffs am Ubergang Substrat-Schicht

Dkaiotte = Durchmesser des Kalottenschliffs an der Oberflache der Schicht.

Die Kalottenschliffe wurden mit einem Gerat der Firma CSM vom Typ Calotest durchgefiihrt
und mit einem Lichtmikroskop der Firma Ernst Leitz Wetzlar mit Hilfe einer CCD-Kamera
ausgemessen.

2.4.2 Oberflachenrauheit

Das Tastschnittverfahren wurde zur Bestimmung der Aufwachsrate und ausgewahlter Rau-
heitswerte verwendet. Die Schichtoberflache wurde mit einem Tastschnittgerat (auch Profi-
lometer genannt) vom Typ P-10 der Firma KLA Tencor abgetastet. An der Spitze der Tast-
nadel befand sich eine Diamantkugel mit dem Radius von 5 um. Die Nadel Ubte bei den
Messungen eine Kraft von 4,91 mN auf die Probe aus. Der maximale Messbereich bzw. die
maximale Auslenkung der Tastnadel senkrecht zur Probenoberflache betrug 131 um. Jede
Profilform wurde mit einer Geschwindigkeit von 200 mm/s und einer Messfrequenz von
200 Hz aufgezeichnet.

Zur Charakterisierung der Rauheit wurden pro Probe drei gleichmaBig Uber die Oberflache
verteilte Messungen durchgefuhrt. Das ungefilterte Profil wurde mittels eines Filters in Rau-
heit und Welligkeit aufgeteilt. Flr einen zu erwartenden arithmetischen Mittenrauwert R, von
0,1 um bis 2 um bzw. fir einen zu erwartenden R,-Wert von 0,5 um bis 10 um gilt flr die
Grenzwellenldnge des Cut-off Wellenfilters Ac und die Gesamtmessstrecke |, der folgende
Zusammenhang |, = 5:A¢c = 4 mm [212]. Fir diese Arbeit war die Gesamthdhe des Rauheits-
profils R; wichtig, die den Abstand zwischen der hdchsten Spitze und der tiefsten Riefe
beschrieb [213]. Dieser Wert wurde fir die Charakterisierung der Oberflache vor der instru-
mentellen Eindringprifung verwendet (Kapitel 2.4.5).

Die Messung der Aufwachsrate wurde mit einem Si-Substrat, welches teilweise mit einem
schmalen Streifen Kapton-Klebeband aus dem Polymer Polyimid mit einer Dicke von
0,06 mm der Firma Goodfellow zum Schutz gegen Atzabtrag und Beschichtung abgeklebt
wurde, durchgefihrt. Das Substrat wurde in die Beschichtungsanlage eingebaut. Vor dem
Beschichtungsprozess wurden die Substratoberflache und die Oberflache des Klebebandes
mittels lonenbeschuss gereinigt. Der Materialabtrag von dem Si-Substrat durch den lonen-
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beschuss wurde Atztiefe genannt und wurde in Referenzversuchen ermittelt. Danach wurde
eine Schicht mit einer Dicke von mehreren 100 nm bis zu wenigen um auf das Substrat
abgeschieden (Abb. 2-10).

(@) (b) ()

A A
Klebeband Klebeband Hohendiffererenz h
n
ebeba eve an‘ y | |schichtdicke d
- A - A
Atztiefe Atztiefe
\4 V. \ 4
Substrat Substrat Substrat

Abb. 2-10: Bestimmung der Schichtdicke mittels Profilometer: (a) Substrat mit Klebeband vor
dem Einbau in die Laboranlage, (b) nach dem Atzprozess, (c) nach dem Atzen, Beschichten
und Entfernen des Klebebands.

Die Parameter wurden so gewéhlt, dass die Atztiefe immer kleiner als die Schichtdicke d
war. Nach dem Ende des Beschichtungsprozesses wurde das Klebeband entfernt und die
Oberflache von Kleberlickstdnden gesaubert. AnschlieBend wurde die Hbhendifferenz h
zwischen der Schichtoberflache und der Substratoberflache mit dem Profilometer gemessen.
Die Schichtdicke d ergab sich aus der Summe der Hohendifferenz h und der Atztiefe des
Substratmaterials. Die Aufwachsrate konnte aus dem Quotienten der Schichtdicke und der
Dauer des Beschichtungsprozesses berechnet werden.

2.4.3 Dichte

Die Rontgenreflektivitat (engl. X-ray reflection, XRR) ermdglicht die Messung der Dichte des
Schichtmaterials. Die Rdntgenreflektivitdtsmessungen wurden an einer Seifert C 3003 PTS
Anlage mit einem Szintillationsdetektor und einer Cu-K,-Réntgenquelle durchgefiihrt. Trifft
ein Réntgenstrahl unter einem Winkel, der kleiner ist als der Grenzwinkel fir die Totalreflexi-
on, auf die Probenoberflache, so wird dieser nahezu vollstandig reflektiert. Der Winkel fir die
Totalreflexion hangt von der Elektronendichte des Werkstoffs ab. Die Dichte der Schichten
wird dann unter Berucksichtigung der chemischen Zusammensetzung aus der Elektronen-
dichte berechnet. Die Eindringtiefe des Rdéntgenstrahls in das Material hdngt von dessen
Intensitéat, dem Beugungswinkel, der Reflektion an der Oberflache und dem komplexen
Brechungsindex bzw. der Elektronendichte des Schichtmaterials ab. Falls die Dicke der
Schicht grdBer ist als die Eindringtiefe des Rdntgenstrahls, fiihrt eine weitere VergréBerung
des Einfallswinkels zu einer kontinuierlichen Abnahme der reflektierten Intensitat. Im Falle
von didnnen Einlagenschichten ist die Eindringtiefe des R&ntgenstrahls grdBer als die
Schichtdicke. Es kommt zu einer konstruktiven bzw. destruktiven Interferenz zwischen den
an der Schicht und den am Substrat reflektierten Strahlteilen. Die XRD-Kurven wurden far
Beugungswinkel im Bereich von 0,2 grd < 20 < 2 grd gemessen. Die Diagramme wurden mit
der Software Analyze von der Firma Seifert analysiert. Aus den Simulationen wurde sowohl
die Dichte des Werkstoffs als auch die Dicke bei diinnen Einlagenschichten bestimmt. Die
chemische Zusammensetzung der Schichten musste eingegeben werden. Als variable
Parameter in der Simulation wurden die Rauheit der Schicht und des Substrats sowie mehre-
re Faktoren zur Charakterisierung des Strahls, der Probengeometrie und des diffusen Unter-
grunds verwendet. Fir die Messung der Dichte wurde pro Probe eine Messung durchgefihrt.
Fir die Untersuchung der Dichte wurden 70 nm bis 120 nm dicke Schichten auf Si-Substrate
abgeschieden.
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2.4.4 Mikroharte

Die Mikrohéarte der Proben wurde mit dem Verfahren nach Vickers bestimmt. Dazu wurde
eine vierseitige quadratische Diamantpyramide mit dem Offnungswinkel von 136 grd ver-
wendet. Es wurde eine Belastungsdauer von 10 s und eine Prifkraft von 0,49 N gewahlt.
Nach dem Entlasten wurden die Diagonalen d; und d, der projizierten Querschnittsflache des
bleibenden Eindrucks mit einem optischen Mikroskop ermittelt. Die Eindringtiefe der Dia-
mantpyramide betrug ungeféhr 1/7 des Mittelwerts der beiden Diagonalen d; und d,. Bei
dinnen Schichten war zu beachten, dass die Eindringtiefe der Diamantpyramide < 1/10 der
Schichtdicke betrug und die Eindrliicke einen minimalen Abstand von mindestens 2,5 x dem
Mittelwert der beiden Diagonalen d; und d, hatten (DIN 50133). Ansonsten wurde der ge-
messene Hartewert durch das Substrat oder die darunter liegenden Schichten beeinflusst.
Dieses Kriterium konnte nicht bei allen Messungen mit einer Prifkraft von 0,49 N erflllt
werden. Die Alternative waren Messungen mit einer geringeren Last gewesen, wobei sich
dann jedoch der Messfehler bei der Auswertung mit dem optischen Mikroskop vergrdBert
hatte, denn die Diagonalen der Eindriicke waren kleiner geworden. Die Messung mit einer
Last von 50 g stellte somit einen Kompromiss zwischen den theoretischen Anforderungen
und der praktischen Umsetzbarkeit dar. Der Hartewert nach Vickers wurde mit folgender
Formel berechnet.

HV = 0102+ = 0102 F'Z'S'”(21369rd/2) = 01891.— 2.7)
A Mittel A2l '
Dabei war
HV = dimensionslose Hartezahl nach Vickers
F = Prifkraft in N
A = projizierte Querschnittsflache des bleibenden Eindrucks in mm?
duitel = (dy+d2)/2 in mm
dip = Diagonalen der projizierten Querschnittsflache des bleibenden Ein-

drucks in mm.
Die Eindricke wurden mit 1250-facher Vergr6Berung an einem Lichtmikroskop der Firma
Ernst Leitz Wetzlar mit Hilfe einer CCD-Kamera und des Bildauswertungssystems Lucia G
ausgemessen. Der fUr die jeweilige Probe angegebene Hartewert stellt den arithmetischen
Mittelwert aus fanf Einzelmessungen dar.

2.4.5 Eindringhéarte und reduzierter Elastizitdtsmodul

Die Eindringharte Hr und der reduzierte Elastizitdtsmodul E..q der Schicht wurden aus Kraft-
Eindring-Kurven ermittelt (nach DIN-EN ISO 14577-1:2002 (D)). Die Prufkraft wird bei die-
sem Verfahren quasi-kontinuierlich aufgebracht und die resultierende Eindringtiefe des
verwendeten Vickers-Eindringkdrpers (vierseitige Pyramide mit einem Offnungswinkel von
136 grd) wird gemessen. Die Experimente werden Kraft-gesteuert durchgefiihrt und die Wahl
der maximalen Last Fn. in den Messungen stellt einen Kompromiss zwischen der Oberfla-
chenrauheit und der Schichtdicke d dar. Um eine Wechselwirkung zwischen der Schicht und
dem Substrat auszuschlieBen, sollte eine méglichst geringe Eindringtiefe gewahlt werden.
Jedoch sollte auch eine mdéglichst groBe Eindringtiefe gewéahlt werden, um einen Einfluss
des Oberflachenprofils bzw. der Rauheit auszuschlieBen. Vor der Messung wurde die Ober-
flache der Schichten mit einer Diamantpaste der Kérnung 1 um poliert. Der Poliervorgang
wurde solange fortgesetzt bis die Gesamthéhe des Rauheitsprofils Ry < 100 nm war. Fir die
Messungen wurde eine maximale Last Fn.x von 150 mN gewahlt, was einer maximalen
Eindringtiefe hyax von 470 nm bis 670 nm entsprach. Die Eindringtiefe stellte einen Kompro-
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miss zwischen einem mdglichst hohen h../R; Verhaltnis und einem mdglichst geringen
hma/d Verhéltnis dar. Die Messungen wurden mit einem Mikroharte-Tester der Firma CSM
Instruments durchgefiihrt. Die Kraftaufbringung und die Entlastung erfolgten mit einer Ge-
schwindigkeit von 150 mN/min. und die maximale Last wurde fir 10 s gehalten. In jeder
Messung wurden 20 Eindricke in einem Abstand von 20 um durchgefuhrt. Flr die Auswer-
tung der Kraft-Eindringtiefen-Kurven wurde an die Entlastungskurven ein Modell F = F(h)
nach Oliver und Pharr durch eine Software angepasst [214]. An die Entlastungskurve wurde
eine Tangente mit der Steigung Sta, bei F = Frx angelegt (Abb. 2-11).

Fmax
Tangente an die
z Entlastungskurve
L.E_ mit der Steigung
% STan = (aF/ ah)F:Fmax
N~ Belastung /'
Entlastung / |
Eindringtiefe h in um  hgy hran h}'«,n Amax

Abb. 2-11: Schematische Darstellung einer Kraft-Eindringtiefen-Kurve.

Die Entlastungseindringtiefe hkon Wurde aus der Kraft-Eindringtiefen-Kurve ermittelt und mit
der Kalibrierung wurde die projizierte Kontaktflache Ap,o(hkon) berechnet.

hKon :hmax _g'gmA (28)
Tan
Dabei war
hkon = Entlastungseindringtiefe
hnax = maximale Eindringtiefe
Frax = maximale Kraft
Stan = Steigung der Tangente an die Entlastungskurve bei F = F,
€ = Geometriefaktor (fur Vickers-Eindringkérper 0,75).
Die Eindringharte Hir der Probe berechnete sich aus der Formel
F
H — max
T APro (29)
Dabei war
Frax = maximale Kraft
Ap, = projizierte Kontaktflache an der Probenoberflache bei der Entlastungs-

eindringtiefe hgon.
Der reduzierte Elastizitdtsmodul E,.4 der Dinnschicht konnte mit Hilfe der folgenden Formel
ermittelt werden [215].

E 1 1 1
E . =—1_ = mit E=—.—. .S
02 11—, 2 B VAL, (2.10)

E E Ind
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Dabei war
Err = elastischer Eindringmodul der Schicht
Vg = Querkontraktionszahl der Dinnschicht
Vyy = Querkontraktionszahl des Eindringkdrpers (fiir Diamant 0,07)
E = Elastizitatsmodul ermittelt aus der Tangentensteigung und der proji-
zierten Kontaktflache
B = Korrekturfaktor (fir Vickers-Eindringkérper 1,0124)
Ena = Elastizitatsmodul des Eindringkérpers (fur Diamant 1140 GPa).

2.4.6 Eigenspannungen

Innere Spannungen in der Schicht, auch Eigenspannungen genannt, setzten sich aus meh-
reren Anteilen zusammen. Die thermischen Eigenspannungen kénnen durch unterschiedli-
che Ausdehnungskoeffizienten von Schicht und Substrat bei der Abkuhlung der Proben auf
Raumtemperatur nach dem Beschichtungsprozess induziert werden. Eigenspannungen
kdénnen als Druckspannungen (Schicht dehnt sich parallel zur Substratoberflache aus) oder
Zugspannungen (Schicht zieht sich parallel zur Substratoberflache zusammen) auftreten. Fir
die Untersuchung der Eigenspannungen wurden 70 nm bis 120 nm dicke Schichten auf
Si-Substrate abgeschieden (Abb. 2-12). Vor und nach dem Depositionsprozess wurde ein
Durchbiegungsprofil mit einem Gerat vom Typ P-10 der Firma KLA Tencor gemessen [213].

(a) (b)
b

dSub = 0,355 mm:

i N
10 mm dx

Abb. 2-12: Skizze mit zwei Si-Substraten (a) ohne und (b) mit einer druckverspannten
Schicht (dsy, = Substratdicke, d = Schichtdicke, R = Radius der Krimmung).

Diese beiden Profile wurden voneinander subtrahiert und die Krimmung R der Differenz
wurde mit einer Kurvenanpassung nach der Methode der kleinsten Quadrate bestimmt. Die
Eigenspannung wurde mit der Stoney-Formel berechnet [213].

1 ESub dgub

7 6 R1-vg, d (2.11)
Dabei war
R = Radius der Kriimmung
dsw = Substratdicke
d = Schichtdicke
Esuw =  Elastizititsmodul des Substrats (159,6 bis 165,9 GPa fir Si [216])
Vsub = Querkontraktionszahl (0,217 bis 0,228 fiir Si [216]).

Es wurden fir Zugeigenspannungen positive o-Werte und flir Druckeigenspannungen
negative o-Werte verwendet. Die Stoney-Formel war nur in dem Grenzfall giltig, in dem die
Bogenlange bzw. Messlange L wesentlich kleiner war als der Radius R. Die elastische
Anisotropie des Si-Substrats flihrte dazu, dass der Faktor Egy/(1-vsy) in der Stoney-Formel
(2.11) durch einen Wert von 180,5 GPa ersetzt wurde [216]. Die Schichten wurden bei
Substrattemperaturen Tg zwischen 200 °C und 500 °C abgeschieden und die Bestimmung
der Substratdurchbiegung wurde bei Raumtemperatur durchgefthrt. Alle in dieser Arbeit
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berichteten Eigenspannungen wurden nicht um die thermisch induzierten Eigenspannungen
korrigiert, denn die thermischen Ausdehnungskoeffizienten, die Elastizititsmodule und die
Querkontraktionszahlen der Dunnschichten waren nicht mit hinreichender Genauigkeit
bekannt. Die angegebenen Eigenspannungswerte stellen arithmetische Mittelwerte aus
mindestens drei Messungen dar.
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3 Ergebnisse

3.1 AI-Cr-O-Schichten abgeschieden mit segmentiertem Target (Laboranlage)

In diesem Kapitel werden die Charakterisierungsergebnisse von Schichten aus dem
Stoffsystem AI-Cr-O vorgestellt. Die AI-Cr-O-Schichten wurden mit einem segmentierten
Target in der Laboranlage mittels reaktiver Hochleistungskathodenzerstaubung auf Hartme-
tall- und Silizium-Substrate abgeschieden (Kapitel 2.1.1 bzw. Tab. 2-1). Die Substratvor-
spannung Us und die Substrattemperatur Ts wurden systematisch variiert und die Schichten
wurden nach durchgefuhrten Warmebehandlungen untersucht. Der Schichtaufbau auf den
Hartmetall-Substraten bestand aus einer Cr-Zwischenlage, einer Al-Cr-Zwischenlage und
einer Al-Cr-O-Deckschicht (Kapitel 2.1.4).

3.1.1 Einfluss der Substratvorspannung
A) Chemische Zusammensetzung

Die chemische Zusammensetzung dieser Schichten wurde mittels Elektronenstrahlmikro-
sonde in Abhangigkeit der Probenposition gemessen (Kapitel 2.2.1). Neben den elementaren
Konzentrationen von Aluminium, Chrom, Sauerstoff, Argon und Stickstoff ist in Tab. 3-1
erganzend die Summe aus der Aluminium- und der Chrom-Konzentration dargestellt. Wei-
terhin wurden das Verhéltnis x aus Chrom-Anteil zu Metall-Anteil, im Folgenden rel. Chrom-
Anteil genannt,

Cr

X=m (3.1)

und die Abweichungen von einem idealen Metall- zu Nichtmetall-Verhéltnis durch den Para-
meter

Al+Cr)

_g.{ _
5=81= -2 (3.2)

berechnet.

Konzentration in At.%
Probenposition Al+Cr X o)
SR Al lor ] o A |

274 | 113 | 611 | 02 | 387 | 0,29 | -0,10 /\
250 | 142 | 60,6 | 02 | 392 | 0,36 | -0,06 Al Cr
178 | 22.4 | 596 | 02 | 402 | 056 | 002 | L2l3]4]5

13,56 | 26,9 | 594 | 0,2 | 40,4 | 0,67 | 0,04 \/

9,8 | 30,1 | 598 | 0,2 | 399 | 0,75 | 0,00

Tab. 3-1: Chemische Zusammensetzung von Al-Cr-O-Schichten in Abhédngigkeit der Pro-
benposition d.h. dem Cr/(Al+Cr)-Verhdltnis (GIl. (3.1), Ts = 500 °C, Us = -100 V,
Pges = 0,4 Pa).

Al IND|—

Die Al-reiche Schicht (Pos. 1) wies die héchste Aluminium-Konzentration mit 27,4 At.% und
die Cr-reiche Schicht (Pos. 5) wies die héchste Chrom-Konzentration mit 30,1 At.% auf. Die
Al-Konzentration nahm mit steigender Probenposition von 27,4 At.% auf 9,8 At.% ab und die
Cr-Konzentration entsprechend zu. Das Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis bzw. der Wert x stieg mit der
Probenposition an. Die Summe aus der Al- und der Cr-Konzentration zeigte keine systemati-
sche Abhangigkeit von der Nummer der Probenposition und variierte zwischen 38,7 At.%
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und 40,4 At.%. Die Berechnung des Parameters & war auf eine Summenformel vom Typ
(Al1,Cry)2,503 zurtckzufiihren. Die Werte des Parameters & variierten zwischen -0,10 und 0.
Die Al-Cr-O-Schichten wiesen somit eine nahezu ideale stéchiometrische Zusammensetzung
auf. Das fur die Deposition verwendete Arbeitsgas Argon wurde nur in geringen Konzentrati-
onen von 0,2 At.% nachgewiesen. Verunreinigungen durch Stickstoff oder Kohlenstoff
wurden nicht festgestellt.

B) Schichtwachstum

Zur Aufklarung des Schichtwachstums wurden Aufnahmen mit dem Rasterelektronenmikro-
skop gemacht. In Abb. 3-1 sind REM-Aufnahmen von Schichten der Pos. 1, 3 und 5 gezeigt,
die mit einer VergréBerung von 15 000-fach aufgenommen wurden.

Abb. 3-1: REM-Aufnahmen der Al-Cr-O-Bruchflachen von den Probenpositionen (a) 1 mit
einer Schichtdicke d = 4,5 um, (b) 3 mit d = 6,2 um und (c) 5 mit d = 4,6 um auf Hartmetall-
Substraten (Ts = 500 °C, Us = -100 V, pges = 0,4 Pa).

In den REM-Aufnahmen sind sowohl die Schichtoberflachen als auch die Bruchflachen der
Al-Cr-O-Schichten zu erkennen. Am unteren Rand von Abb. 3-1 (a) war noch ein kleiner Teil
der Al-Cr-Zwischenlage zu erkennen. Die Schichten waren frei von Poren und die Bruchfla-
chen zeigten ein stangelférmiges Schichtwachstum mit Stangeldurchmessern im Bereich von
wenigen 100 nm. Eine exaktere Bestimmung der Durchmesser war aufgrund der nicht
eindeutig erkennbaren Grenzen zwischen den Sténgeln nicht durchfihrbar. Im Vergleich zu
einer Al-reichen Schicht (Pos. 1) war die Oberflache einer Cr-reichen Schicht (Pos. 5) rauer,
der Stangelquerschnitt inhomogener und die Bruchflache grober strukturiert. Die Aufnahmen
einer Al-reichen Schicht (Pos. 1) und die einer Cr-reichen Schicht (Pos. 5) zeigten zur Sub-
stratoberflache geneigte Stangel in Richtung Targetmitte bzw. der Partikelstréme der
schichtbildenden Teilchen.

C) Aufwachsrate

In diesem Abschnitt wird die Abhangigkeit der Aufwachsrate von der Probenposition und von
der Substratvorspannung Us dargestellt (Abb. 3-2). Neben dem Diagramm ist eine schemati-
sche Skizze mit einem segmentierten Al-Cr-Target und den finf Probenpositionen darge-
stellt. Bei einer Substratvorspannung Us von 0 zeigte sich ein Maximum in der Aufwachsrate
von 21,6 nm/min. auf der mittleren Pos. 3. In den Aufnahmen der Targetoberflachen aus
Abb. 2-1 war zu erkennen, dass die Aluminium- bzw. Chrom-Atome und -lonen vorzugswei-
se von einem Erosionsgraben, der sich oberhalb der Probenpositionen 2 und 4 befand,
abgetragen wurden. In der Summe flhrte dies zu einem Maximum der Aufwachsrate auf der
mittleren Pos. 3. Die Aufwachsrate war auf den Pos. 5 bzw. 4 héher als auf den Pos. 1 bzw.
2. Das Anlegen einer Substratvorspannung Us von -100 V bzw. -200 V fihrte zur Abnahme
der Aufwachsrate auf allen flinf Probenpositionen. Eine Substratvorspannung Us von -300 V
fihrte zu einer weiteren und deutlich starkeren Abnahme der Aufwachsrate mit einem Maxi-
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mum von 15,9 nm/min. auf der Pos. 3. Bei einer Substratvorspannung Us von -300 V ist zu
erkennen, dass die Aufwachsraten auf den Pos. 5 bzw. 4 geringer sind als auf den Pos. 1
bzw. 2. Die hohen Substratvorspannungen Us von bis zu -300 V fihren zu einer Zerstaubung
der wachsenden Al-Cr-O-Schicht und daher zu einem Rickgang der Aufwachsrate.

X/X\X\x

20

15 Al Cr

1][2][3][4][5]

Aufwachsrate in nm/min.
)
L

Ugin V |- 0 -0--100 - -200 <~ -300|
0 ‘ ‘

1 2 3 4 5
Probenposition

Abb. 3-2: Abhéngigkeit der Al-Cr-O-Aufwachsrate von der Probenposition und der angeleg-
ten Substratvorspannung Us (Ts = 500 °C, pges = 0,4 Pa).

D) Mikrostruktur

Die Mikrostruktur der Al-Cr-O-Schichten wurde mittels Rdntgenfeinstrukturbeugung in der
Bragg-Brentano-Geometrie untersucht. Es wurde eine Phasenanalyse durch Vergleich der
XRD-Kurven mit den Beugungswinkeln von ausgewdahlten Phasen der ICDD-Datenbank
durchgefiihrt. Aus diesem Vergleich wurden dann Rickschlisse auf die Mikrostruktur der
Al-Cr-O-Schichten gezogen. In Abb. 3-3 sind die XRD-Kurven von Al-Cr-O-Schichten darge-
stellt. Die Reflexe des Hartmetall-Substrats wurden durch Analyse eines unbeschichteten
Hartmetall-Substrats mittels Rontgenfeinstrukturbeugung ermittelt (Anhang A). Dabei zeigten
sich hauptséachlich Signale einer WC-Phase (PDF-Nr. 25-1047) und schwéachere Anteile
einer TaC-Phase (PDF-Nr. 35-801) bzw. einer Co-Phase (PDF-Nr. 15-806). Diese identifi-
zierten Signale wurden mit einem S fir Substrat markiert (Abb. 3-3). Die Reflexe der Zwi-
schenlagen sind als fein gestrichelte Linien eingezeichnet und eine Kombination aus dem
(820) -Reflex einer Al;sCr.-Phase bei einem Beugungswinkel 20 von 43,872 grd (PDF-Nr.
29-14), dem (303)- bzw. dem (223)-Reflex einer AlgCrs-Phase bei einem Beugungswinkel 20
von 42,071 grd bzw. 44,508 grd (PDF-Nr. 29-15), dem (110)- bzw. dem (103)-Reflex einer
AICro-Phase bei einem Beugungswinkel 20 von 42,570 grd bzw. 43,517 grd (PDF-Nr.
29-16), und dem (110)-Reflex einer Cr-Phase bei einem Beugungswinkel 20 von 44,393 grd
(PDF-Nr. 6-694). Ein Vergleich der bisher nicht zugeordneten Reflexe mit den Kurven einer
rhomboedrischen Al,Os-Phase (PDF-Nr. 10-173) und einer Cr,O3-Phase (PDF-Nr. 38-1479)
zeigte, dass die gemessenen Reflexe jeweils zwischen denen der reinen Phasen von rhom-
boedrischem Al,O3 und Cr,O3 lagen. Diesen Reflexen konnten somit die kristallographischen
Orientierungen (Miller'sche Indizes) entsprechend der PDF-Karteikarten von rhomboedri-
schem Al,O3 und Cr,O; zugeordnet werden. In Abb. 3-3 kennzeichnen die senkrechten
Linien die theoretischen Signallagen einer Cr,Os- (durchgezogen) und einer rhomboedri-
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schen Al,Os- (gestrichelt) Phase. Aus dieser Analyse lieB sich ableiten, dass die Al-Cr-O-
Schichten unabhangig von der Probenposition eine rhomboedrische Phase mit der Korund-
Struktur aufwiesen.

Cr0s & a-ALO, g ©
S5 S5 A
ok " /W»Atit -\ WW 5
L | | | <
£ ! ! ' o]
< | ] e
o : I I o
- | I I o
A i

20 25 30 35 40 45 50 55 60
Beugungswinkel 20 in grd

Abb. 3-3: XRD-Kurven von Al-Cr-O-Schichten. Die Abkirzung S bezieht sich auf Reflexe des
Hartmetall-Substrats und ZL auf Reflexe der Zwischenlagen (Ts = 500 °C, Us = -100 V,
PGes = 074 Pa)-

In Abb. 3-4 sind die (012)-Beugungsreflexe der Schichten aus Abb. 3-3 in Abhangigkeit der
Probenpositionen 2 bis 5 vergrdBert dargestellt.

40

. Probenposition 5
(Cr/(Al+Cr) = 0,75)

Probenposition 4

/ (Cr/(Al+Cr) = 0,67) Al
Probenposition 3 12]

Cr/(Al+Cr) = 0,56)
Probenposition 2

w
o
!

3][4](5]

Intensitat in Pulse/s
N
o

24.4 24,6 24.8 25 25,2 25,4 25,6
Beugungswinkel 20 in grd
Abb. 3-4: Vergleich des (012)-XRD-Reflexes in Abhdngigkeit der Probenpositionen 2 bis 5
(Ts =500 °C, Us = -100 V, pges = 0,4 Pa).

Die Messkurve einer Al-reichen Schicht (Pos. 1) ist in Abb. 3-4 nicht enthalten, denn der
(012)-Beugungsreflex konnte nicht nachgewiesen werden. In dem Ausschnitt ist zu erken-
nen, dass das Maximum der Beugungsreflexe mit einem steigenden Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis,
d.h. mit einer steigenden Nummer der Probenposition, zu kleineren Beugungswinkeln ver-
schoben wurde. Weiterhin nahm die maximale Intensitat der Reflexe mit einem steigenden
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Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis zu. Die Zunahme der maximalen Intensitat hatte durch einen grdéBeren
Anteil der kristallinen Phase in der Schicht erklart werden kénnen, wobei jedoch auch weitere
Einflisse wie KorngréBen, Eigenspannungen und Defekte zu beachten waren. Die Verschie-
bung der Reflexe hin zu kleineren Beugungswinkeln war auf eine VergréBerung der Gitter-
konstanten mit zunehmendem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis zurlickzufthren. In Kapitel 1.1 wird
berichtet, dass die Gitterkonstanten von Eskolait gréBer sind als diejenigen von Korund. Des
Weiteren lasst sich in Abb. 3-4 beobachten, dass die Halbwertsbreite der (012)-
Beugungsreflexe mit zunehmendem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis abnimmt.

In Abb. 3-5 ist die XRD-Kurve der Pos. 5, die dazugehérige Rietveld-Simulation und die
Differenz dieser beiden Kurven dargestellt. FUr die in Abb. 3-5 dargestellte Simulation wur-
den drei Phasen entsprechend der Phasenanalyse zu Abb. 3-3 verwendet. Die Réntgenfein-
strukturbeugungsreflexe des Hartmetall-Substrats wurden mit einer hexagonalen WC-Phase
(Raumgruppe P6/mmm) simuliert. Die Ubereinstimmung zwischen Simulation und Experi-
ment wurde mit dem Parameter R,, beurteilt (Kapitel 2.3.2). Weiterhin war die Differenz
zwischen der Simulation und dem Experiment im Bereich des Rauschens, woran die gute
Qualitat der Simulation zu erkennen war.

- o
Cr0s S a-ALO,S T8
N

Simulation
“Messung
+Differenz

-40 T T

20 25 30 35 40 45 50 55 60
Beugungswinkel 20 in grd

Abb. 3-5: XRD-Kurve, eine Rietveld-Simulation mit R, = 0,04 und die Differenz der beiden
Kurven von einer Cr-reichen Al-Cr-O-Schicht in der Korundstruktur, die auf der Cr-reichen
Pos. 5 abgeschieden wurde (Ts = 500 °C, Us = 0, pges = 0,4 Pa, S = Substrat, ZL = Zwi-
schenlage).

Die Simulation ergab fir die Gitterkonstante a einen Wert von 0,29061 + 0,00003 nm und fir
die Gitterkonstante ¢ einen Wert von 0,28381 + 0,00004 nm. Entsprechend der Datenbank
besal eine WC-Phase (PDF-Nr. 25-1047) die Gitterkonstanten a bzw. ¢ mit einem Wert von
0,29062 nm bzw. 0,28378 nm. Fir die Simulation der Cr-Zwischenlage wurde eine kubische
Cr-Phase mit der Raumgruppe Im3 m und einer Gitterkonstanten von 0,29297 + 0,00005 nm
verwendet. Die kubische Cr-Phase mit der PDF-Nr. 6-694 besaB eine Gitterkonstante von
0,28839 nm. Aus der in Abb. 3-5 dargestellten Rietveld-Simulation lieBen sich auch die fir
diese Arbeit interessanten Gitterkonstanten der rhomboedrischen Al-Cr-O-Phase ermitteln.
Far die Gitterkonstante a ergab sich ein Wert von 0,49244 + 0,00004 nm und fur die Gitter-
konstante ¢ ein Wert von 1,3460 + 0,0003 nm. Die Literaturwerte fir die Gitterkonstanten der
rhomboedrischen a-Al,Oz-Phase (Korund) waren a = 0,4758 nm und ¢ = 1,2991 nm (PDF-
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Nr. 10-173) und fir die der Cr,Os-Phase (Eskolait) a = 0,495876 nm und ¢ = 1,35942 nm
(PDF-Nr. 38-1479). Somit lagen die mittels Simulation ermittelten Werte fir a und ¢ zwischen
den Literaturwerten einer rhomboedrischen Al,Os- und einer Cr,O3-Phase. In Abb. 3-6 ist die
XRD-Kurve einer Al-reichen Schicht (Pos. 1), die entsprechende Rietveld-Simulation und die
Differenz zwischen diesen beiden Kurven dargestellt.
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Abb. 3-6: XRD-Kurve, Rietveld-Simulation mit R,, = 0,07 und die Differenz zwischen den
beiden Kurven von einer Al-reichen Al-Cr-O-Schicht in der Korundstruktur, die auf der Pos. 1
abgeschieden wurde (Ts = 500 °C, Us = 0, pges = 0,4 Pa, S = Substrat, ZL = Zwischenlage).

Die Rietveld-Simulation zeigte eine gute Ubereinstimmung mit der XRD-Kurve. Dies zeigte
sich auch in dem geringen Wert von Ry, mit 0,07. Die mittels Simulation berechneten Gitter-
konstanten der rhomboedrischen Al-Cr-O-Phase betrugen a=0,4841 +0,0002 nm und
c =1,3211 £ 0,003 nm. Die Rietveld-Simulationen wurden systematisch fir die Probenpositi-
onen 1 bis 5 durchgefihrt (Abb. 3-7). Die Gitterkonstanten a und ¢ nahmen monoton mit
ansteigender Nummer der Probenposition zu. Dies war in Ubereinstimmung mit der Tatsa-
che, dass die Gitterkonstanten von Eskolait gréBer waren als diejenigen von Korund (Kapitel
1.1). Alle mittels Simulation berechneten Gitterkonstanten lagen zwischen den theoretischen
Werten von rhomboedrischem Al,O5; und Cr,O3. Die Standardabweichung war bei Al-reichen
Schichten gréBer als bei Cr-reichen Schichten, denn die Anzahl der fir die Simulation zur
Verfligung stehenden Beugungsreflexe nahm mit einem abnehmenden Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis
ab.

Der Einfluss einer Substratvorspannung Us von bis zu -300 V auf die XRD-Kurven von Cr-
reichen Schichten (Pos. 5, Abb. 3-8) wurde untersucht. Die Kurve bei einer Substratvorspan-
nung Us von 0 entsprach derjenigen aus Abb. 3-5. Die Reflexe des Hartmetall-Substrats und
der Zwischenlagen wurden analog zur Phasenanalyse von Abb. 3-3 zugeordnet. Ein Ver-
gleich der Reflexe der Al-Cr-O-Schicht mit den theoretischen Linienlagen einer rhomboedri-
schen Al,O5;-Phase (PDF-Nr. 10-173) und einer Cr,O5-Phase (PDF-Nr. 38-1479) zeigte, dass
die gemessenen Reflexe jeweils zwischen denen der Phasen von rhomboedrischem Al,Os
und Cr,O3 lagen. Die Anzahl der rhomboedrischen Al-Cr-O-Reflexe blieb durch eine Variati-
on der Substratvorspannung Us unverandert, jedoch anderte sich die relative Intensitat der
Reflexe.
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Abb. 3-7: Gitterkonstanten a und ¢ der hexagonalen Einheitszelle von den Al-Cr-O-Schichten
in der Korundstruktur. Weiterhin sind die Gitterkonstanten a und ¢ von rhomboedrischem
Al,O3z und Cr.O3 eingezeichnet (Kapitel 1.1, Ts = 500 °C, Us = 0, pges = 0,4 Pa).

Zu beachten ist, dass das kristalline Gitter der rhomboedrischen Al-Cr-O-Phase durch den
mittels Substratvorspannung Us induzierten lonenbeschuss nicht zerstért wurde. Auch bei
einer Substratvorspannung Us von -300 V bildete sich eine kristalline rhomboedrische

Al-Cr-O-Phase.
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Abb. 3-8: XRD-Kurven von Cr-reichen Al-Cr-O-Schichten der Pos. 5, die bei einer Substrat-
vorspannung Us zwischen 0 und -300 V abgeschieden wurden (Ts = 500 °C, pges = 0,4 Pa,
S = Substrat, ZL = Zwischenlage).
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Im Folgenden werden die XRD-Kurven von Al-reichen Schichten (Pos. 1) in Abhangigkeit der
Substratvorspannung Us dargestellt (Abb. 3-9). Die Kurve bei einer Substratvorspannung Us
von 0 entspricht derjenigen aus Abb. 3-6.
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Abb. 3-9: XRD-Kurven von Al-reichen Al-Cr-O-Schichten (Pos. 1), die bei einer Substratvor-

spannung Us zwischen 0 und -300 V abgeschieden wurden (Ts = 500 °C, pges = 0,4 Pa,

S = Substrat, ZL = Zwischenlage).

Eine Phasenanalyse der Kurven bei einer Substratvorspannung Us von 0 zeigte die Bildung
einer rhomboedrischen Al-Cr-O-Phase. Das Anlegen einer Substratvorspannung Us von
-100 V flhrte nur zur Bildung von einem (110)-Reflex. Die Intensitat des (110)-Reflexes
nahm bei einer Substratvorspannung Us von -200 V bzw. von -300 V ab und die Halbwerts-
breite entsprechend zu. Diese Zunahme der Halbwertsbreite konnte mit einer Abnahme der
KorngréBe korreliert werden.

In Abb. 3-10 ist die Abhangigkeit der KorngréBe der rhomboedrischen Al-Cr-O-Phase von
der Substratvorspannung Us und der Probenposition gezeigt.
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Abb. 3-10: KorngréBe der rhomboedrischen Al-Cr-O-Schichten in Abhdngigkeit der Proben-
position und der Substratvorspannung Us (Ts = 500 °C, pges = 0,4 Pa).

Die Korngr6Be nahm mit einer ansteigenden Nummer der Probenposition zu. Eine betrags-
maBig ansteigende Substratvorspannung Us flhrte zu einer Verringerung der KorngréBe der
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Cr-reichen Al-Cr-O-Schichten. Um die Substratvorspannung Us betragsmaBig zu erhéhen,
musste die Ausgangsleistung des HF-Generators erhdéht werden, wodurch zusatzlich Ener-
gie in das System eingebracht wurde. Der lonenbeschuss mit vorwiegend positiv geladenen
Argon- und Sauerstoff-lonen aus dem Plasma fiihrte nicht zu einem weiteren Kornwachstum
aufgrund des zusatzlichen Energieeintrags. Zu beachten war, dass sich dieser Effekt durch
eine betragsmaBige Erhdhung der Substratvorspannung Us auf Werte = 100 V nicht ver-
starkte. Auf der Al-reichen Seite hatte die Substratvorspannung Us nahezu keinen Einfluss
auf die KorngréBe und eine systematische Variation konnte nicht nachgewiesen werden.

Die Mikrostruktur der Al-Cr-O-Schichten wurde neben der XRD auch mittels TEM untersucht.
Fir die TEM-Aufnahmen wurde eine Al-reiche Schicht (Pos. 2) und eine Cr-reiche Schicht
(Pos. 5) im Querschnitt prapariert. Die Dunkelfeldaufnahmen, Elektronenbeugungsdiagram-
me und Hellfeldaufnahmen dieser beiden Al-Cr-O-Schichten sind in Abb. 3-11 gezeigt.

Abb. 3-11: (a) bzw. (d) TEM-Dunkelfeldaufnahmen, (b) bzw. (e) Elektronenbeugungsdia-
gramme und (c) bzw. (f) Hellfeldaufnahmen einer Al-reichen Al-Cr-O-Schicht der Pos. 2 bzw.
einer Cr-reichen Al-Cr-O-Schicht der Pos. 5 (Ts = 500 °C, Us = -100 V, pges = 0,4 Pa).

Zunachst wurden die Dunkelfeldaufnahmen einer Al-reichen Schicht (Pos. 2) und einer Cr-
reichen Schicht (Pos. 5) miteinander verglichen. Fur die Dunkelfeldaufnahmen aus (a) wurde
der (113)-Beugungsring verwendet und fir die Dunkelfeldaufnahme aus (d) wurden die
(104)-, (110)- und (113)-Beugungsringe eines rhomboedrischen Al-Cr-O-Mischkristalls
selektiert. Die Dunkelfeldaufnahmen zeigten ein sdulenférmiges Wachstum der Schichten.
Eine eindeutige Festlegung der Korngrenzen und damit der Sdulendurchmesser war bei sehr
kleinen Kdrnern, verbunden oft mit einer geringen Intensitéat der Kérner in den Dunkelfeld-
aufnahmen, schwierig. Der Durchmesser der Saulen wurde Uber drei Dunkelfeldaufnahmen
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gemittelt. Fir die Al-reiche Schicht (Pos. 2) wurde ein Wert von 27 + 6 nm und flr die
Cr-reiche Schicht (Pos. 5) wurde ein Wert von 44 £ 17 nm ermittelt. Zur Analyse der Kristall-
struktur wurden die Elektronenbeugungsdiagramme aus Abb. 3-11 (b) und (e) verwendet.
Die Auswertung der Durchmesser der Ringe und der daraus ermittelten Netzebenenabstan-
de ergab das Vorhandensein einer rhomboedrischen Al-Cr-O-Phase. In beiden Diagrammen
konnten mehrere Ringe eindeutig einer Phase, ahnlich zu der von Korund bzw. Eskolait,
zugeordnet werden. Im Vergleich zu den Analysen der XRD konnten mittels Elektronenmik-
roskopie (300)-Netzebenen identifiziert werden. Das Elektronenbeugungsdiagramm einer
Al-reichen Schicht (Pos. 2) zeigte ein Ringdiagramm mit kontinuierlichen, leicht diffusen
Ringen, die eine hohe Intensitat aufwiesen. Eine Al-reiche AI-Cr-O-Schicht (Pos. 2) wies
demzufolge eine texturfreie, poly- und nanokristalline Mikrostruktur auf. Das Beugungsbild
einer Cr-reichen Schicht (Pos. 5) bestand aus mehreren diskontinuierlichen Ringen, wobei
jeder Ring &ahnlich einem Punktdiagramm in Teile mit héherer und geringerer Intensitat
unterteilt war. Im Vergleich zur Al-reichen Schicht fihrte der vergrdBerte Korndurchmesser
der Cr-reichen Schicht zu einer unterteilten Ringstruktur. In Abb. 3-11 (c) und (f) sind die
Hellfeldaufnahmen einer Al-reichen Schicht (Pos. 2) und einer Cr-reichen Schicht (Pos. 5) zu
sehen. Es zeigte sich ein sdulenférmiges Wachstum der Schichten. Analog zu den Dunkel-
feldaufnahmen wies die Aluminium-reiche Schicht ein feineres Geflige auf als die Chrom-

reiche Schicht.
In Abb. 3-12 ist eine hochauflésende TEM-Aufnahme einer Al-reichen Schicht (Pos. 2)

inklusive einer vergréBerten Darstellung von zwei selektierten Bereichen zu sehen.

Abb. 3-12: Hochauflbsende TEM-Aufnahme einer Al-reichen Al-Cr-O-Schicht der Pos. 2 und
zwei Ausschnitte. In den beiden AusschnittsvergréBerungen sind die (113)-Netzebenen
eingezeichnet (Ts = 500 °C, Us = -100 V, pges = 0,4 Pa).

In der hochauflésenden Aufnahme waren parallele Strukturen zu erkennen, die als Netzebe-
nen interpretiert wurden. Die erkennbaren Netzebenen konnten den Gitterebenen einer
rhomboedrischen (Aly.,Cry)2,503-Phase zugeordnet werden. Dazu wurden die Gitterabstéande
durch Mittelung Uber ungefahr 50 Netzebenen bestimmt. Die Ergebnisse sind in den vergro-
Berten Darstellungen auf der rechten Seite von Abb. 3-12 gezeigt. In der oberen Darstellung
wurde ein Wert von 0,212 nm und in der unteren ein Wert von 0,210 nm ermittelt. Diese
Gitterabstande konnten den (113)-Netzebenen zugeordnet werden, die in Eskolait einen
Abstand von 0,218 nm und in Korund einen Abstand von 0,209 nm aufwiesen. Die gemes-
sen Netzebenenabstande lagen zwischen denen von Eskolait und Korund, jedoch naher an
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den Literaturwerten von Korund als an denen von Eskolait. Zu beachten war, dass auch in
dem Elektronenbeugungsdiagramm aus Abb. 3-11 (b) die (113)-Netzebenen identifiziert
wurden. Es bildete sich ein Al-reicher rhomboedrischer (Aliy,Cry)2,503-Mischkristall auf der
Pos. 2. Ferner waren in der Aufnahme der Schicht keine Einschllisse zu erkennen und das
Wachstum war auch auf der nm-Skala porenfrei.

E) Dichte

Die Dichte der Schichten wurde mittels Rdntgenreflektivitdtsmessungen bestimmt (Kapitel
2.4.3). Dafur wurden Si-Substrate mit Al-Cr-O-Schichten beschichtet und anschlieBend in
XRR-Messungen analysiert. In Abb. 3-13 ist eine XRR-Kurve einer Al-reichen Schicht
(Pos. 1) und einer Cr-reichen Schicht (Pos. 5) dargestellt.

10° 5 —
1 Oszillationen durch

Interferenzen

107 -

Grenzwinkel fir die
Totalreflektion
Al-reiche Schicht —\xx— Cr-reiche Schicht

Intensitat in w. E.
o

107 ‘ ‘ ‘ ‘ ‘
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Beugungswinkel 20 in grd

Abb. 3-13: XRR-Kurven einer Al-reichen bzw. einer Cr-reichen Al-Cr-O-Schicht (Pos. 1 bzw.
Pos. 5, Ts = 500 °C, Us = 0, pges = 0,4 Pa).

Der Grenzwinkel fir die Totalreflexion stieg mit einer zunehmenden Dichte der
Al-Cr-O-Schichten an. Die Cr-reiche Schicht (Pos. 5) zeigte im Experiment einen héheren
Grenzwinkel fir die Totalreflexion als die Al-reiche Schicht (Pos. 1). Eine Auswertung der
Diagramme mit der Software Analyze ergab eine Dichte von 3,97 g/cm® fiir die Al-reiche
Schicht (Pos. 1) und von 4,69 g/cm? fiir die Cr-reiche Schicht (Pos. 5). In den beiden XRR-
Kurven zeigten sich aufgrund von Interferenzen entsprechende Oszillationen bei einem
Beugungswinkel 20 > 0,7 grd, woraus die Schichtdicke berechnet werden konnte. Im Fall
der Al-reichen Schicht (Pos. 1) wurde eine Dicke von 73 nm und im Fall der Cr-reichen
Schicht (Pos. 5) eine Dicke von 83 nm ermittelt. Dieses Verfahren wurde flir Schichten von
den finf Probenpositionen und fir Substratvorspannungen Us zwischen 0 und -300 V durch-
geflhrt (Abb. 3-14).

Die Dichte der Schichten variierte zwischen 3,76 g/cm?® fiir eine Al-reiche Schicht (Pos. 1)
und 4,86 g/cm? fiir eine Cr-reiche Schicht (Pos. 5). Die theoretische Dichte von rhomboedri-
schem Al,O; betragt 3,97 g/cm® und die von Cr,O3 5,21 g/cm® (Kapitel 1.1 und horizontale
Linien in Abb. 3-14). Somit waren die experimentell ermittelten Werte einer Al-reichen
Schicht geringer als die theoretische Dichte von rhomboedrischem Al,O; und die einer Cr-
reichen Schicht geringer als die von Cr,0s.
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Abb. 3-14: Abhéngigkeit der Dichte von der Probenposition und von der Substratvorspan-
nung Us bei Al-Cr-O-Schichten (Ts = 500 °C, pges = 0,4 Pa).

Unabhangig von der Substratvorspannung Us stieg die Dichte der Al-Cr-O-Schichten mit der
Nummer der Probenposition an. Im Vergleich zu einer Substratvorspannung Us von 0 fuhrte
das Anlegen einer Substratvorspannung Us von -100 V zu einem Anstieg der Dichte einer
Cr-reichen Schicht der Pos. 5 und nur zu einer geringen Verédnderung der Dichte von Al-
reichen Schichten. Im Vergleich zu einer Substratvorspannung Us von -100 V nahm die
Dichte der Schichten bei einer Substratvorspannung Us von -200 V auf allen fiinf Probenpo-
sitionen ab. Bei einer Substratvorspannung Us von -300 V sank die Dichte der Schichten auf
allen finf Probenpositionen unter die Werte bei einer Substratvorspannung Us von 0. Bei Al-
reichen Schichten (Pos. 1) flihrte das Anlegen einer Substratvorspannung Us zu einer
Abnahme der Dichte, wohingegen auf der Cr-reichen Seite die Dichte zunachst anstieg und
ab einer Substratvorspannung Us von -200 V geringer wurde.

F) Mikroharte

Im Folgenden wird die Abhéangigkeit der Mikrohdrte von der Probenposition, d.h. dem
Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis, und der Substratvorspannung Us erlautert. In Abb. 3-15 ist zu erken-
nen, dass die Mikroharte unabhangig von der Substratvorspannung Us ein Maximum auf der
Al-reichen Seite besaB. Weiterhin nahm die Mikroharte der Schichten mit einem zunehmen-
den Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis ab. In Abhé&ngigkeit der Substratvorspannung Us bildete die
Mikroharte ein Maximum bei einer Substratvorspannung Us von -100 V. Eine weitere be-
tragsmaBige Zunahme der Substratvorspannung Us auf Werte von -200 V oder -300 V fihrte
zu einer Abnahme der Mikrohéarte. Diese Abnahme war auf der Al-reichen Seite relativ gering
im Vergleich zur Cr-reichen Seite. Somit fUhrte der lonenbeschuss zu einer deutlich gréBe-
ren Variation der Mikroharte auf der Cr-reichen Seite. Zu beachten war, dass die Werte der
Mikroharte selbst bei einer Substratvorspannung Us von -300 V deutlich tGber den Werten bei
einer Substratvorspannung Us von 0 lagen.
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Abb. 3-15: Mikrohéarte der Al-Cr-O-Schichten bei variabler Substratvorspannung Us zwischen
0 und -300 V (Ts = 500 °C, pges = 0,4 Pa).

G) Eindringharte und reduzierter Elastizitatsmodul

Die Eindringharte und der reduzierte Elastizitdtsmodul wurden mittels instrumentierter Ein-
dringprifung an AI-Cr-O-Schichten gemessen. Die AI-Cr-O-Schichten wurden mit einer
maximalen Last von 150 mN und einer Haltezeit von 10 s mit einem Vickers-Eindringkdrper
gemessen (Kapitel 2.4.5). Die maximale Last war bei diesem Verfahren deutlich geringer als
bei der Mikroharteprifung nach Vickers, so dass die maximale Eindringtiefe entsprechend
reduziert war. In Abb. 3-16 ist die Eindringharte Hr in Abhéngigkeit der Probenposition und
der Substratvorspannung Us dargestellt.
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Abb. 3-16: Eindringhérte H,r von Al-Cr-O-Schichten in Abhdngigkeit der Probenposition und
der Substratvorspannung Us (Ts = 500 °C, pges = 0,4 Pa).

Bei einer Substratvorspannung Us von 0, d.h. geerdeten Substraten, zeigte sich ein Maxi-
mum der Eindringharte Hr auf der Al-reichen Seite. Die Eindringharte Hir nahm mit einem
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zunehmenden Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis ab. Eine Substratvorspannung Us von -100 V fihrte zu
einem deutlichen Anstieg der Eindringharte Hir auf Werte gréBer 40 GPa. Eine betragsmaBi-
ge Erhéhung der Substratvorspannung Us auf -200 V bzw. -300 V flhrte zu einer Abnahme
der Eindringharte H;r auf der Cr-reichen Seite und nur zu geringen Veranderungen der
Eindringharte Hir auf der Al-reichen Seite. Somit hatte eine Variation der Substratvorspan-
nung Us im Bereich von -100 V bis -300 V nahezu keinen Einfluss auf die Eindringharte Hr
der Al-reichen Seite. Die Schichtdicken der Al-Cr-O-Schichten sind in Tab. 2-7 unter Ver-
suchsserie 1 und Teilserie 1 dargestellt. Die maximale Eindringtiefe des Indentors lag bei
670 £ 23 nm fir eine Cr-reiche Schicht der Pos. 5 und einer Substratvorspannung Us von 0.
Dies entsprach einem Verhaltnis zwischen maximaler Eindringtiefe des Indentors und der
Schichtdicke von 0,67/4,9 = 0,14. Im Falle einer Al-reichen Schicht (Pos. 1) und einer Sub-
stratvorspannung Us von -100 V war die maximale Eindringtiefe minimal und lag bei
466 + 17 nm. Somit betrug das Verhaltnis zwischen maximaler Eindringtiefe des Indentors
und der Schichtdicke 0,466/4,2 = 0,11.

Neben der Eindringharte Hir wurde noch der reduzierte Elastizitdtsmodul E.q in Abhangigkeit
der Probenposition und der Substratvorspannung Us untersucht (Abb. 3-17).
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Abb. 3-17: Reduzierter Elastizitdtsmodul E..q von Al-Cr-O-Schichten in Abhdngigkeit der
Probenposition und der Substratvorspannung Us (Ts = 500 °C, pges = 0,4 Pa).

Die Abscheidung der Schichten bei einer Substratvorspannung Us = 0 flihrte tendenziell zu
einer Abnahme des reduzierten Elastizitdtsmoduls mit einer steigenden Nummer der Pro-
benposition. Bei der Beurteilung der vorliegenden Ergebnisse war zu beachten, dass der
Einfluss einer Substratvorspannung Us auf den reduzierten Elastizitdtsmodul E,ey relativ
gering war im Vergleich zur H6he der Standardabweichungen. Durch das Anlegen einer
Substratvorspannung Us von -100 V stieg der reduzierte Elastizitdtsmodul E,4 auf bis zu
523 £ 26 GPa an. Eine betragsmaBige Erhéhung der Substratvorspannung Us auf -200 V
fihrte zu einer Abnahme des reduzierten Elastizitdtsmodul E,q im Vergleich zu einer Sub-
stratvorspannung Us von -100 V. Eine noch héhere Substratvorspannung Us von -300 V
fihrte zu einem reduzierten Elastizitdtsmodul E,.y von 478 = 34 GPa fir eine Al-reiche
Schicht (Pos. 1), also Werte ahnlich zu denen bei einer Substratvorspannung Us von -200 V,
und zu einem reduzierten Elastizitdtsmodul E,.4 von 349 + 17 GPa fur eine Cr-reiche Schicht
der Pos. 5, also Werte ahnlich zu denen bei einer Substratvorspannung Us von 0. Somit
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zeigte sich auch in den Werten des reduzierten Elastizitdtsmoduls E,.4 ein gréBerer Einfluss
der Substratvorspannung auf der Cr-reichen Seite als auf der Al-reichen Seite.

H) Eigenspannungen

Die Eigenspannungen der Al-Cr-O-Schichten wurden mittels Substratdurchbiegung in Ab-
hangigkeit der Substratvorspannung Us und der Probenposition auf Si-Substrate gemessen
(Kapitel 2.4.6). Die Ergebnisse der Analysen sind in Abb. 3-18 dargestellt.

Eigenspannungen in GPa
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Abb. 3-18: Eigenspannungen von Al-Cr-O-Schichten auf Si-Substraten in Abhédngigkeit der
Substratvorspannung Us und der Probenposition (Ts = 500 °C, pges = 0,4 Pa).

Bei einer Substratvorspannung Us von 0 wies eine Al-reiche Al-Cr-O-Schicht (Pos. 1) Eigen-
spannungen mit einem Wert von -2,6 + 0,9 GPa und eine Cr-reiche Al-Cr-O-Schicht (Pos. 5)
Eigenspannungen mit einem Wert von -0,2 £ 0,6 GPa auf. Auf der Al-reichen Seite gab es
somit kompressive Eigenspannungen, wohingegen auf der Cr-reichen Seite eine eindeutige
Zuordnung zu kompressiven oder tensilen Eigenspannungen nicht moglich war. Bei einer
Substratvorspannung Us von -100 V zeigte sich ein Anstieg der kompressiven Eigenspan-
nungen auf Werte von -3,9 £ 0,5 GPa fir eine Al-reiche Schicht (Pos. 1) und von
-3,2 £ 0,2 GPa fur eine Cr-reiche Schicht (Pos. 5). Vor allem auf der Cr-reichen Seite kam es
zu einer starken Veranderung der Eigenspannungen im Vergleich zu den Werten bei einer
Substratvorspannung Us von 0. Eine Substratvorspannung Us von -200 V bzw. -300 V hatte
nahezu keinen Einfluss auf die Eigenspannungen einer Al-reichen Schicht (Pos. 1) und
flhrte zu einer Abnahme der kompressiven Eigenspannung einer Cr-reichen Schicht (Pos.
5). Die Werte der kompressiven Eigenspannungen waren auf der Cr-reichen Seite bei einer
Substratvorspannung Us von -300 V wesentlich héher als bei einer Substratvorspannung Us
von 0.

3.1.2 Einfluss der Substrattemperatur
A) Mikrostruktur

In Abb. 3-19 sind XRD-Kurven von Al-reichen Schichten (Pos. 1) dargestellt, die bei einer
Substrattemperatur Tg zwischen 200 °C und 500 °C auf HM-Substrate abgeschieden wur-
den.

71



Ergebnisse

N ¥ o ®» o <+ ©
— o — o [aV] —
Cr,04 vo‘/a-AIZOSS ST zZ1I8 s < A
T T T T T
l | : |
| 1 | |
! ; : :
|
500
i l
I |
I |
I |
|

R O 2T

Intensitat in w. E.

st 300

Substrattemperatur Ts in °C

200

20 25 30 35 40 45 50 55 60
Beugungswinkel 20 in grd
Abb. 3-19: XRD-Kurven von Al-reichen Al-Cr-O-Schichten, die bei einer Substratvorspan-
nung Us von 0 und einer Substrattemperatur Ts zwischen 200 °C und 500 °C auf Hartmetall-
Substraten der Pos. 1 abgeschieden wurden (Us = 0, pges = 0,4 Pa, S = Substrat,
ZL = Zwischenlage).

Bei einer Substrattemperatur Ts von 500 °C zeigten sich mehrere Reflexe, die einer
Al-Cr-O-Schicht in der Korund-Phase zugeordnet werden konnten. Eine Abnahme der
Substrattemperatur Ts auf 400 °C bzw. 300 °C flihrte zu einer deutlichen Abnahme der
maximalen Intensitat der Reflexe des rhomboedrischen Al-Cr-O-Mischkristalls. Die thermi-
sche Energie war bei diesen Substrattemperaturen Tgs nur noch bedingt fir die Bildung einer
kristallinen Schicht ausreichend, so dass die Intensitat der a-Al-Cr-O-Phasen-Reflexe zuriick
ging und deren Halbwertsbreite anstieg. Bei einer Substrattemperatur Tg von 200 °C wurde
eine réntgenamorphe Al-Cr-O-Schicht abgeschieden, bei der nur die Reflexe des Hartmetall-
Substrats bzw. der Zwischenlagen identifiziert werden konnten. Durch eine Reduktion der
Substrattemperatur Ts kam es zu einer Verringerung der thermischen Energie, welche fir
den Keimbildungs- bzw. den Wachstumsprozess der Schichten wichtig war. In Abb. 3-20
sind die XRD-Kurven von Cr-reichen Schichten der Pos. 5 in Abhangigkeit der Substrattem-
peratur Tg dargestellt. Im Vergleich zu Al-reichen Schichten (Pos. 1) sind die Reflexe der
rhomboedrischen Al-Cr-O-Phase bei derselben Substrattemperatur Ts deutlich ausgepragter
und weisen eine geringere Halbwertsbreite auf. Eine Reduktion der Substrattemperatur Tg
auf 400 °C bzw. 300 °C &nderte die Textur der Schichten, verhinderte jedoch nicht die
Bildung eines kristallinen rhomboedrischen Al-Cr-O-Mischkristalls. Bei einer Substrattempe-
ratur Ts von 200 °C war die thermische Energie fir die Bildung einer kristallinen Phase zu
gering und es kam zum Wachstum einer réntgenamorphen Schicht. Die fir das Wachstum
einer rhomboedrischen Al-Cr-O-Phase notwendige thermische Energie war bei einer Cr-
reichen Schicht (Pos. 5) mit einer Substrattemperatur Ts zwischen 200 °C und 300 °C
deutlich geringer als bei einer Al-reichen Schicht (Pos. 1) mit einer Substrattemperatur Ts
zwischen 400 °C und 500 °C.
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Abb. 3-20: XRD-Kurven von Cr-reichen Al-Cr-O-Schichten, die bei einer Substrattemperatur
Ts zwischen 200 °C und 500 °C auf der Pos. 5 abgeschieden wurden (Us = 0, pges = 0,4 Pa,
S = Substrat, ZL = Zwischenlage).

Basierend auf den XRD-Kurven des vorherigen Kapitels wurde die KorngréBe in Abhéngig-
keit der Probenposition und der Substrattemperatur Ts berechnet (Abb. 3-21).

1]2]3][4]5]

N

KorngréBe in nm

O T T T

1 2 3 4 5
Probenposition

Abb. 3-21: KorngréBe von Al-Cr-O-Schichten, die in Abhdngigkeit der Probenposition und
der Substrattemperatur Ts abgeschieden wurden (Us = 0, pges = 0,4 Pa).

Die KorngrdBe der Schichten in der rhomboedrischen Al-Cr-O-Phase wurde mit dem in
Kapitel 2.3.2 beschriebenen Verfahren abgeschéatzt. Dafir wurde die Halbwertsbreite der zur
rhomboedrischen Al-Cr-O-Phase gehérenden Reflexe analysiert und ausgewertet. Die
Textur der XRD-Kurven variierte in Abhéngigkeit der Depositionsparameter. Um dies zu
berlcksichtigen wurde entweder der Beugungsreflex mit der Orientierung (104) und/oder der
Beugungsreflex mit der Orientierung (110) ausgewertet (Kapitel 2.3.2). In Abb. 3-21 ist die
Abhéngigkeit der KorngréBe von der Probenposition und der Substrattemperatur Ts von
300 °C bis 500 °C gezeigt. Die angegebenen Werte flr die KorngréBen variierten zwischen
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7,8 nm und 38,4 nm. In Abb. 3-21 nahm bei einer konstanten Substrattemperatur Ts die
KorngréBe mit der Nummer der Probenposition bzw. mit dem Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis in den
Schichten zu. Die KorngréBe nahm weiterhin auf allen Probenpositionen mit der Sub-
strattemperatur Ts zu. An Al-reichen Schichten der Probenpositionen mit den Nummern 1 bis
3 konnte bei einer Substrattemperatur Ts < 350 °C keine KorngrdBe gemessen werden, weil
die Al-Cr-O-Schichten réntgenamorph waren. Auf allen Probenpositionen konnte bei einer
Substrattemperatur Ts von 200 °C ein réntgenamorphes Wachstum festgestellt werden.
Zusammenfassend lasst sich sagen, dass je hdher die Substrattemperatur Ts und je gréBer
das Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis war, umso gréBer war die KorngréBe der Al-Cr-O-Schichten.

B) Mikroharte

Die Mikroharte nach Vickers der Al-Cr-O-Schichten wurde in Abh&angigkeit der Substrattem-
peratur Ts und der Probenposition bestimmt (Abb. 3-22).

1750
1650
1550 -
1450
1350 -
1250
1150

1050 {_ |
Tg in °C| - 200 -0-300 - 400 -3-500
950 ‘ ‘ ‘ !

1 2 3 4 5
Probenposition

Al Cr
1][2][3]4]5]

Mikroharte in HV0,05

Abb. 3-22: Mikrohérte von Al-Cr-O-Schichten bei einer Substrattemperatur Ts zwischen
200 °C und 500 °C (Us = 0, pges = 0,4 Pa).

Bei einer Substrattemperatur Ts = 500 °C besaB die Mikroharte ein Maximum auf der Al-
reichen Seite und sank mit zunehmendem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis ab. Eine Substrattemperatur
Ts von 400 °C fihrte zu einem Anstieg der Mikroharte auf der Cr-reichen Seite und nur zu
geringen Veranderungen auf der Al-reichen Seite. Dieser Trend setzte sich bei einer Sub-
strattemperatur Ts von 300 °C fort und die Mikroharte von Cr-reichen Schichten stieg weiter
an. Bei einer Substrattemperatur Ts von 200 °C bildete sich in erster Naherung ein vom
Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis unabhangiger Wert der Mikrohéarte von ungeféahr 1600 HV0,05 aus. Bei
Al-reichen Schichten war die Mikroharte nahezu unabhangig von der Substrattemperatur Ts,
wohingegen es bei Cr-reichen Schichten zu einem Anstieg der Mikroh&rte mit abnehmender
Substrattemperatur Ts kam.

3.1.3 Einfluss einer Warmebehandlung

In diesem Kapitel wurde der Einfluss einer Warmebehandlung auf die Al-Cr-O-Schichten,
welche auf TiAINb-Substrate abgeschieden wurden, untersucht. Die Temperatur-Zeit-
Diagramme der Warmebehandlungen sind in Abb. 2-8 angegeben. Bei einer Glihtemperatur
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Taan von 300 °C bis 950 °C wurde die Mikrostruktur mittels Hochtemperatur-Réntgenfein-
strukturbeugung untersucht. In dem Temperaturbereich von 1050 °C bis 1350 °C wurden
Al-Cr-O-Schichten, die zuvor nicht mittels HTXRD untersucht wurden, auf den TiAINb-
Substraten in einem Ofen an Luft gegliht. In diesem Temperaturbereich wurden die Proben
zunachst bei einer Glihtemperatur Tgg von 1050 °C und anschlieBend bei den hdéheren
Temperaturen warmebehandelt. Die Schichten wurden mittels XRD bei Raumtemperatur
untersucht.

In Abb. 3-23 sind die XRD-Kurven einer Al-reichen Schicht (Pos. 1) ohne Warmebehandlung
und mit einer Warmebehandlung im Temperaturbereich von 300 °C bis 950 °C dargestellt.
Zunéachst wird die XRD-Kurve im ungeglihten Zustand, d.h. Tgg, = RT, erlautert.
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Abb. 3-23: HTXRD-Kurven einer Al-reichen Al-Cr-O-Schicht auf einem TiAINb-Substrat der
Pos. 1. Die Gliihtemperatur Tgn und die Miller'schen Indizes der Reflexe von rhomboedri-
schem Al,Oz und Cr.03 sind angegeben (Ts = 500 °C, Us = 0, pges = 0,4 Pa, ZL = Zwischen-
lage).

Die Reflexe des TiAINb-Substrats und der Zwischenlagen wurden identifiziert. Die Reflexe
des Substrats sind mit Al (PDF-Nr. 4-787 aus der ICDD-Datenbank) bzw. AlTi; (PDF-Nr.
9-98) markiert. Es konnte ein Reflex von CrsAl;; (PDF-Nr. 22-501) den Zwischenlagen und
ein Reflex von CrO; (PDF-Nr. 32-285) den oxidierten Zwischenlagen zugeordnet werden. Im
ungeglihten Zustand konnten keine Reflexe einer rhomboedrischen Al-Cr-O-Schicht identifi-
ziert werden. Die Deposition der Schichten erfolgte bei einer Substrattemperatur Ts von
500 °C, so dass bei einer Warmebehandlung im Temperaturbereich Tgun von 300 °C bis
500 °C keine Veranderungen erwartet wurden. Durch die Erhéhung der Glihtemperatur Tggn
auf 950 °C zeigte sich die Bildung einer rhomboedrischen Al-Cr-O-Phase. Dabei bildete sich
ein rhomboedrischer Al-Cr-O-Mischkristall und kein Zweiphasengemisch aus rhomboedri-
schem Al,O3 und Cr,O3. Nach dem Abkuhlen wurde eine XRD-Kurve aufgenommen und es
konnten dort keine wesentlichen Veranderungen gegentiber der HTXRD-Kurve bei 950 °C
festgestellt werden (hier nicht gezeigt). In Abb. 3-24 sind die HTXRD-Kurven von einer
Schicht der Pos. 3 gezeigt. Im ungeglihten Zustand zeigten sich neben den Reflexen der
Zwischenlagen, Al (PDF-Nr. 4-787) und AlTi; (PDF-Nr. 9-98), schwach ausgepragte Reflexe
einer rhomboedrischen Al-Cr-O-Phase.
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Abb. 3-24: HTXRD-Kurven einer Al-Cr-O-Schicht auf einem TiAINb-Substrat der Pos. 3. Die
Glihtemperatur Tg, und die Miller'schen Indizes der Reflexe von rhomboedrischem Al,O3
und Cr203 sind angegeben (Ts = 500 °C, Us = 0, pges = 0,4 Pa, ZL = Zwischenlage).

Das Glihen der Schichten im Temperaturbereich von 300 °C bis 500 °C fuhrte zu keiner
Veranderung der Al-Cr-O-Phase. Bei den héheren Glihtemperaturen bis zu 950 °C kam es
zu einem Kristallwachstum der rhomboedrischen Al-Cr-O-Phase. Dies flihrte zu deutlich
ausgepragteren Reflexen des rhomboedrischen Al-Cr-O-Mischkristalls. Es bildete sich kein
Zweiphasengemisch sondern ein einphasiger Al-Cr-O-Mischkristall. Nach der HTXRD-
Messung bei einer Glihtemperatur Tggn von 950 °C wurde die Schicht abgekuhlt und bei
Raumtemperatur mittels XRD untersucht. Die XRD-Kurve bei Raumtemperatur zeigte nahe-
zu keine Veranderungen gegentber der HTXRD-Kurve bei 950 °C (hier nicht gezeigt). In
Abb. 3-25 sind die HTXRD-Kurven einer Cr-reichen Al-Cr-O-Schicht der Pos. 5 dargestellt.
Dazu wurden die Reflexe des TiAINb-Substrats und der Zwischenlagen identifiziert. Die
Reflexe des Substrats sind mit Al (PDF-Nr. 4-787) bzw. AlTiz (PDF-Nr. 9-98) markiert. In
Abb. 3-25 sind funf Al-Cr-O-Schichtreflexe zu erkennen, die zwischen Reflexen mit densel-
ben Miller'schen Indizes von rhomboedrischem Al,O3 (PDF-Nr. 10-173) und CroO3 (PDF-Nr.
38-1479) liegen. Die AI-Cr-O-Schicht war somit in einer einphasigen rhomboedrischen
Al-Cr-O-Phase aufgewachsen. Weiterhin zeigte sich nahezu keine Veranderung der XRD-
Kurven bis zur maximalen Glihtemperatur T von 950 °C. Dies bestétigte die gute thermi-
sche Stabilitat der rhomboedrischen Al-Cr-O-Phase in dem untersuchten Temperaturbereich.
Aus den XRD-Kurven konnten die Gitterkonstanten a und ¢ der hexagonalen Einheitszelle
mit Hilfe einer Rietveld-Simulation berechnet werden (Abb. 3-26). Die Gitterkonstanten a und
¢ wurden mit ansteigender Glihtemperatur Tgun groBer. Aus den Gitterkonstanten a und ¢
konnte der thermische Ausdehnungskoeffizient a Gber die Formel

G_E'd_TNE.E (3.3)
mit
lo = Ausgangsléange
Al = Verlangerung
AT = Temperaturverdnderung
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berechnet werden. Fir die Gitterkonstante a wurde ein thermischer Ausdehnungskoeffizient
von 9,0-10° K" und fiir die Gitterkonstante ¢ ein Wert von 6,9-10° K™ ermittelt.
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Abb. 3-25: HTXRD-Kurven einer Cr-reichen Al-Cr-O-Schicht auf einem TiAINb-Substrat der
Pos. 5. Die Gliihtemperatur Tg, und die Miller'schen Indizes der Reflexe von rhomboedri-
schem Al,Oz und Cr.03 sind angegeben (Ts = 500 °C, Us = 0, pges = 0,4 Pa, ZL = Zwischen-

lage).
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Abb. 3-26: Gitterkonstanten a und c einer Cr-reichen Al-Cr-O-Schicht auf einem TiAINb-
Substrat der Pos. 5 in Abhdngigkeit der Glihtemperatur Tgun (Ts = 500 °C, Us = 0,
pGes = 0,4 Pa)

Die Schichten wurden in Abhangigkeit der Glihtemperatur T, in einem Temperaturbereich
von 1050 °C bis zu 1350 °C in einem Ofen gegliht. AnschlieBend wurde die Mikrostruktur
mittels XRD bei Raumtemperatur untersucht. In Abb. 3-27 sind XRD-Kurven einer Cr-reichen
Schicht (Pos. 1) bei einer Glihtemperatur Tgzn zwischen 1050 °C und 1350 °C dargestellt.
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Abb. 3-27: XRD-Kurven einer Al-reichen Al-Cr-O-Schicht auf einem TiAINb-Substrat der
Pos. 1 in Abhdngigkeit der Glihtemperatur Tgun (Ts = 500 °C, Us = 0, pges = 0,4 Pa,
ZL = Zwischenlage).

Neben den Reflexen der Al-Cr-O-Schicht waren auch Reflexe des TiAINb-Substrats, welches
zum Teil oxidiert wurde, zu erkennen. In Abb. 3-27 sind die Reflexe von rhomboedrischem
Al,O3 (PDF-Nr. 10-173) und Cr,O5 (PDF-Nr. 38-1479) eingezeichnet. Die Al-Cr-O-Schicht war
in einer amorphen Al-Cr-O-Phase auf dem TiAINb-Substrat aufgewachsen (Abb. 3-23). Nach
einer Warmebehandlung bei einer Glihtemperatur Tgig von 1050 °C zeigte die XRD-Kurve
eine rhomboedrische Al-Cr-O-Phase. Eine Erhéhung der Glihtemperatur Tggn auf 1150 °C
fihrte zu einer geringeren Halbwertsbreite der Al-Cr-O Reflexe und somit zu einem Wachs-
tum der Kristallite in der Schicht. Bei einer Gliihtemperatur Tg von 1250 °C kam es zu einer
Entmischung des einphasigen rhomboedrischen Al-Cr-O-Mischkristalls in einen Al-reichen
und einen Cr-reichen rhomboedrischen Mischkristall. Das Gliihen bei einer Temperatur Tgn
von 1300 °C fuhrte zu einer weiteren Entmischung und der Anteil an geléstem Cr in dem
Al-reichen bzw. an geléstem Al in dem Cr-reichen Mischkristall ging zurlick. Diese Reaktion
ging durch das Glihen bei Tgg = 1350 °C weiter und es kam zu einer vollstandigen Um-
wandlung des einphasigen rhomboedrischen Al-Cr-O-Mischkirstalls in zwei separierte Pha-
sen. Die XRD-Kurven einer Al-Cr-O-Schicht der Pos. 3 sind in Abb. 3-28 in Abhangigkeit der
Glihtemperatur Tgun dargestellt. Sowohl die Prozessparameter als auch das Vorgehen
bezlglich der Warmebehandlung war analog zu der Al-reichen Schicht (Pos. 1, Abb. 3-27).
Die Reflexe von rhomboedrischem Al,Oz; (PDF-Nr. 10-173) und Cr,O3; (PDF-Nr. 38-1479)
wurden eingezeichnet. Die AI-Cr-O-Schicht war in einer einphasigen rhomboedrischen
Al-Cr-O-Phase aufgewachsen. Nach der Warmebehandlung bei einer Glihtemperatur Tgun
von 1050 °C bis 1250 °C konnte weiterhin ein einphasiger rhomboedrischer Al-Cr-O-
Mischkristall mittels XRD nachgewiesen werden. Aufgrund des Glihens bei einer Tempera-
tur Tgen von 1300 °C kam es zu einer Entmischung des einphasen Mischkristalls in eine Al-
reiche und eine Cr-reiche rhomboedrische Al-Cr-O-Phase. Diese Phasenumwandlung wurde
durch die Warmebehandlung induziert (siehe Zustandsdiagramm in Abb. 1-11).
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Abb. 3-28: XRD-Kurven einer Al-Cr-O-Schicht auf einem TiAINb-Substrat der Pos. 3 in
Abhéngigkeit der Glihtemperatur T (Ts = 500 °C, Us = 0, pges = 0,4 Pa, ZL = Zwischen-
lage).

In Abb. 3-29 sind die XRD-Kurven einer Cr-reichen Schicht (Pos. 5) nach dem Gliihen bei
Teign von 1050 °C bis 1300 °C gezeigt.
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Abb. 3-29: XRD-Kurven einer Cr-reichen Al-Cr-O-Schicht auf einem TIiAINb-Substrat der
Pos. 5 in Abhdngigkeit der Glihtemperatur Tgian. Bei einer Glihtemperatur Tgzn von 1300 °C
wurden zusétzlich zwei Messkurven mittels eines Mikro-Diffraktometers aufgenommen
(Ts =500 °C, Us = 0, pges = 0,4 Pa, ZL = Zwischenlage).

Ahnlich zu den Ergebnissen einer Al-reichen Schicht der Probenpositionen 1 kam es im
Temperaturbereich von 1050 °C bis 1150 °C zu einer abnehmenden Halbwertsbreite der
rhomboedrischen Al-Cr-O-Reflexe aufgrund einer VergréBerung der KorngréBe. Nach dem
GlUhen bei einer Temperatur T von 1300 °C waren auf der Schichtoberflache separierte
Bereiche zu erkennen, an denen dann XRD-Experimente mit einem Mikro-Diffraktometer
durchgefuhrt wurden. Der Messfleck des Mikro-Diffraktometers hatte einen Durchmesser von
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200 pm. Die mit AlI-O und Cr-O markierten Kurven in Abb. 3-29 wurden mit einem Mikro-
Diffraktometer gemessen (Kapitel 2.3.2). Der eine Bereich zeigte eine XRD-Kurve von Cr,O4
mit geringen Al-Anteilen und der andere Bereich eine XRD-Kurve von rhomboedrischem
Al,O3; mit geringen Cr-Anteilen. Des Weiteren waren in diesen beiden Kurven noch Reflexe
von Nb-O, Ti-O und evtl. Al-O, also des oxidierten Substrats, zu erkennen. Diese XRD-
Untersuchungen wurden systematisch fir alle finf Probenpositionen durchgefihrt und es
zeigte sich eine Abhangigkeit der Entmischungstemperatur von der Probenposition bzw. dem
Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis. In Abb. 3-27 und Abb. 3-29 wurde gezeigt, dass die Entmischung bei
einer Glihtemperatur Tgn von 1250 °C sowohl fir Al-reiche Schichten (Pos. 1) als auch far
Cr-reiche Schichten (Pos. 5) stattfand. Die Ergebnisse aus Abb. 3-28 zeigten eine Separati-
on in zwei Phasen bei einer Gluhtemperatur Tgg von 1300 °C. Fir die Probenpositionen 2
und 4 wurde durch dasselbe Vorgehen eine Entmischungstemperatur von 1300 °C bestimmt.

3.2 AI-Cr-O-Schichten abgeschieden mit monolithischen Targets (Laboranla-
ge)

Die Al-Cr-O-Schichten wurden unter Verwendung von drei monolithischen Targets mit einer
hochfrequenten Substratvorspannung Us in der Laboranlage vom Typ Leybold Z 550 abge-
schieden. Die monolithischen Targets hatten ein Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis von 0,5 (50 At.% Al
und 50 At.% Cr), 0,6 (40 At.% Al und 60 At.% Cr) und 0,7 (30 At.% Al und 70 At.% Cr). Die
Schichten wurden bei einer Substrattemperatur Ts von 500 °C, einer HF-Kathodenleistung
Pue von 500 W, einem Gesamtgasdruck pges Von 0,4 Pa und einer Substratvorspannung Us
von 0, -100 V und -200 V hergestellt (Kapitel 2.1.4).

3.2.1 Einfluss der Substratvorspannung
A) Chemische Zusammensetzung

Die chemische Zusammensetzung der Schichten wurde mittels ESMA exemplarisch bei
einer Substratvorspannung Us von 0 flr alle drei monolithischen Targets und bei einer
Substratvorspannung Us von -100 V bzw. -200 V fir das monolithische Target mit einem
Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis von 0,5 ermittelt. Die Ergebnisse der Elektronenstrahlmikroanalysen
sind in Tab. 3-2 aufgelistet. Neben den Konzentrationen der Elemente von Aluminium,
Chrom, Sauerstoff, Stickstoff und Argon sind die Summe aus der Aluminium- und Chrom-
Konzentration, der rel. Chrom-Anteil x (Gl. (3.1)) und die Abweichung & vom idealen Metall-
zu Nichtmetall-Verhéltnis von 2/3 (Gl. (3.2)) gezeigt. In den untersuchten Al-Cr-O-Schichten
wurde eine Sauerstoff-Konzentration zwischen 58,8 At.% und 59,9 At.% nachgewiesen. Bei
einer Substratvorspannung Us von 0 stieg der rel. Chrom-Anteil x von 0,48 fur ein Cr/(Al+Cr)-
Verhaltnis des Targets von 0,5 auf 0,68 fur ein Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis des Targets von 0,7 an.
Bei einem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis des Targets von 0,5 sank das Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis durch
das Anlegen einer Substratvorspannung Us von -100 V auf 0,43 bzw. einer Substratvor-
spannung Us von -200 V auf 0,38 ab. Durch das Anlegen einer Substratvorspannung Us
nahm die Aluminium-Konzentration zu und die Chrom-Konzentration entsprechend ab. In
den chemischen Analysen der untersuchten Al-Cr-O-Schichten variierte der Parameter &
zwischen -0,02 und 0,06. Somit wiesen die Schichten nur geringe Abweichungen von der
idealen Stdchiometrie mit einem (Al+Cr)/O Verhaltnis von 2/3 auf.
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Prozessparameter Konzentration in At.%
: Al+Cr X o)
Cr/(Al+Cr) UsinV Al Cr O N Ar
0,5 0 20,6 | 19,2 | 59,9 | 0,3 00 | 398 | 0,48 | -0,01
0,5 -100 23,1 | 17,1 | 59,3 | 0,1 0,2 | 40,2 | 0,43 | 0,03
0,5 -200 243 | 152 | 59,7 | 0,2 06 | 396 | 0,38 | -0,01
0,6 0 13,2 | 26,3 | 59,9 | 0,0 0,0 | 394 | 0,67 | -0,02
0,7 0 13,0 | 27,4 | 58,8 | 0,0 0,0 | 404 | 0,68 | 0,06

Tab. 3-2: Chemische Zusammensetzung von Al-Cr-O-Schichten, die mit monolithischen
Targets und einem Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis von 0,5, 0,6 und 0,7 hergestellt wurden. Die Sub-
stratvorspannung wird mit Us abgekdrzt. Die Parameter x und & sind in Gl. (3.1) und Gl. (3.2)
definiert (Ts = 500 °C, pges = 0,4 Pa).

Die chemische Zusammensetzung der Schichten konnte deshalb mit einer Summenformel
vom Typ (Ali4,Cry)2.503 beschrieben werden. Die Argon-Konzentration stieg in den Schich-
ten von 0,0 At.% bei einer Substratvorspannung Us von 0 auf 0,6 At.% bei einer Substratvor-
spannung Us von -200 V an. Der erhéhte lonenbeschuss flihrte also zu einer zunehmenden
Inkorporation von Argon. Die Stickstoff-Konzentration war mit Werten zwischen 0 und
0,3 At.% flr die weiteren Betrachtungen nicht von Bedeutung.

B) Aufwachsrate

Die Abhangigkeit der Aufwachsrate von der Substratvorspannung Us und dem Cr/(Al+Cr)-
Verhéltnis der monolithischen Targets ist in Abb. 3-30 dargestellt.
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Abb. 3-30: Aufwachsrate von AI-Cr-O-Schichten in Abhé&ngigkeit von dem Cr/(Al+Cr)-
Verhéltnis der drei monolithischen Targets und der angelegten Substratvorspannung Us
(Ts =500 °C, pges = 0,4 Pa).

Die Aufwachsrate besaB mit Werten zwischen 19,3 nm/min. und 20,2 nm/min. ein Maximum
bei einer Substratvorspannung Us von 0. Die Aufwachsrate nahm durch das Anlegen einer
Substratvorspannung Us von -100 V auf Werte zwischen 16,0 nm/min. und 17,7 nm/min. ab.
Das Anlegen einer Substratvorspannung Us von -200 V fiihrte zu einer weiteren Abnahme
der Aufwachsrate auf Werte zwischen 14,6 nm/min. und 15,8 nm/min.. Die Aufwachsrate
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zeigte bei allen drei Substratvorspannungen Us nur eine geringe Abhangigkeit von dem
Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis der monolithischen Targets.

C) Mikrostruktur

In den folgenden Diagrammen gehdren die mit Miller’'schen Indizes markierten gestrichelten
Linien zu den Reflexen von Korund (PDF-Nr. 10-173) und die durchgezogenen Linien zu den
Reflexen von Eskolait (PDF-Nr. 38-1479). Die Reflexe der Al-Cr-Phasen sind als fein gestri-
chelte Linien zu sehen (Anhang A). In Abb. 3-31 sind XRD-Kurven von drei Al-Cr-O-
Schichten dargestellt, die mit monolithischen Targets auf einem HM-Substrat abgeschieden
wurden.
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Abb. 3-31: XRD-Kurven von Al-Cr-O-Schichten in Abhdngigkeit des Cr/(Al+Cr)-Verhéltnisses
der monolithischen Targets (Ts = 500 °C, Us = 0, pges = 0,4 Pa, S = Substrat, ZL = Zwischen-
lage).
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Die monolithischen Targets hatten ein Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis von 0,5, 0,6 und 0,7. Die Reflexe
des Hartmetall-Substrats wurden durch Analyse eines unbeschichteten Substrats mittels
XRD ermittelt (Anhang A). Dabei zeigten sich hauptsachlich Reflexe einer WC-Phase (PDF-
Nr. 25-1047) und schwachere Anteile einer TaC-Phase (PDF-Nr. 35-801) bzw. einer Co-
Phase (PDF-Nr. 15-806). Um die Signale der Zwischenlagen zu identifizieren, wurde ein
Hartmetall-Substrat mit den beiden Zwischenlagen beschichtet und mittels XRD untersucht.
Bei einem Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis von 0,5 des monolithischen Targets bildete sich eine rént-
genamorphe Al-Cr-O-Schicht aus, denn alle Reflexe konnten den Zwischenlagen oder dem
HM-Substrat zugeordnet werden. Bei einem monolithischen Target mit einem Cr/(Al+Cr)-
Verhaltnis von 0,6 bzw. 0,7 zeigten die Schichten mehrere Reflexe, die zwischen Netzebe-
nen mit denselben Miller'schen Indizes von Korund und Eskolait lagen. Somit fiihrte eine
erhéhte Chrom-Konzentration in den Schichten zu einem erhéhten Anteil einer kristallinen
rhomboedrischen Al-Cr-O-Phase. Die Gitterkonstanten der synthetisierten rhomboedrischen
Al-Cr-O-Schichten lagen zwischen denen von Korund und Eskolait.

In Abb. 3-32 sind XRD-Kurven in Abhangigkeit der Substratvorspannung Us dargestellt. Die
Schichten wurden mit einem monolithischen Target und einem Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis von 0,5
hergestellt.
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Abb. 3-32: XRD-Kurven von Al-Cr-O-Schichten, die unter Verwendung eines monolithischen
Targets mit einem Cr/(Al+Cr)-Verhédltnis von 0,5 abgeschieden wurden. Die Abklirzung Us
bezieht sich auf die Substratvorspannung (Ts = 500 °C, pges = 0,4 Pa, S = Substrat,
ZL = Zwischenlage).

Wie bereits in Bezug auf Abb. 3-31 erlautert wurde, bildete sich bei einer Substrattemperatur
Ts von 500 °C und einem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis des Targets von 0,5 eine réntgenamorphe
Al-Cr-O-Schicht. Bei einer Substratvorspannung Us von -100 V entstand ein Reflex bei
einem Beugungswinkel 20 von 66,0 grd. Eine betragsmaBige Erhéhung der Substratvor-
spannung Us auf -200 V flhrte zu einem Beugungsreflex bei 20 von 66,3 grd. Dieser Reflex
lag zwischen den (214)-Reflexen von Korund und Eskolait. Auf Basis dieser Daten wurde ein
rhomboedrischer Al-Cr-O-Mischkristall als Modell fir den Gitteraufbau vorgeschlagen (siehe
Erlauterungen zu Abb. 3-31). Die zusatzliche Energie durch das Anlegen einer Substratvor-
spannung Us von -100 V und -200 V flhrte dazu, dass die Energie fir einen Keimbildungs-
und Wachstumsprozess einer rhomboedrischen Al-Cr-O-Phase ausreichend war. Der Ein-
fluss einer Substratvorspannung Us bei einem Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis von 0,6 des monolithi-
schen Targets wird anhand der XRD-Kurven aus Abb. 3-33 besprochen. Wie bereits in
Bezug auf Abb. 3-31 erlautert, bildete sich bei einer Substrattemperatur Ts von 500 °C und
Verwendung eines monolithischen Targets mit einem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis von 0,6 eine
rhomboedrische Al-Cr-O-Phase aus. Bei Substratvorspannungen Us von -100 V und -200 V
entstand ein Beugungsreflex bei 20 von 66,0 grd. Die Intensitat der anderen Reflexe, die
einer rhomboedrischen Al-Cr-O-Phase zugeordnet wurden, nahm durch eine betragsmaBige
Erhéhung der Substratvorspannung Us ab. Bei einer Substratvorspannung Us von -100 V
und -200 V waren neben dem (214)-Reflex noch mehrere Reflexe einer rhomboedrischen
Al-Cr-O-Phase zu erkennen. Somit flihrte das Anlegen einer Substratvorspannung Us von
-100 V und -200 V bei Verwendung eines monolithischen Targets mit einem Cr/(Al+Cr)-
Verhaltnis von 0,6 zur Bildung eines rhomboedrischen Al-Cr-O-Mischkristalls. Dieses Ergeb-
nis bestatigte die Analysen der Schichten, die unter Verwendung eines monolithischen
Targets mit einem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis von 0,5 abgeschieden wurden, denn der Beugungs-
reflex bei 20 von 66,0 grd konnte in Abb. 3-33 eindeutig zugeordnet werden.
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Abb. 3-33: XRD-Kurven von AI-Cr-O-Schichten, die bei einer Substratvorspannung Us

zwischen 0 und -200 V unter Verwendung eines monolithischen Targets mit einem

Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis von 0,6 abgeschieden wurden (Ts = 500 °C, pges = 0,4 Pa, S = Sub-

strat, ZL = Zwischenlage).

Im Folgenden werden die XRD-Kurven von Schichten dargestellt, die unter Verwendung
eines monolithischen Targets mit einem Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis von 0,7 abgeschieden wurden
(Abb. 3-34).
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Abb. 3-34: XRD-Kurven von Al-Cr-O-Schichten, die unter Verwendung eines monolithischen
Targets mit einem Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis von 0,7 und einer Substratvorspannung Us zwischen
0 und -200 V abgeschieden wurden (Ts = 500 °C, pges = 0,4 Pa, S = Substrat, ZL = Zwi-
schenlage).

Wie bereits in Bezug auf Abb. 3-31 erldutert, bildete sich bei einer Substrattemperatur Ts von
500 °C und einem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis des monolithischen Targets von 0,7 eine rhombo-
edrische Al-Cr-O-Phase. Bei einer Substratvorspannung Us von -100 V und -200 V entstand
ein Reflex der Al-Cr-O-Schicht bei einem Beugungswinkel 20 von 65,5 grd. Eine betrags-
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maBige Erhéhung der Substratvorspannung Us fihrte neben dem Entstehen von diesem
Reflex zu einer Abnahme der Intensitat von anderen Reflexen, die der rhomboedrischen
Al-Cr-O-Phase zugeordnet wurden. Bei einer Substratvorspannung Us von -100V und
-200 V bildete sich bei einem Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis der monolithischen Targets von 0,7 ein
rhomboedrischer Al-Cr-O-Mischkristall. Unabh&ngig vom Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis der monolithi-
schen Targets kam es bei einer Substratvorspannung Us von -100 V bzw. -200 V zur Bildung
von einem Reflex bei einem Beugungswinkel 20 zwischen 65,5 grd und 66,3 grd. Der
Beugungswinkel 20 von diesem Reflex nahm mit einem zunehmenden Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis
des monolithischen Targets tendenziell ab.

D) Dichte

Die Dichte der AI-Cr-O-Schichten wurde mittels Réntgenreflektivitdtsmessungen bestimmt
(Kapitel 2.4.3). In Abb. 3-35 ist die Dichte der Schichten in Abhangigkeit der Substratvor-
spannung Us und des Cr/(Al+Cr)-Verhéltnisses der monolithischen Targets dargestellt.

”””””””””””””””””””””””””””””””””””””””””” Cr203

Dichte in g/cm?®

Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis des Targets

Abb. 3-35: Dichte von Al-Cr-O-Schichten, die mit drei monolithischen Al-Cr-Targets bei einer
variablen Substratvorspannung Us von 0, -100 V und -200 V hergestellt wurden
(Ts =500 °C, pges = 0,4 Pa).

Zunachst zeigte sich, dass die Dichte der Schichten unabhangig von der Substratvorspan-
nung Us mit einem steigenden Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis der monolithischen Targets bzw. einem
steigenden Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis der Schichten anstieg. Die Dichte von rhomboedrischem
Al,O3 betrug 3,97 g/cm® und die von Cr,0; 5,21 g/cm® (Kapitel 1.1.1 und 1.1.2). Bei einer
Substratvorspannung Us von 0 lag die Dichte der Al-Cr-O-Schichten zwischen 4,06 g/cm®
und 4,42 g/cm®. Durch das Anlegen einer Substratvorspannung Us von -100 V stieg die
Dichte der Al-Cr-O-Schichten an und lag zwischen 4,28 g/cm® und 4,75 g/cm®. Eine weitere
betragsmaBige Erhéhung der Substratvorspannung Us auf -200 V flahrte im Vergleich zu
einer Substratvorspannung Us von -100 V zu einer Abnahme der Dichte auf Werte zwischen
4,13 g/cm® und 4,55 g/cm®. Somit lag die Dichte der Al-Cr-O-Schichten bei einer Substrat-
vorspannung Us von -200 V zwischen denen bei Substratvorspannungen Us von 0 und
-100 V.
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E) Mikrohérte

Die Mikroharte der Al-Cr-O-Schichten wurde in Abhangigkeit der Substratvorspannung Us
von 0, -100 V und -200 V bestimmt. Die Ergebnisse der Mikroharteprifungen sind in Abb.
3-36 dargestellt.
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Abb. 3-36: Mikrohérte nach Vickers von Al-Cr-O-Schichten, die mit drei monolithischen Al-Cr-
Targets bei einer Substratvorspannung Us von 0, -100 V und -200 V hergestellt wurden
(Ts =500 °C, pges = 0,4 Pa).

Bei einer Substratvorspannung Us von 0 blieb die Mikroharte nach Vickers durch eine Erhé-
hung des Cr/(Al+Cr)-Verhaltnisses der Targets von 0,5 auf 0,6 nahezu konstant bei
1378 + 83 HV0,05 und nahm durch eine Erhéhung des Cr/(Al+Cr)-Verhéltnisses des Targets
auf 0,7 ab. Das Anlegen einer Substratvorspannung Us von -100 V flhrte zu einem Maxi-
mum in der Mikroharte von 1772 + 71 HV0,05 bei einem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis des monolithi-
schen Targets von 0,6. Bei einer Substratvorspannung Us von -200 V lag die Mikroharte
zwischen den Werten, die bei einer Substratvorspannung Us von 0 und bei einer Substrat-
vorspannung Us von -100 V gemessen wurden.

F) Eigenspannungen

Die Eigenspannungen der Al-Cr-O-Schichten wurden in Abhangigkeit der Substratvorspan-
nung Us flr die drei verwendeten monolithischen Al-Cr-Targets gemessen. Die Eigenspan-
nungen sind in Abhangigkeit der Substratvorspannung Us und des Cr/(Al+Cr)-Verhéltnisses
in Abb. 3-37 dargestellt. Die fir die Bestimmung der Eigenspannungen notwendigen
Schichtdicken wurde mittels XRR-Messungen bestimmt (Kapitel 2.4.3). Bei einer Substrat-
vorspannung Us von 0 bildeten sich tensile Eigenspannungen mit Werten zwischen
0,1 £0,2 GPa bei einem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis von 0,6 und 0,6 £0,4 GPa bei einem
Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis von 0,5 aus. Somit wiesen die Al-Cr-O-Schichten tensile Eigenspan-
nungen auf einem niedrigen Niveau auf. Das Anlegen einer Substratvorspannung Us von
-100 V fUhrte zu kompressiven Eigenspannungen mit Werten zwischen -3,8 £ 0,1 GPa bei
einem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis von 0,5 und -3,2 + 0,2 GPa bei einem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis von
0,6. Bei einer Substratvorspannung Us von -200 V wurde eine Abnahme der kompressiven
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Eigenspannungen durch eine Erhéhung des Cr/(Al+Cr)-Verhaltnisses von 0,5 bzw. 0,6 auf
0,7 gemessen.
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Abb. 3-37: Eigenspannungen von Al-Cr-O-Schichten, die mit drei monolithischen Al-Cr-
Targets bei einer Substratvorspannung Us von 0, -100 V und -200 V hergestellt wurden
(Ts =500 °C, pges = 0,4 Pa).

Bei den Substratvorspannungen Us von -100 V und -200 V Gberlappten die kompressiven
Eigenspannungen bei den Cr/(Al+Cr)-Verhaltnissen von 0,5 und 0,6 innerhalb der Stan-
dardabweichung. Bei einem Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis von 0,7 zeigte sich eine Abnahme der
kompressiven Eigenspannungen durch eine betragsméaBige Erhéhung der Substratvorspan-
nung Us von -100 V auf -200 V.

3.3 AI-Cr-O-Schichten abgeschieden mit monolithischem Target (Industriean-
lage)

Die Schichten wurden in der Industrieanlage bei einer Substrattemperatur Ts von 550 °C und
bei Substratvorspannungen Us von -1V, -50 V, -100 V, -150 V und -200 V mit einem monoli-
thischen Target aus 50 At.% Aluminium und 50 At.% Chrom abgeschieden.

3.3.1 Einfluss der Substratvorspannung

A) Chemische Zusammensetzung

In Tab. 3-3 ist die chemische Zusammensetzung der Schichten aus Messungen mit einer
Elektronenstrahlmikrosonde in Abh&ngigkeit der Substratvorspannung Us gezeigt. Neben
den elementaren Konzentrationen von Aluminium, Chrom, Sauerstoff, Stickstoff und Argon
wurde die Summe aus der Aluminium- und Chrom-Konzentration, der rel. Chrom-Anteil x (Gl.
(3.1)) und Abweichungen & vom idealen Metall- zu Nichtmetall-Verhaltnis (Gl. (3.2)) berech-
net. Die Sauerstoff-Konzentration variierte zwischen 57,1 At.% bei der Substratvorspannung
Us von -200 V und 59,2 At.% bei der Substratvorspannung Us von -1 V. Die Sauerstoff-
Konzentration in den Al-Cr-O-Schichten nahm mit einer betragsméaBig zunehmenden Sub-
stratvorspannung Us monoton ab. Dagegen war die Aluminium-Konzentration nahezu unab-
hangig von der Substratvorspannung Us und besaB einen Wert von ungefahr 20,2 At.%.
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Prozessparameter Konzentration in At.%
: . Al+Cr | x )
Tsin °C UsinV Al Cr (@) N Ar

550 -1 20,4 | 20,2 | 59,2 | 0,1 0,0 | 40,6 | 0,50 | 0,06
550 -50 20,3 | 19,8 | 59,1 0,2 0,5 | 40,2 | 0,49 | 0,04
550 -100 19,6 | 19,8 | 58,7 | 0,2 1,6 | 39,4 | 0,50 | 0,01
550 -150 20,1 | 19,1 | 58,4 | 0,1 23 | 39,2 | 0,49 | 0,01
550 -200 20,4 | 19,1 | 571 0,2 3,2 | 395 | 0,48 | 0,07

Tab. 3-3: Chemische Zusammensetzung von Al-Cr-O-Schichten, die mittels dualer Hochleis-
tungskathodenzerstdubung abgeschieden wurden (Ts = 550 °C, Us= -1 V bis -200 V).

Die Chrom-Konzentration zeigte eine geringe Abhangigkeit von der Substratvorspannung Us.
Zu erwahnen ist, dass die Argon-Konzentration mit der Substratvorspannung Us von
0,0 At.% bei -1 V auf 3,2 At.% bei -200 V monoton zunahm. Die betragsmaBig ansteigende
Substratvorspannung Us flihrte zu einem verstarkten Beschuss der Hartmetall-Substrate mit
positiv geladenen Argon- bzw. Sauerstoff-lonen aus dem Plasma. Der lonisationsgrad der
Metalle war bei der physikalischen Gasphasenabscheidung sehr gering, so dass in erster
Naherung nur ein Beschuss mit Nichtmetall-lonen stattfand. Die chemische Zusammenset-
zung der Schichten konnte mit einer Formel vom Typ (Ali,Cry)2.503 beschrieben werden,
wobei Verunreinigungen mit dem reaktionsarmen Edelgas Argon und Stickstoff vernachlas-
sigt wurden. Der Parameter & variierte zwischen 0,01 und 0,07. Somit lag das (Al+Cr)/O-
Verhéltnis sehr nahe bei 2/3, also dem Wert von Schichten mit einer chemischen Zusam-
mensetzung von M,O3; (M = Al+Cr). Weder der rel. Chrom-Anteil x noch die Abweichungen
vom idealen Metall- zu Nichtmetall-Verhaltnis durch den Parameter & zeigten eine systema-
tische Abhéangigkeit von der Substratvorspannung Us. Aus diesen Ergebnissen konnte
geschlossen werden, dass die Schichten eine nahezu stéchiometrische (Al,Cr),Os-
Zusammensetzung aufwiesen und dass durch eine ansteigende Substratvorspannung Us
zunehmend mehr Argon-Atome in die Schicht inkorporiert wurden.

B) Mikrostruktur

Die Mikrostruktur der Al-Cr-O-Schichten wurde mittels XRD in Bragg-Brentano-Geometrie
untersucht (Kapitel 2.3.2). In Abb. 3-38 sind die XRD-Kurven in Abhangigkeit der Substrat-
vorspannung Us von -1 V, -50 V, -100 V, -150 V und -200 V aufgetragen. Die Reflexe der
Al-Cr-Zwischenlage wurden durch einen Vergleich mit einer Hartmetall-Referenzprobe, die
nur mit einer Al-Cr-Zwischenlage beschichtet wurde, identifiziert (Anhang A). Bei einer
Substratvorspannung Us von -1 V wuchs die Al-Cr-O-Schicht réntgenamorph auf. Eine
betragsmaBige Erhéhung der Substratvorspannung Us auf -50 V flhrte zu einem Beugungs-
reflex bei 44,79 grd. Eine weitere betragsmaBige Erhéhung der Substratvorspannung Us auf
-100 V fuhrte zu einer zunehmenden Halbwertsbreite und einer abnehmenden Intensitat. Bei
einer Substratvorspannung Us von -150 V bzw. -200 V kam es zu einer weiteren Verbreite-
rung und einer weiteren Intensitdtsabnahme. Weiterhin kam es zu einer systematischen
Verschiebung des Reflexes hin zu kleineren Beugungswinkeln 20 aufgrund einer betrags-
maBigen Erhéhung der Substratvorspannung Us. Ein Vergleich dieses Reflexes mit spinell-
ahnlichem y-Al,O3; (PDF-Nr. 10-425) bzw. weiteren Phasen aus der ICDD-Datenbank lieferte
kein eindeutiges Ergebnis.
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Abb. 3-38: XRD-Kurven von Al-Cr-O-Schichten, die mit dualer Hochleistungskathodenzer-
stdubung bei einer Substratvorspannung Us zwischen -1 V und -200 V hergestellt wurden
(Ts = 550 °C, pges = 0,46 Pa, S = Substrat, ZL = Zwischenlage).

Die TEM-Aufnahmen zur detaillierten Untersuchung der Mikrostruktur wurden an einer
Al-Cr-O-Schicht durchgefihrt, die mit dualer Hochleistungskathodenzerstaubung bei einer
Substratvorspannung Us von -50 V abgeschieden worden war (Kapitel 2.3.3). In Abb. 3-39
sind eine Hellfeldaufnahme und zwei Elektronenbeugungsdiagramme gezeigt.

Abb. 3-39: (a), (c) Elektronenbeugungsdiagramme und (b) zugehdrige Hellfeldaufnahme
einer Al-Cr-O-Schicht, die in der Industrieanlage abgeschieden wurde (Ts = 550 °C,
Us = -50 V, pges = 0,46 Pa).

In Abb. 3-39 (b) ist eine Hellfeldaufnahme bei einer Beschleunigungsspannung von 300 kV
gezeigt. Es war ein porenfreies und stangelférmiges Schichtwachstum zu erkennen. Die
Durchmesser der Stéangel wurden Uber mehrere Hellfeldaufnahmen gemittelt und betrugen
160 = 20 nm. Bei den hellen und dunklen Bereichen handelte es sich um orientierungsbe-
dingte Kontrastunterschiede. Die Elektronenbeugungsdiagramme (a) und (c) wurden an den
beiden markierten Stellen der Hellfeldaufnahme (b) gemessen. Fir die Selektion des Be-
reichs, in dem die Elektronenbeugungsdiagramme aufgenommen wurden, wurde die kleinste
am TEM verflgbare Blende mit einem Durchmesser von ungefahr 200 nm ausgewahlt. Das
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Elektronenbeugungsdiagramm aus Abb. 3-39 (a) entsprach einem polykristallinen Werkstoff,
der aus drei Teilen aufgebaut war (siehe folgende Erlauterungen). Abb. 3-39 (c) zeigt ein
Elektronenbeugungsdiagramm eines einkristallinen Bereichs mit kubischem Gittertyp. Aus-
schnittsvergréBerungen der Elektronenbeugungsdiagramme aus Abb. 3-39 sind in Abb. 3-40
(@) und (b) gezeigt. Das Elektronenbeugungsdiagramm aus Abb. 3-40 (a) bestand erstens
aus einem diffusen Ring mit relativ kleinem Radius und groBer Halbwertsbreite (schwarzer
Kreis). Zweitens, aus einem Beugungsmuster mit einer kubischen Symmetrie (weiBes
Quadrat). Drittens, aus einem weiteren Beugungsmuster mit einer kubischen Symmetrie,
welches im Vergleich zum wei3 markierten Beugungsmuster gedreht war (schwarzes Quad-
rat). In Abb. 3-40 (b) ist eine AusschnittsvergréBerung von Abb. 3-39 (c) zu sehen. In dieser
Aufnahme war ein kubisches Gitter zu erkennen, welches durch ein weiBes Quadrat markiert
wurde.

Abb. 3-40: In (a) ist das Elektronenbeugungsdiagramm einer Al-Cr-O-Schicht aus Abb. 3-39
(a) und in (b) aus Abb. 3-39 (c) vergréBert dargestellt (Ts = 550 °C, Us = -50 V,
pGes = 0,46 Pa).

Ein Vergleich zwischen den kubischen Gittertypen aus Abb. 3-40 (a) und (b) ergab, dass sie
denselben Netzebenenabstand aufwiesen und um einen kleinen Winkel gegeneinander
gedreht waren. Somit konnten sie verschiedenen Koérnern derselben Phase zugeordnet
werden, welche durch die in der Hellfeldaufnahme aus Abb. 3-39 (b) sichtbare Korngrenze
getrennt waren.

Abb. 3-41 zeigt drei Dunkelfeldaufnahmen und ein Elektronenbeugungsdiagramm. In dem
Elektronenbeugungsdiagramm sind drei Bereiche mit den Ziffern 1 bis 3 markiert, die fur die
Dunkelfeldaufnahmen selektiert wurden. Die Markierung 1 entsprach Teilen der kubischen
Gitterstruktur (weiBes Quadrat), Markierung 2 entsprach dem dazu gedrehten Beugungsgit-
ter (schwarzes Quadrat) und Markierung 3 entsprach dem diffusen Ring (schwarzer Kreis)
aus Abb. 3-40 (a). In Abb. 3-41 (b - d) sind die dazugehdérigen Dunkelfeldaufnahmen darge-
stellt. Die Dunkelfeldaufnahmen von den Beugungsreflexen des kubischen Gitters zeigten
ein grobes Geflige mit Stangeldurchmessern im Bereich zwischen 100 nm und 270 nm (Abb.
3-41 (b)). Im Vergleich dazu zeigte die Dunkelfeldaufnahme des diffusen Rings sehr fein
verteilte Gefligeanteile (Abb. 3-41 (d)). Eine AusschnittsvergréBerung aus dieser Dunkelfeld-
aufnahme ist in Abb. 3-41 (e) dargestellt und zeigt StrukturgréBen < 1,5 nm. Fir eine kon-
struktive Interferenz der Elekironen waren periodische Anordnungen in der GréBenordnung
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vieler Gitterkonstanten notwendig. Die beobachteten Gefligeanteile waren deutlich kleiner,
so dass Ausscheidungen ausgeschlossen werden konnten. Als mégliche Erklarungen waren
Verspannungen oder Gitterbaufehler denkbar gewesen.

Abb. 3-41: Es sind (a) ein Elektronenbeugungsdiagramm, (b - d) drei Dunkelfeldaufnahmen
und (e) eine AusschnittsvergréBerung von der Dunkelfeldaufnahme (d) einer Al-Cr-O-
Schicht, die in der Industrieanlage abgeschieden wurde, zu erkennen (Ts = 550 °C,
Us =-50V, pges = 0,46 Pa).

Die Dunkelfeldaufnahme in Abb. 3-41 (c) wies sowohl grobe Gefligeanteile, ahnlich zu der
aus Abb. 3-41 (b), als auch feine Anteile, ahnlich zu denen aus Abb. 3-41 (d), auf. Dies
kdnnte daran liegen, dass sowohl die feinen als auch die groben Gefligeanteile in den
ausgewahlten Reflex beugten. Eine andere mdgliche Erklarung ist, dass nicht nur der durch
die Blende ausgewahlte Beugungsbereich Anteile beitrug, sondern auch Bereiche auBerhalb
der Blende. Der Rand der Blende stellte keine scharf definierte Grenze dar. Es wurde even-
tuell ein Teil des diffusen Ringes mit gemessen, der zu den fein verteilten Gefligeanteilen
fihrte. Zur weiteren Strukturaufklarung ist in Abb. 3-42 ein rotationsgemitteltes Intensitats-
profil der Elektronenbeugungsdiagramme aus Abb. 3-39 (c) aufgetragen. Die gemessenen
Reflexe dieses rotationsgemittelten Profils konnten weder mit einer Al-Cr-O-Phase aus der
PDF-Datenbank noch mit einer hypothetischen spinell-dhnlichen (Al,Cr),O3-Phase (&hnlich
zu PDF-Nr. 10-425) erklart werden. Als mdgliche Erklarung wird im Folgenden eine kfz
Phase beschrieben, mit einem Gitteraufbau ahnlich zu NaCl [217]. Diese kfz Phase hatte die
Raumgruppe Fm3m und die Gitterkonstanten a = b = ¢ = 0,412 nm. In dieser Phase saBen
die Sauerstoff-lonen auf den Positionen mit (X, Y, Z) = (0,5, 0,5, 0,5) und die Aluminium-
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lonen bzw. Chrom-lonen auf den Positionen mit (X, Y, Z) = (0, 0, 0). Um das korrekte Metall-
zu Nichtmetall-Verhaltnis von 2/3 zu erhalten, waren die Metallplatze in dieser Phase zu 1/3
unbesetzt (strukturelle Leerstellen). Die Netzebenenabstande dieser kfz Phase wurden mit
dem Programm MAUD berechnet.
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Abb. 3-42: Rotationsgemitteltes Intensitétsprofil des Elektronenbeugungsdiagramms aus
Abb. 3-39 (c). Eingezeichnet wurden die Netzebenenabstidnde inklusive der Miller'schen
Indizes einer kfz Al-Cr-O-Phase mita=b =c = 0,412 nm.

In Abb. 3-42 ist die gute Ubereinstimmung zwischen den berechneten Netzebenenabsténden
der kfz Phase und dem rotationsgemittelten Intensitatsprofil des Elektronenbeugungsdia-
gramms aus Abb. 3-39 (c) zu sehen. Somit wird als Modell fir die Kristallstruktur dieser
Schichten eine kfz Al-Cr-O-Phase mit einer Gitterkonstante von 0,412 nm vorgeschlagen.

3.4 AI-Cr-O-N-Schichten abgeschieden mit segmentiertem Target (Laboranla-
ge)

In der Laboranlage vom Typ Leybold Z 550 wurden Al-Cr-O-N-Schichten mittels Magnet-
ronsputterns durch eine systematische Variation der Stickstoffzugabe hergestellt. Die Expe-
rimente basierten auf Parametern fir die Deposition von Schichten in der rhomboedrischen
Al-Cr-O-Phase bei einer Substrattemperatur Ts von 500 °C, einer Substratvorspannung Us
von 0 und einem Gesamtgasdruck pges von 0,4 Pa.

3.4.1 Einfluss des Reaktivgasflusses bei variablem Gesamtgasfluss

In dieser Serie wurde der Sauerstoffgasfluss konstant gehalten und der Stickstoffgasfluss
ANgs von 0 auf 100 sccm erhdht (Kapitel 2.1.4).

A) Chemische Zusammensetzung

Die chemische Zusammensetzung von ausgewahlten Al-Cr-O-N-Schichten der Pos. 1 (Al-
reich) und 5 (Cr-reich) wurde mittels Elektronenstrahlmikrosonde untersucht (Kapitel 2.2.1).
Neben den Elementen Aluminium, Chrom, Sauerstoff, Stickstoff und Argon wurde die Kon-
zentration von Kohlenstoff bestimmt. Eine tabellarische Ubersicht (iber die chemische Zu-
sammensetzung dieser Schichten ist in Tab. 3-4 dargestellt. Der rel. Chrom-Anteil x (Gl.
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(3.1)), der rel. Stickstoff-Anteil, d.h. der rel. Stickstoff-Anteil bezogen auf die Summe aus
Sauerstoff und Stickstoff
N
(O+N)
und die Abweichungen vom idealen Metall- zu Nichtmetall-Verhéltnis & (Gl. (3.2)) wurden
aus den elementaren Zusammensetzungen berechnet.

y= (3.4)

; Konzentration in At.%
AN,ys in sCCM X y o)
Al Cr (@) N Ar

. 3 27,6 12,1 60,2 0,06 0,02 0,30 |0,0010| -0,02
% 5 26,6 12,4 60,9 0,13 0,02 0,32 |0,0021| -0,08
= 10 27,5 11,6 60,6 0,35 0,02 0,30 |0,0057| -0,08
- 30 27,5 10,8 60,8 0,80 0,02 0,28 |0,0130| -0,13
8 50 28,1 11,3 58,5 1,40 0,02 0,29 |0,0234| -0,03
- 69 26,1 11,7 60,2 2,00 0,02 0,31 |0,0322| -0,17

5 17,1 22,1 60,7 0,08 0,01 0,56 |0,0013| -0,07
- 3 9,2 31,5 59,2 0,02 0,01 0,77 |0,0003| 0,06
% 5 8,7 31,7 59,4 0,02 0,01 0,79 |0,0003| 0,04
g 10 7,6 31,9 60,5 0,03 0,00 0,81 |0,0005| -0,04
= 30 8,6 30,1 60,8 0,41 0,01 0,78 |0,0067| -0,11
8' 50 8,8 31,7 58,4 0,56 0,00 0,78 |0,0095| 0,06
& 69 8,6 31,6 58,0 1,86 0,01 0,79 |0,0311| 0,01

Tab. 3-4: Dargestellt sind die chemischen Zusammensetzungen von Al-Cr-O-N-Schichten
der Probenpositionen 1, 3 und 5 sowie die daraus berechneten Parameter x, y und 6 (GlI.
(8.1),(3.2) und (3.4); Ts = 500 °C, Us = 0, pges = 0,4 Pa).

Die Aluminium-Konzentration war erwartungsgemas fur Al-reiche Schichten der Pos. 1 mit
27,2 + 0,7 At.% hoher als fur Cr-reiche Schichten der Pos. 5 mit 8,6 + 0,5 At.%. Die Chrom-
Konzentration betrug fur Al-reiche Schichten 11,7 £ 0,6 At.% auf der Pos. 1 und fir Cr-reiche
Schichten 31,4 £ 0,7 At.% auf der Pos. 5. Die Aluminium- und die Chrom-Konzentrationen
einer Schicht der mittleren Pos. 3 lagen zwischen den Werten der Probenpositionen 1 und 5.
Die Summe aus der Aluminium- und Chrom-Konzentration war auf der Pos. 1 mit Werten
zwischen 37,8 At.% und 39,7 At.% etwas geringer als auf der Pos. 5 mit Werten zwischen
38,7 At.% und 40,6 At.%. Die elementaren Konzentrationen von Aluminium, Chrom und
Sauerstoff sowie der relative Chrom-Anteil des Metall-Anteils x zeigten keine systematische
Abhéangigkeit vom Stickstoffgasfluss AN.ys. Es wurde ein gemittelter x-Wert von 0,30 + 0,01
far Al-reiche Schichten (Pos. 1) und von 0,79 £ 0,01 fir Cr-reiche Schichten (Pos. 5) ermit-
telt. Der relative Chrom-Anteil x einer Schicht der mittleren Pos. 3 entsprach nahezu exakt
dem Mittelwert aus den Parametern x der Pos. 1 und 5 bei einem Stickstoffgasfluss ANgps
von 5 sccm. Die Sauerstoff-Konzentration variierte flr Al-reiche Schichten (Pos. 1) zwischen
58,5 At.% und 60,9 At.% bzw. fir Cr-reiche Schichten (Pos. 5) zwischen 58,0 At.% und
60,8 At.%. Die Stickstoff-Konzentration der Al-Cr-O-N-Schichten stieg monoton mit dem
Stickstoffgasfluss AN, an. Die maximale Stickstoff-Konzentration fur Al-reiche Schichten
(Pos. 1) hatte einen Wert von 2,0 At.% und fir Cr-reiche Schichten (Pos. 5) einen Wert von
1,9 At.%. Somit war die Stickstoff-Konzentration fir Al-reiche Schichten (Pos. 1) geringfiigig
gréBer als fur Cr-reiche Schichten (Pos. 5). Entsprechend besalB der rel. Stickstoff-Anteil y
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von Gl. (3.4) fur Al-reiche Schichten (Pos. 1) héhere Werte als fir Cr-reiche Schichten (Pos.
5). Die Verunreinigungen durch Kohlenstoff lagen bei ungefahr 0,05 At.%. Die Zusammen-
setzung der Al-Cr-O-N-Schichten wurde mit einer Summenformel vom Typ
(Al1-4,Cry)2+5(01.y,N,)3 beschrieben.

B) Schichtwachstum

Das Schichtwachstum von Al-Cr-O-N-Schichten der Pos. 1, 3 und 5 wurde mittels Rasterelekt-
ronenmikroskopie untersucht. In Abb. 3-43 sind Oberflachen und Bruchflachen von Al-Cr-O-N-
Schichten dargestellt, die bei einer VergréBerung von 6000-fach aufgenommen wurden.

& A ' e R, L = —
Abb. 3-43: REM-Aufnahmen von Al-Cr-O-N-Schichten (a) der Pos. 1 (Al-reich), (b) der Pos. 3

und (c) der Pos. 5 (Cr-reich). Die Schichtdicken der Pos. 1, 3 und 5 betrugen 5,3 um, 7,3 um
und 5,7 um (Tab. 2-7, Ts = 500 °C, Us = 0, pges = 0,98 Pa, AN,,s = 69 sccm).

Die Aufnahme aus Abb. 3-43 (a) wurde mit einem Gerat vom Typ Jeol 6100 und die Auf-
nahmen aus Abb. 3-43 (b) und (c) wurden mit einem Gerat vom Typ JSM-840 gemacht. In
Abb. 3-43 (a) ist eine Al-reiche Schicht (Pos. 1) inklusive dem Hartmetall-Substrat, der Cr-
Zwischenlage, der Al-Cr-Zwischenlage und der Al-Cr-O-N-Schicht dargestellt. Erkennbar ist
ein dichtes und homogenes Schichtwachstum. Die Oberflache wies eine gleichmaBige, feine
und ebene Struktur auf. Die Bruchflache der Pos. 3 zeigte ein saulenférmiges und dichtes
Wachstum (Abb. 3-43 (b)). Die Saulen besaBen ein kuppelférmiges Ende und hatten einen
mittleren Durchmesser von 760 + 104 nm (gemittelt Gber sechs Messwerte). Auch die Bruch-
flache einer Cr-reichen Schicht der Pos. 5 wies ein dichtes und saulenférmiges Wachstum
Uber die vollstandige Schichtdicke auf (Abb. 3-43 (c)). Der mittlere Durchmesser der Saulen
betrug 562 + 125 nm (gemittelt Gber sechs Messwerte). Im Vergleich zur Pos. 3 war das
Wachstum eher feinkérnig und lamellenférmig.

C) Mikrostruktur

Die Rodntgenfeinstrukturbeugung wurde fir die Analyse der Mikrostruktur von
Al-Cr-O-N-Schichten benutzt. In Abb. 3-44 sind die XRD-Kurven von Al-reichen Schichten
(Pos. 1) dargestellt. Entsprechend dem Vorgehen aus Kapitel 3.1 wurden die Reflexe des
HM-Substrats (PDF-Nr. 25-1047) und der Cr- bzw. Al-Cr-Zwischenlage identifiziert. Bei
einem Stickstoffgasfluss AN,,s von 50 sccm war ein Reflex bei einem Beugungswinkel 20
von 51,35 grd zu erkennen. Dieser gehérte zu einer Al-Cr-Phase, wobei eine eindeutige
Zuordnung nicht méglich war. Die gestrichelte vertikale Linie bei einem Beugungswinkel 20
von 37,785 grd gehdérte zum (110)-Reflex von Korund (Al,Os;, PDF-Nr. 10-173) und die
durchgezogenen vertikale Linie bei einem Beugungswinkel 20 von 36,196 grd gehdrte zum
(110)-Reflex von Eskolait (Cr,O3;, PDF-Nr. 38-1479). Ein Vergleich der gemessenen XRD-
Kurven mit den theoretischen Linienlagen von Korund und Eskolait zeigte, dass ein Reflex
bei einem Beugungswinkel 20 von ungefahr 37,3 grd zwischen den (110)-Reflexen von
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Korund und Eskolait lag. Somit wurde angenommen, dass die Al-Cr-O-N-Schichten bei
einem Stickstoffgasfluss AN, im Bereich von 0 bis 10 sccm in einer rhomboedrischen
Al-Cr-O-N-Phase aufgewachsen sind.
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Abb. 3-44: XRD-Kurven in Abhédngigkeit des Stickstoffgasflusses AN,,s von Al-reichen
Al-Cr-O-N-Schichten (Pos. 1, Ts = 500 °C, Us = 0, S = Substrat, ZL = Zwischenlage).

Bei einem Stickstoffgasfluss AN,p,s zwischen 30 sccm und 100 sccm waren zwei Reflexe bei
Beugungswinkeln 20 von 19,6 grd und 61,5 grd zu erkennen. Diese Reflexe konnten einer
metastabilen spinell-dhnlichen Al,Os;-Phase (PDF-Nr. 10-425) zugeordnet werden. Der (111)-
Reflex von spinell-&hnlichem Al,O; Uberlappte mit dem Reflex bei einem Beugungswinkel 20
von 19,6 grd. Der (511)-Reflex von spinell-dhnlichem Al,O5; befand sich in der Nahe des
gemessenen Reflexes bei einem Beugungswinkel 20 von 61,5 grd. Als Modell wird eine
spinell-dhnliche Phase mit der Summenformel y-(Ali,Cry)2.5(01.,N,)s vorgeschlagen. Es
wurde angenommen, dass die Beugungswinkel der gemessenen Reflexe im Vergleich zu
den theoretischen Linienlagen von spinell-dhnlichem Al,O3; aufgrund einer Gitterverzerrung
durch Eigenspannungen oder Defekte wie zum Beispiel Leerstellen oder Ersetzung von
AP*-lonen durch Cr®-lonen verschoben wurden. Die XRD-Kurven von Cr-reichen Schichten
(Pos. 5) zeigt Abb. 3-45 in Abh&ngigkeit des Stickstoffgasflusses AN,,s. Mehrere Bragg-
Reflexe der Al-Cr-O-N-Schicht lagen zwischen Reflexen von Eskolait und Korund, die die-
selbe Orientierung hatten. Somit besaBen die Schichten unabhangig vom Stickstoffgasfluss
AN,y eine rhomboedrische Kristallstruktur mit Gitterkonstanten zwischen denen von Korund
und Eskolait.

Zusammenfassend lasst sich aus der XRD-Messung schlieBen, dass die Schichten der
Probenpositionen 1 (Al-reich) und 5 (Cr-reich) fur einen Stickstoffgasfluss AN,y < 10 sccm in
einer rhomboedrischen AIl-Cr-O-N-Phase aufwuchsen. Fir hdhere Stickstoffgasflisse mit
ANg,s = 30 sccm hing die Phase vom Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis der Schichten ab. Auf der
Cr-reichen Seite bildete sich eine rhomboedrische Al-Cr-O-N-Phase aus und auf der Al-
reichen Seite eine spinell-&hnliche Al-Cr-O-N-Phase. Die Phasenanalyse mittels XRD wurde
systematisch flr alle finf Probenpositionen und fir die verschiedenen Stickstoffgasflisse
AN,ps durchgeflhrt. Auf der mittleren Pos. 3 bildete sich bei einem Stickstoffgasfluss ANgps
im Bereich von 50 sccm bis 100 sccm ein Gemisch aus einer spinell-dhnlichen und einer
rhomboedrischen Al-Cr-O-N-Phase.
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Abb. 3-45: XRD-Kurven in Abhdngigkeit des Stickstoffgasflusses AN,s von Cr-reichen
Al-Cr-O-N-Schichten der Pos. 5 (Ts = 500 °C, Us = 0, S = Substrat, ZL = Zwischenlage).

Das Ergebnis dieser systematischen Phasenanalyse ist in Abb. 3-46 dargestellt. Der Para-
meterbereich, in dem sich eine thermodynamisch stabile rhomboedrische Al-Cr-O-N-Phase
bildete, wird mit ansteigendem Stickstoffgasfluss ANgs zu einem hdheren Cr/(Al+Cr)-
Verhaltnis verschoben. Ein niedriges Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis und ein hoher Stickstoffgasfluss
AN,y fUhrten zur Bildung einer spinell-ahnlichen Al-Cr-O-N-Phase.

Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis
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Abb. 3-46: Variation der Phase von Al-Cr-O-N-Schichten in Abhdngigkeit der Probenposition
und des Stickstoffgasflusses AN,y bzw. des Gesamtgasdrucks pges. Der grau hinterlegte
Parameterbereich fluhrte zur Bildung eines Mischkristalls in der rhomboedrischen
a-Al-Cr-O-N-Phase, der schraffierte Parameterbereich zu einem Zweiphasengemisch und
der restliche Parameterbereich zur Bildung einer spinell-dhnlichen Phase (Ts = 500 °C,
Us =0).

Im Folgenden werden die Gitterkonstanten der Schichten in der rhomboedrischen Al-Cr-O-N-
Phase in Abhangigkeit des Stickstoffgasflusses ANgs und der Probenposition, d.h. dem
Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis, erlautert. Die Gitterkonstanten a und ¢ von den Al-Cr-O-N-Schichten
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wurden flr Stickstoffgasflisse ANgs von 0 und 30 sccm in Abh&ngigkeit des Cr/(Al+Cr)-

Verhéltnisses berechnet (Abb. 3-47).
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Abb. 3-47: Dargestellt sind die Gitterkonstanten a und ¢ von AI-Cr-O- (ANas = 0) und
Al-Cr-O-N-Schichten (AN.,s = 30 sccm) in Abhdngigkeit des Cr/(Al+Cr)-Verhéltnisses
(Ts = 500 °C, Us = 0). Weiterhin sind die theoretischen Gitterkonstanten entsprechend dem
Vegard'schen Gesetz eingezeichnet.

In Abb. 3-47 sind fiir eine Al-reiche Schicht (Pos. 1) bei einem Stickstoffgasfluss AN,y von
30 sccm keine Gitterkonstanten eingetragen, denn die Schicht bildete unter diesen Bedin-
gungen keine rhomboedrische Al-Cr-O-N-Phase. Die Werte der berechneten Gitterkonstan-
ten lagen zwischen denen von Korund und Eskolait. Dies entsprach den Erwartungen, denn
die qualitative Analyse der XRD-Kurven zeigte eine rhomboedrische Al-Cr-O-N-Phase mit
Netzebenenabstanden zwischen denen von Korund und Eskolait. Die Gitterkonstanten
stiegen mit dem Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis der Schichten an. Weiterhin ist zu beachten, dass die
Gitterkonstanten bei einem Stickstoffgasfluss ANg,s von 30 sccm gréBer waren als bei einem
Stickstoffgasfluss ANgs von 0. Die Veranderung der Gitterkonstanten durch eine Erhéhung
des Stickstoffgasfluss ANgs von 0 auf 30 sccm war im Vergleich zum Einfluss des
Cr/(Al+Cr)-Verhaltnisses gering. Weiterhin sind die Gitterkonstanten entsprechend dem
Vegard’schen Gesetz eingezeichnet [218].

Avegard = Aaiz0s’ (1-X)+acr03"X
Cvegard = Cai203" (1-X)+Ccra03"X

(3.5)

Dabei ist

Avegards CVegard = berechnete Gitterkonstanten a und ¢
Gitterkonstanten von Korund (0,4758 nm, 1,2991 nm)

acr203, Core03 Gitterkonstanten von Eskolait (0,495876 nm, 1,35942 nm)

X Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis (Tab. 3-4).
Die gemessenen Gitterkonstanten waren gréBer als die entsprechend dem Vergard'schen
Gesetz berechneten. Um die Abhangigkeit der Gitterkonstanten a und ¢ vom Stickstoffgas-
fluss AN detaillierter zu untersuchen, wurden die Gitterkonstanten der Pos. 4 analysiert
(Abb. 3-48). Die Cr-reiche Schicht wurde ausgewahlt, um auch bei Stickstoffgasflissen
ANgs = 30 sccm die Gitterkonstanten einer rhomboedrischen Al-Cr-O-N-Phase berechnen zu

kénnen (Abb. 3-46). Die Gitterkonstanten a und c zeigten bei einer Steigerung des Stick-

aao3, Cazos
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stoffgasflusses AN,y von 0 auf 10 sccm eine sprunghafte Erhéhung. Eine weitere Zunahme
des Stickstoffgasflusses ANy flihrte zu einem Anstieg der Gitterkonstanten a und ¢ bis zu
dem maximalen Wert bei einem Stickstoffgasfluss ANgs von 100 sccm.
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Abb. 3-48: Gitterkonstanten a und ¢ von Cr-reichen Al-Cr-O-N-Schichten, die auf der Pos. 4
mit einem Stickstoffgasfluss ANa»,s von 0 bis 100 sccm abgeschieden wurden (Ts = 500 °C,
Us = 0).

TEM-Untersuchungen wurden an Al-Cr-O-N-Schichten durchgefiihrt, die bei einer Sub-
strattemperatur Tg von 500 °C und einem Stickstoffgasfluss ANgs von 30 sccm abgeschie-
den worden waren. In Abb. 3-49 sind Dunkelfeldaufnahmen, Elektronenbeugungsdiagramme
und Hellfeldaufnahmen einer Al-reichen Schicht (Pos. 1) und einer Cr-reichen Schicht (Pos.
5) zu sehen. In den Dunkelfeldaufnahmen war ein kolumnares Wachstum der Al-Cr-O-N-
Schichten zu erkennen. Fir die Dunkelfeldaufnahme der Al-reichen Schicht (Pos. 1) in (a)
bzw. der Cr-reichen Schicht (Pos. 5) in (d) wurde der (440)-Beugungsring bzw. die (104)-,
(110)-, (006)- und (113)-Beugungsringe ausgewahlt. Der Saulendurchmesser der Al-reichen
Schicht betrug 22 £ 4 nm und der der Cr-reichen Schicht 34 + 5 nm. Die zugehérigen Beu-
gungsaufnahmen sind in Abb. 3-49 (b) und (e) gezeigt. Aus den Radien der Ringe wurden
die dazugehoérigen Netzebenenabstande ermittelt. Die Miller'schen Indizes wurden den
Ringen durch einen Vergleich mit den Phasen Korund (PDF-Nr. 10-173), spinell-dhnlichem
Al,O; (PDF-Nr. 10-425) und Eskolait (PDF-Nr. 38-1479) zugeordnet. Die Elektronenbeu-
gungsaufnahme in Abb. 3-49 (b) zeigte mehrere kontinuierliche Ringe. Zu diesen Ringen
konnten eindeutig die eingezeichneten Miller'schen Indizes einer spinell-dhnlichen Al,Os-
Phase zugeordnet werden. Die im Vergleich zur Réntgenbeugung klrzere Wellenlange der
Elektronen flhrte bei geringen KorngréBen zu einer erhéhten Sensitivitat in den Beugungs-
experimenten. Aus diesem Grund sind in Abb. 3-49 (b) eine gréBere Anzahl an Orientierun-
gen als in der zugehdérigen XRD-Kurve bei einem Stickstoffgasfluss AN, von 30 sccm zu
erkennen (Abb. 3-44). Das Elektronenbeugungsdiagramm in Abb. 3-49 (e) einer Cr-reichen
Schicht zeigte eine Mischung aus einem Punkt- und einem Ringdiagramm. Es bestand aus
mehreren diskontinuierlichen Ringen, wobei jeder Ring in Bereiche mit einer hohen und einer
geringen Beugungsintensitat aufgeteilt war. Die im Vergleich zur Bildfeldblende relativ groBe
KorngréBe auf der Cr-reichen Seite fihrte dazu, dass nur relativ wenige Kérner zum Beu-
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gungsbild beitrugen und es dadurch zur Ausbildung von diskontinuierlichen Ringen im
Elektronenbeugungsdiagramm kam.

Abb. 3-49: (a, d) Dunkelfeldaufnahmen, (b, e) Elektronenbeugungsdiagramme, (c, f) Hell-
feldaufnahmen einer Al-reichen Al-Cr-O-N-Schicht (a - ¢) der Pos. 1 und einer Cr-reichen
Al-Cr-O-N-Schicht (d - f) der Pos. 5 (Ts = 500 °C, Us = 0, pges = 0,69 Pa, AN,s = 30 sccm).

Aus den in Abb. 3-49 (e) eingezeichneten Ringen und den daraus berechneten Netzebenen-
abstanden lieB sich eine rhomboedrische Al-Cr-O-N-Phase mit einer nanokristallinen Mikro-
struktur ableiten. In Abb. 3-49 (c) und (f) sind die zugehdérigen Hellfeldaufnahmen dargestellt,
die ein saulenférmiges Wachstum der Schichten erkennen lassen. In Ubereinstimmung mit
den Dunkelfeldaufnahmen zeigte die Al-reiche Schicht (Pos. 1) eine feinere Struktur als die
Cr-reiche (Pos. 5).

D) Dichte

Die Dichte von Al-Cr-O-N-Schichten wurde durch Untersuchungen mittels Réntgenreflektivi-
tat bestimmt (Kapitel 2.4.3). Die Schichten wurden bei der Substrattemperatur Ts von 500 °C
und der Substratvorspannung Us von 0 abgeschieden (Kapitel 2.1.4). In Abb. 3-50 ist die
Abhangigkeit der Dichte von der Probenposition und dem Stickstoffgasfluss AN,,s dargestellt.
Die theoretische Dichte von rhomboedrischem Al,O; betragt 3,97 g/cm®, die von spinell-
ahnlichem Al,O5 betragt 3,20 g/cm® und die von Cr.O; betragt 5,21 g/cm® (Kapitel 1.1). Die
Dichte der Schichten nahm mit einem zunehmenden Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis bis auf einen
maximalen Wert von 5,05 g/cm? fiir eine Cr-reiche Schicht der Pos. 5 bei einem Stickstoff-
gasfluss ANg,s von 69 sccm zu (Abb. 3-50). Die Dichte von Al-Cr-O-N-Schichten, welche mit
einem Stickstoffgasfluss ANg,s von 3 sccm und 10 sccm abgeschieden wurden, zeigte einen
monotonen und nahezu linearen Anstieg mit der Probenposition d.h. mit dem Cr-Anteil.
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Abb. 3-50: Dichte von Al-Cr-O-N-Schichten in Abhédngigkeit des Stickstoffgasflusses AN_ps
und der Probenposition (Ts = 500 °C, Us = 0).

Die Dichte von Al-Cr-O-N-Schichten der Probenpositionen 1, 2 und 3 war nahezu unabhan-
gig vom Stickstoffgasfluss AN,s. Es zeigte sich ein Anstieg der Dichte mit dem Stickstoffgas-
fluss AN,ps auf den Probenpositionen 4 und 5 der Cr-reichen Seite. Die Dichte stieg fur eine
Cr-reiche Schicht der Pos. 5 von 4,64 g/cm® bei einem Stickstoffgasfluss AN,y von 3 sccm
auf 5,05 g/cm® bei einem Stickstoffgasfluss AN, von 69 sccm an.

E) Mikrohérte

In Abb. 3-51 ist die Mikrohéarte von Al-Cr-O-N-Schichten der Pos. 1 (Al-reich), 3 und 5 (Cr-
reich) in Abhangigkeit des Stickstoffgasflusses AN, im Bereich von 0 bis 100 sccm gezeigt.
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Abb. 3-51: Mikrohérte von Al-Cr-O-N-Schichten der Probenpositionen 1 (Al-reich), 3 und 5
(Cr-reich) in Abhdngigkeit des Stickstoffgasflusses ANzys (Ts = 500 °C, Us = 0).

In dem Diagramm wurde auf der x-Achse der Stickstoffgasfluss AN,y aufgetragen, um die
Abhéngigkeit bei einer konstanten Probenposition d.h. einem konstanten Cr/(Al+Cr)-
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Verhaltnis hervorzuheben. Die Mikroharte stieg mit einem zunehmenden Stickstoffgasfluss
ANgps bis zu 30 sccm an. Fir ANy, 2 50 sccm waren die Hartewerte nahezu unabhangig vom
Stickstoffgasfluss AN,,s und blieben auf einem konstanten Niveau. Die Mikroharte von Al-
reichen Schichten (Pos. 1) war héher als die von Schichten der Pos. 3. Weiterhin war die
Mikroharte dieser Schichten héher als die der Cr-reichen Schichten der Pos. 5. Die Mikrohér-
te der Al-Cr-O-N-Schichten war gréBer als die der Al-Cr-O-Schichten, die bei einem Stick-
stoffgasfluss AN, von 0 abgeschieden wurden.

F) Eindringhé&rte und reduzierter Elastizitdtsmodul

Die Eindringharte Hi und der reduzierte Elastizitdtsmodul E.y von Al-Cr-O-N-Schichten
wurden in Abhangigkeit der Probenposition und dem Stickstoffgasfluss AN, von 0 bis
69 sccm bestimmt (Abb. 3-52). In Tab. 3-5 ist eine Ubersicht (iber die Schichtdicke, die
maximale Eindringtiefe hmax des Indentors, das Verhéltnis dieser beiden Werte, dem redu-
zierten E-Modul E4 und der Eindringharte Hr flr einen Stickstoffgasfluss ANg,s von 0 bzw.
69 sccm und far die Pos. 1 (Al-reich), 3 bzw. 5 (Cr-reich) dargestellt.

S;g’;fj‘;g Pos. diflfgli(;h:;m E;]rr‘n‘::'i”ngﬂfnfe Eindringtiefe/Schichtdicke|E .« in GPalHy in GPa
1 4,7 540 + 22 0.11 450 +32 | 27 +1
0 3 | 66 642+ 18 0,10 372+16 | 18+ 1
5 | 49 670 « 23 0,14 346 +18 | 16+ 1
1 5,3 480 * 20 0,09 429+27 | 38+4
69sccm | 3 | 7.3 610« 25 0,08 32823 | 20+2
5 | 57 590 + 23 0,10 435+32 | 22402

Tab. 3-5: Dargestellt ist sowohl die Schichtdicke, die maximale Eindringtiefe hpm.« und das
Verhéltnis dieser beiden Werte als auch der reduzierte E-Modul E,.s und die Eindringhérte
Hrin Abhéngigkeit des Stickstoffgasflusses AN,ps und der Position (Ts = 500 °C, Us = 0).
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Abb. 3-52: Eindringhdrte H;r von Al-Cr-O-N-Schichten in Abhdngigkeit der Probenposition
und des Stickstoffgasflusses AN.,s von 0 bis 69 sccm (Ts = 500 °C, Us = 0).
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Das Verhaltnis von maximaler Eindringtiefe hnma des Indentors und der Schichtdicke variierte
zwischen 0,08 und 0,14. Die Eindringharte Hir der Schichten nahm mit einem steigenden
Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis bei einem Stickstoffgasfluss AN,y von 0 ab. Auf der Pos. 1 flhrte eine
Erhéhung des Stickstoffgasfluss AN,,s auf 69 sccm zu einer Erhéhung der Eindringharte Hir
auf 38 + 4 GPa. Auf der Cr-reichen Seite kam es zu einer Unabhangigkeit der Eindringharte
Hir vom Stickstoffgasfluss AN,ps. Bei einem Stickstoffgasfluss AN,y von 69 sccm zeigte sich
ein Minimum in der Eindringhéarte Hir auf der mittleren Pos. 3.

Neben der Eindringharte Hir wurde in den Messungen mittels instrumentierter Eindringpru-
fung auch der reduzierte Elastizitdtsmodul E,eq ermittelt. In Abb. 3-53 ist die Abhangigkeit des
reduzierten Elastizitaitsmoduls E,.q von der Probenposition und dem Stickstoffgasfluss ANgps
dargestellt.
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Abb. 3-53: Reduzierter Elastizitdtsmodul E.., von Al-Cr-O-N-Schichten in Abhdngigkeit der
Probenposition und des Stickstoffgasflusses ANy von 0, 5 sccm, 30 sccm und 69 sccm
(Ts =500 °C, Us = 0).

Die Messwerte lagen relativ nahe beieinander, so dass Aussagen beziiglich der Abhangig-
keit von der Probenposition und der Substratvorspannung Us nur bedingt méglich waren. Bei
einem Stickstoffgasfluss AN,,s von 0 besaB der reduzierte Elastizitdtsmodul E.q einer Al-
reichen Schicht (Pos. 1) einen Wert von 450 + 32 GPa und der einer Cr-reichen Schicht
(Pos. 5) einen Wert von 346 + 18 GPa. Der reduzierte Elastizititsmodul E..q war bei einem
Stickstoffgasfluss ANg,s von 5 sccm und 30 sccm nahezu unabhéngig von der Probenpositi-
on. Eine Erhéhung des Stickstoffgasflusses AN,,s auf 69 sccm fuhrte zu einem Minimum des
reduzierten Elastizitatsmoduls E.q von 328 + 23 GPa auf der mittleren Pos. 3.

G) Eigenspannungen

Die Eigenspannungen von AI-Cr-O-N-Schichten wurden {ber die Durchbiegung von Si-
Substraten ermittelt. Kompressive Eigenspannungen wurden durch negative Werte und
tensile Eigenspannungen durch positive Werte beschrieben. Die Eigenspannungen sind flr
Stickstoffgasfliisse ANgs von 0, 3 sccm, 10 sccm, 30 sccm, 50 sccm und 69 sccm auf den
finf Probenpositionen in Abb. 3-54 gezeigt.
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Abb. 3-54: Eigenspannungen von Al-Cr-O-N-Schichten bei einem variablen Gesamtgasfluss
in Abhéngigkeit der Probenposition und des Stickstoffgasflusses AN, s (Ts = 500 °C, Us = 0).

Unabhangig vom Stickstoffgasfluss AN,y zeigte sich ein Maximum der kompressiven Eigen-
spannungen far Al-reiche Schichten (Pos. 1). Eine Zunahme des Cr/(Al+Cr)-Verhéltnisses
fihrte zu einer Abnahme bzw. zu einem Minimum der Eigenspannungen flir Schichten der
Pos. 3 und dann zu einem Anstieg der kompressiven Eigenspannungen fir Cr-reiche Schich-
ten der Pos. 4 und 5. Eine Zunahme des Stickstoffgasflusses AN,y flhrte bei Al-reichen
Schichten (Pos. 1) zu Eigenspannungen von -2,4 £ 0,2 GPa, die nahezu unabhangig vom
Stickstoffgasfluss ANg,s waren. Im Gegensatz dazu zeigte sich eine Zunahme der kompres-
siven Eigenspannungen mit einem ansteigenden Stickstoffgasfluss AN, flr Schichten der
Pos. 3 und 5. Bei den Al-reichen Schichten (Pos. 1) wurde ein maximaler Eigenspannungs-
wert von -2,7 = 0,5 GPa bei dem Stickstoffgasfluss ANg,s von 69 sccm nachgewiesen.

3.4.2 Einfluss des Reaktivgasflusses bei konstantem Gesamtgasfluss

In diesem Kapitel werden Ergebnisse von Al-Cr-O-N-Schichten vorgestellt, die mit einem
konstanten Gesamtgasdruck pges von 0,4 Pa bei der Substrattemperatur Ts von 500 °C auf
Hartmetall-Substrate abgeschieden wurden (Kapitel 2.1.4). In den Beschichtungsexperimen-
ten wurde das rel. Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN, = AN/(AN+AQO) mit dem Stickstoffgas-
fluss AN und dem Sauerstoffgasfluss AO systematisch zwischen 0 und 100 % variiert.

A) Chemische Zusammensetzung

Mittels Elektronenstrahlmikrosonde wurden Al-Cr-O-N-Schichten untersucht, die bei Stick-
stoffgasfluss-Verhaltnissen AN, von 24,6 %, 75,1 %, 81,2 %, 87,4 % und 100 % abgeschie-
den worden waren. Dabei wurde die chemische Zusammensetzung von Al-reichen Schichten
(Pos. 1) und von Cr-reichen Schichten (Pos. 5) gemessen. Neben den Konzentrationen der
Elemente von Aluminium, Chrom, Sauerstoff, Stickstoff und Argon wurden vier Parameter
berechnet. Der rel. Chrom-Anteil x wurde durch das Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis und der rel. Stick-
stoff-Anteil y wurde durch das N/(N+O) Verhéltnis beschrieben (Gl. (3.1) und Gl. (3.4)).
Ausgehend von einer Summenformel vom Typ (Ali,Cry)2.5(01-,Ny)s mit einem idealen
Metall- zu Nichtmetall-Verhéltnis von 2/3 wurde der Parameter & (Gl. (3.2)) abgeleitet und
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ausgehend von einer Summenformel vom Typ (Ali,Cry)1.6(O1.y,Ny) mit einem idealen Metall-
zu Nichtmetall-Verhéltnis von 1 wurde der Parameter

(Al+Cr)
6 =m—1 (3.6)
abgeleitet. In Tab. 3-6 sind die Ergebnisse der chemischen Analysen zu sehen.
AN, in Konzentration in At.% y y 5 5
% Al Cr @) N Ar

24,6 276 | 116 | 60,5 | 0,13 | 0,02 | 0,30 |0,0021| -0,06 | -0,35

5 75,1 23,8 | 143 | 60,5 | 1,26 | 0,04 | 0,38 |0,0204| -0,15 | -0,38
o 812 27,0 | 22,0 | 22,8 | 28,20 | 0,00 | 0,45 |0,5525| 0,88 | -0,04
<| 874 29,0 | 254 | 15,3 | 30,31 | 0,02 | 0,47 |0,6650| 1,58 0,19
100 34,0 | 25,3 1,1 | 39,62 | 0,01 0,43 |0,9735| 2,37 0,46

24,6 9,4 30,7 | 59,9 | 0,02 | 0,00 | 0,77 |0,0003| 0,01 -0,33

S| 751 8,3 31,1 | 59,8 | 0,85 | 0,01 0,79 |0,0140| -0,05 | -0,35
o1 812 5,5 43,7 | 27,2 | 23,57 | 0,01 0,89 |0,4643| 0,91 -0,03
o 87,4 6,0 46,8 | 19,7 | 27,48 | 0,01 0,89 |0,5831| 1,36 0,12
100 8,2 56,6 0,2 | 35,01 | 0,01 0,87 |0,9938| 3,51 0,84

Tab. 3-6: Chemische Zusammensetzung von Al-reichen Al-Cr-O-N-Schichten (Pos. 1) und
von Cr-reichen Al-Cr-O-N-Schichten (Pos. 5), die auf Hartmetall-Substrate abgeschieden
wurden (Ts = 500 °C, Us = 0, pges = 0,4 Pa).

Zunéachst ist zu bemerken, dass die Al-Konzentration von Schichten der Pos. 1 gréBer war
als die von Schichten der Pos. 5. Entsprechend war die Cr-Konzentration von Schichten der
Pos. 5 gréBer als die von Schichten der Pos. 1. Die Al-Konzentration zeigte keine systemati-
sche Abhangigkeit vom Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN,,. Die Cr-Konzentration stieg flr
Schichten der Probenpositionen 1 und 5 monoton mit dem Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN
an. Der rel. Chrom-Anteil x (Gl. (3.1)) stieg fur Al-reiche Schichten (Pos. 1) aufgrund einer
Erhéhung des Stickstoffgasfluss-Verhéltnisses AN, zwischen 24,6 % bis 87,4 % von 0,30
auf 0,47 an und sank bei einem Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN, von 100 % auf einen Wert
von 0,43 ab. Bei den Cr-reichen Schichten (Pos. 5) wurde ein &hnliches Verhalten beobach-
tet: der relative Cr-Anteil x stieg bei einem Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN, zwischen
24,6 % und 87,4 % von 0,77 auf 0,89 an und sank bei einem Stickstoffgasfluss-Verhaltnis
AN, von 100 % auf 0,87 ab. Die Sauerstoff-Konzentration nahm mit zunehmendem Stick-
stoffgasfluss-Verhéltnis AN, von maximal 60,5 At.% auf minimal 0,2 At.% ab. Bei einem
Stickstoffgasfluss-Verhéltnis AN, von 24,6 % war der Stickstoff-Anteil sehr gering und
befand sich zwischen 0,02 At.% im Fall von Cr-reichen Schichten (Pos. 5) und 0,13 At.% im
Fall von Al-reichen Schichten (Pos. 1). Eine Erhéhung des Stickstoffgasfluss-Verhaltnisses
AN, auf 75,1 % flhrte zu einer erhéhten Stickstoff-Konzentration zwischen 0,85 At.% und
1,26 At.% in den Al-Cr-O-N-Schichten. Im Fall von AN, = 24,6 % und AN, = 75,1 % war der
Parameter & betragsmaBig deutlich kleiner als der Parameter 6 und besaB einen Wert
zwischen -0,15 und 0,01. Eine weitere Erh6hung von AN, auf Werte von 81,2 %, 87,4 %,
und 100 % fuhrte zu einem starken Anstieg der Stickstoff-Konzentration auf Werte zwischen
23,57 At.% und 39,62 At.%. Bei einem Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN, von 81,2 %, 87,4 %
und 100 % war der Parameter 6 betragsmaBig kleiner als der Parameter & und besalB einen
Wert zwischen -0,04 und 0,84. Es wurden nur geringe Argon-Konzentrationen von maximal
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0,04 At.% nachgewiesen und diese zeigten keine systematische Abhangigkeit von der
Probenposition oder dem Stickstoffgasfluss-Verhéltnis AN, Die Verunreinigungen durch
Kohlenstoff lagen bei ungeféhr 0,05 At.%.

B) Bindungszustande

Die Bindungszustande in den AI-Cr-O-N-Schichten wurden mittels Réntgen-Photo-
elektronenspektroskopie untersucht. Von besonderem Interesse war dabei die Bindungs-
energie von Stickstoff. In Abb. 3-55 sind die Diagramme der Elemente Aluminium, Chrom,
Sauerstoff und Stickstoff von Al-reichen Schichten dargestellt, die auf der Pos. 1 bei einem
Stickstoffgasfluss-Verhéltnis AN, von 75,1 % (gestrichelte Linien) und 81,2 % (durchgezo-
gene Linien) abgeschieden wurden.
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Abb. 3-55: Réntgen-Photoelektronenspektroskopiediagramme von den Elementen (a) Alumi-
nium, (b) Chrom, (c) Sauerstoff und (d) Stickstoff. Die Al-reichen Al-Cr-O-N-Schichten wur-
den auf der Pos. 1 bei einem Stickstoffgasfluss-Verhédltnis AN, von 75,1 % (gestrichelte
Linien) und 81,2 % (durchgezogene Linien) abgeschieden (Ts = 500 °C, Us=0,
PGes = 0:4 Pa)

Aufgrund der rauen Oberflache und einer Oxidation der Bruchflache von AIN bzw. des
gepressten CrN-Pulvers kam es zu Abschattungen und Verfalschungen der Referenzmess-
ergebnisse. Daher wurden im Folgenden als Referenzen die Daten aus der Literatur ver-
wendet. Die Kurven in Abb. 3-55 (a) zeigen die Bindungsenergie der 2s-Elektronen von Al
und hatten bei einem relativen Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN, von 75,1 % ein Maximum
bei ungefahr 119,7 eV und bei einem relativen Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN, von 81,2 %
ein Maximum bei ungefahr 119,1 eV. Die Analyse der Messungen ergab eine gute Uberein-
stimmung mit den Literaturdaten (Tab. 2-8). Nach Abb. 3-55 (b) wurde fir die Cr2pzp,-
Elektronen im Fall eines Stickstoffgasfluss-Verhaltnisses AN, von 75,1 % eine Bindungs-
energie von 576,6 eV und bei dem Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN, von 81,2 % eine
Bindungsenergie von 575,1 eV ermittelt. Neben der Bindungsenergie der Cr2ps,-Elektronen
ist in Abb. 3-55 (b) die Bindungsenergie der Cr2p,,.-Elektronen zu erkennen. Der gemessene
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Wert der Cr2pz,-Elektronen lag bei einem relativen Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN, von
75,1 % innerhalb des Bereichs einer Cr,O3-Phase und bei einem relativen Stickstoffgasfluss-
Verhéltnis AN, von 81,2 % innerhalb des Bereichs einer Cr,N-Phase (Tab. 2-8). Fir das
Element Sauerstoff wurde der O1s-Reflex untersucht und ein Maximum bei einer Bindungs-
energie von 531,6 eV (Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN, = 75,1 %) und 531,5 eV (Stickstoff-
gasfluss-Verhaltnis AN, = 81,2 %) gefunden (Abb. 3-55 (c)). Die Literaturdaten zeigten,
dass die Bindungsenergie der O1s-Elektronen in einer Al,Os-Verbindung geringfligig grdBer
war als in einer Cr,Oz-Verbindung (Tab. 2-8). Die Messung deutete an, dass in den beiden
Al-Cr-O-N-Schichten Sauerstoff sowohl an Aluminium als auch an Chrom gebunden war. In
Abb. 3-55 (d) ist ein Maximum der Bindungsenergie von den N1s-Elektronen im Fall eines
Stickstoffgasfluss-Verhaltnisses AN, von 75,1 % bei 396,9 eV und im Fall eines Stickstoff-
gasfluss-Verhaltnisses AN,y von 81,2 % bei 396,8 eV zu erkennen. Diese beiden Werte
stimmten innerhalb der Auflésungsgrenze von ungeféhr 0,1 eV Uberein. Die Bindungsener-
gien der N1s-Elektronen in den beiden Schichten tendierten zu denen einer CrN-Verbindung
(Tab. 2-8). Neben Al-reichen Schichten der Pos. 1 wurde auch eine Schicht der mittleren
Pos. 3 und eine Cr-reiche Schicht der Pos. 5 analysiert. In Abb. 3-56 ist das N1s-Signal von
Schichten mit einem Stickstoffgasfluss-Verhéltnis AN, von 75,1 % der Probenpositionen 1
(Al-reich), 3 und 5 (Cr-reich) gezeigt.
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Abb. 3-56: Vergleich des N1s-Peaks von Al-Cr-O-N-Schichten der Probenpositionen 1 (Al-
reich), 3 und 5 (Cr-reich). Zum Vergleich wurde der Bereich der Literaturwerte des N1s-

Peaks einer CrN-Verbindung und einer AIN-Verbindung eingezeichnet (Ts = 500 °C, Us = 0,
PGes = 074 Pa)-
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Es zeigte sich keine systematische Abhangigkeit des N1s-Reflexes von der Probenposition,
d.h. dem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis in den Al-Cr-O-N-Schichten. Weiterhin wurde in Abb. 3-56 der
Bereich der Literaturwerte des N1s-Peaks einer CrN-Verbindung und einer AIN-Verbindung
eingezeichnet. Eine eindeutige Zuordnung zu einer CrN- oder einer AIN-Verbindung war
nicht moéglich, denn der Unterschied zwischen den Bindungsenergien von Stickstoff in den
beiden Verbindungen ist sehr gering. Bei der Interpretation ist zu beachten, dass die N1s-
Bindungsenergie auch durch Sauerstoff beeinflusst werden kann. In einer Cr-O-N-
Verbindung war die N1s-Bindungsenergie ungefahr 1 eV bis 3 eV gréBer als in einer CrN-
Verbindung und in einer Al-O-N-Verbindung war sie ungefahr 1 eV kleiner als in einer AIN-
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Verbindung (Tab. 2-8). Weiterhin waren die Konzentrationen von Stickstoff mit 1 At.% relativ
gering, so dass die Intensitat der Reflexe von Stickstoff deutlich kleiner war als die Intensitat
der Reflexe von Aluminium, Chrom und Sauerstoff. In Abb. 3-56 deutet sich aufgrund der
Schwerpunkte der N1s-Peaks an, dass der Stickstoff bevorzugt an das Element Chrom
gebunden war.

C) Schichtwachstum

Zur Charakterisierung des Schichtwachstums wurden Bruchflachen von Schichten verwen-
det, die mit einem Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN, von 100 % abgeschieden wurden. In
Abb. 3-57 sind REM-Aufnahmen einer Al-reichen Schicht der Pos. 1, einer Schicht der
mittleren Pos. 3 und einer Cr-reichen Schicht der Pos. 5 dargestellt.

# I b 1 X
&' b & U mm— i it

Abb. 3-57: REM-Aufnahmen von (a) Al-reichen AI-Cr-N-Schichten der Pos. 1 mit
d = 16,6 um, (b) Schichten der Pos. 3 mit d = 29,3 um und (c) Cr-reichen Schichten der Pos.
5mitd=23,1um (Ts =500 °C, Us = 0, pges = 0,4 Pa, AN,;;= 100 %).

Aufgrund der Schichtdicken waren bei der gewahlten VergréBerung die Hartmetall-Substrate
bzw. die Zwischenlagen nicht zu erkennen. Die Aufnahme der Al-reichen Schicht (a) zeigt
ein dichtes und homogenes Schichtwachstum. Im oberflaichennahen Bereich wies die
Al-Cr-N-Schicht ein saulenférmiges Wachstum auf. Die Oberflache wies eine eher grobe,
schuppenférmige Struktur auf. Die Bruchflache einer Schicht der Pos. 3 zeigte ein saulen-
férmiges und dichtes Schichtwachstum (Abb. 3-57 (b)). Die Oberflache wies eine gleichma-
Bige, feine und globulare Struktur auf. Auch in den Aufnahmen einer Cr-reichen Schicht der
Pos. 5 war ein dichtes und saulenférmiges Wachstum zu sehen (Abb. 3-57 (c)). Die Oberfla-
che wies eine eher grobe und globulare Struktur auf. Bei den Aufnahmen einer Al-reichen
Schicht (Pos. 1) war das Schichtwachstum grober zu bewerten als bei einer Cr-reichen
Schicht (Pos. 5).

D) Mikrostruktur

Réntgenfeinstrukturbeugung wurde an Al-Cr-O-N-Schichten durchgefuhrt, die bei einem
konstanten Gesamtgasfluss abgeschieden wurden. Die Schichten wurden bei der Sub-
strattemperatur Ts von 500 °C und der Substratvorspannung Us von 0 abgeschieden. Die
XRD-Kurven bei einem Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN, von 0 stimmten mit denen der
Al-Cr-O-Schichten bei einer Substratvorspannung Us von 0O Uberein (Abb. 3-58). Zunachst
wurden die Reflexe der Hartmetall-Substrate bzw. der Zwischenlagen identifiziert (Anhang
A). Eine Analyse lieB erkennen, dass sich die Mikrostruktur in Abhangigkeit des Stickstoff-
gasfluss-Verhéltnisses AN, verénderte. Die mit a markierten gestrichelten Linien gehdrten
zu den Reflexen von Korund (PDF-Nr. 10-173) und die mit a markierten durchgezogenen
Linien zu den Reflexen von Eskolait (PDF-Nr. 38-1479). Zwei Reflexe bei einem Beugungs-
winkel 20 von 37,2 grd und 51,4 grd konnten den Al-Cr-O-N-Schichten zugeordnet werden.
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Abb. 3-58: XRD-Kurven von Al-reichen Al-Cr-O-N-Schichten (Pos. 1) (Ts = 500 °C, Us = 0,
Pges = 0,4 Pa, S = Substrat, ZL = Zwischenlage).

Ein Vergleich dieser beiden Reflexe mit dem (110)- und dem (024)-Reflex von Korund bzw.
Eskolait zeigte, dass die beiden Bragg-Reflexe zwischen denen von Korund bzw. Eskolait
aus derselben Netzebenenschar lagen. Als Modell wird vorgeschlagen, dass die Schicht
einen Mischkristall in der rhomboedrischen Al-Cr-O-N-Phase bildete. Im Fall eines Stickstoff-
gasfluss-Verhaltnisses AN, zwischen 78,0 % und 100 % stimmten die nicht mit denen von
Korund und Eskolait Uberein. Die Lage der Reflexe wird im Folgenden relativ zu den durch-
gezogenen vertikalen Linien von kfz CrN (PDF-Nr. 11-65) und den gestrichelten Linien von
kfz AIN (PDF-Nr. 25-1495) erlautert. Anzumerken ist, dass bei einem Stickstoffgasfluss-
Verhaltnis AN, von 78,0 % bis 100 %, keine Reflexe des HM-Substrats bzw. der Zwischen-
lagen zu erkennen waren, weil die Dicke der Al-Cr-O-N-Schicht zu groB3 war. In Abb. 3-58 ist
zu erkennen, dass sich die Reflexe der Schichten bei héheren Beugungswinkeln befanden,
als die der AIN- bzw. der CrN-Phase. Daher wiesen die Schichten eine kleinere Gitterkon-
stante als die Vergleichswerte aus der ICDD-Datenbank auf. Als Grinde fiir die Verschie-
bungen kénnten kompressive Eigenspannungen, Defekte wie zum Beispiel Leerstellen oder
eine ungleichm&Bige Verteilung der Al- und Cr-lonen auf den Kationenplatzen in Frage
kommen. Als Modell wird vorgeschlagen, dass die Schicht in einer kfz (Ali.,Cry)1.6(O1-y,Ny)-
Phase aufwuchs. Im Fall eines Stickstoffgasfluss-Verhaltnisses AN, zwischen 78,0 % und
87,4 % ware auch die Ersetzung der N*-lonen durch O*-lonen denkbar. In Abb. 3-59 ist eine
Ubersicht der XRD-Kurven von Cr-reichen Schichten der Pos. 5 in Abhangigkeit des Stick-
stoffgasfluss-Verhaltnisses AN, dargestellt. Im Bereich des Stickstoffgasfluss-Verhaltnisses
AN von 0 bis 75,1 % sind die Beugungswinkel einer rhomboedrischen Al,O;-Phase als
gestrichelte vertikale Linien und die Beugungswinkel einer Cr,Os-Phase als durchgezogene
vertikale Linien dargestellt und mit einem o markiert. Mehrere Reflexe der Al-Cr-O-N-
Schichten befanden sich zwischen den Reflexen von rhomboedrischem Al,O5; und Cr.O3; aus
derselben Netzebenenschar und die Schicht bildete somit einen rhomboedrischen Mischkris-
tall. Die XRD-Kurven bei einem Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN, von 81,2 %, 87,4 % und
100 % zeigen zwei Reflexe. FlUr den Fall eines Stickstoffgasfluss-Verhaltnisses AN, von
81,2 % und 87,4 % befanden sich die beiden Reflexe zwischen den (111)- und (200)-
Reflexen einer kfz AIN-Phase und einer kfz CrN-Phase.
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Abb. 3-59: XRD-Kurven von Cr-reichen Al-Cr-O-N-Schichten der Pos. 5, die bei einem
konstanten Gesamtgasfluss abgeschieden wurden (Ts = 500 °C, Us = 0, pges = 0,4 Pa,
S = Substrat, ZL = Zwischenlage).

Fur den Fall eines Stickstoffgasfluss-Verhaltnisses AN, von 100 %, d.h. einer Abscheidung
in einer Ar-No-Atmosphéare, war ein Reflex der Schicht zu erkennen. Dieser Reflex lag bei
einem hdéheren Beugungswinkel als der (200)-Reflex einer AIN- bzw. CrN-Phase. Diese
Verschiebung konnte aufgrund von kompressiven Eigenspannungen, Defekten wie zum
Beispiel Leerstellen oder einer ungeordneten Verteilung der Al- und Cr-lonen auf den Metall-
platzen hervorgerufen werden. In Abb. 3-60 sind die Ergebnisse einer systematischen
Analyse gezeigt und die Abhangigkeit der Phasen von der Probenposition, dem Cr/(Al+Cr)-
Verhaltnis und dem Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN, ist zu erkennen.

Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis
100 0,43 0,88 9,4
87,4 0,47 kfz (Al1,Cry)116(01.,Ny) 0,88 8,2
81,2 0,45 0,88 7,6 a
P 78,0 7,3 =
= | 751 | 038 079 | 70 |2 8§
g 62,5 5,9 3 £
50,2 0-(Al1x,C)2:5(01Ny)a 47 | &
24.6 0,30 0,76 2,3
0 0
1 2 3 4 5
Al-reich Probenposition Cr-reich

Abb. 3-60: Abhdngigkeit der Phasen der Al-Cr-O-N-Schichten von der Probenposition und
dem Stickstoffgasfluss-Verhéltnis AN,,. Der grau hinterlegte Parameterbereich flihrte zur
Bildung einer rhomboedrischen Phase, der durch Schraffur markierte Bereich zu einem
Ubergangsbereich und der restliche Bereich zur Bildung einer kfz Phase (Ts=500 °C,
Us = 0, PGes = 0,4 Pa)
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Diese Ubersicht kann als Art PVD-Zustandsdiagramm fiir die Abscheidung von
Al-Cr-O-N-Schichten angesehen werden. Der Gesamtgasdruck pges betrug in allen Experi-
menten dieser Serie 0,40 Pa. Unabh&ngig von der Probenposition bzw. dem Cr/(Al+Cr)-
Verhéltnis kam es zur Bildung einer rhomboedrischen a-Al-Cr-O-N-Phase bei einem Stick-
stoffgasfluss-Verhaltnis AN, zwischen 0 und 75,1 %. Bei einem Stickstoffgasfluss-Verhaltnis
AN, von 78,0 % bildeten Al-reiche Al-Cr-O-N-Schichten der Probenpositionen 1 und 2 eine
kfz Phase und Cr-reiche Schichten der Probenpositionen 4 und 5 eine rhomboedrische
Phase. Eine Schicht der mittleren Pos. 3 zeigte Reflexe einer rhomboedrischen und einer kfz
Al-Cr-O-N-Phase. Der Ubergang von der rhomboedrischen Al-Cr-O-N-Phase in die kfz
Al-Cr-O-N-Phase wurde durch das N/(O+N)-Verhéltnis und durch das Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis
beeinflusst.

E) Dichte

Die Dichte der Al-Cr-O-N-Schichten wurde mittels Rontgenreflektivitat ermittelt. In Abb. 3-61
ist die Abh&ngigkeit der Dichte von der Probenposition und dem Stickstoffgasfluss-Verhaltnis
AN, mit Werten von 0, 24,6 %, 50,2 %, 75,1 %, 87,4 % und 100 % dargestellt.
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Abb. 3-61: Dichte von Al-Cr-O-N-Schichten, die bei einem konstanten Gesamtgasfluss in
Abhé&ngigkeit des Stickstoffgasfluss-Verhéltnisses AN, und der Probenposition abgeschie-
den wurden (Ts = 500 °C, Us = 0, Pges = 0,4 Pa).

Die Messwerte bei einem Stickstoffgasfluss-Verhéltnis AN, von 0 stimmten mit denen der
Al-Cr-O-Schichten aus Abb. 3-14 bei einer Substratvorspannung Us von 0 Uberein. Die
Dichte der Al-Cr-O-N-Schichten nahm mit dem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis bzw. der Probenposition
zu. Dies wird im Folgenden anhand der theoretischen Dichte von Al mit 2,70 g/cm3, von
rhomboedrischem Al,O5; mit 3,97 g/cm®, von ZnS-Wurtzit-AIN mit 3,26 g/cm®, von kubischem
Cr mit 7,20 g/cm®, von Cr,O3 mit 5,21 g/cm® und von kfz CrN mit 5,90 g/cm? erlautert (Kapitel
1.1). Die Zunahme stimmt damit Uberein, dass Cr eine héhere theoretische Dichte als Al,
Cr,0O3 eine hdhere theoretische Dichte als rhomboedrisches Al,O; und CrN eine hdhere
theoretische Dichte als AIN hat. In dem Bereich eines Stickstoffgasfluss-Verhaltnisses AN,
von 0 bis 75,1 % lag die Dichte der Al-Cr-O-N-Schichten zwischen den theoretischen Dichten
von rhomboedrischem Al,O; und Cr.O;. Es gab einen Anstieg der Dichte der Schichten mit
dem Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN,,. Die theoretische Dichte von kfz CrN war gréBer als
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die von Cr,0O3. Die theoretische Dichte von ZnS-Wurtzit-AIN war kleiner als die von rhombo-
edrischem Al,Os. Es ist anzunehmen, dass eine hypothetische kfz AIN-Phase eine hdéhere
Dichte hat als eine rhomboedrische Al,Os-Phase. Des Weiteren ist anzunehmen, dass eine
hypothetische kfz AIN-Phase eine geringere Dichte als eine kfz CrN-Phase hat, weil Al eine
geringere theoretische Dichte als Cr hat. In einem stark vereinfachten Modell kann die Dichte
pan dieser kfz AIN-Phase Uber die Formel
PAN = Pa-a0s' Pern/Perzos = 3,97-5,90/5,21 g/em® = 4,50 g/cm® (3.7)

mit

Dichte von AIN

PorN Dichte von CrN

Pa-A203 Dichte vonrhomboedrischem Al,O3

Pcreos = Dichte von Cr,03
abgeschatzt werden (dabei handelt es sich allerdings um eine grobe Abschatzung die nicht
experimentell bzw. theoretisch bestatigt wurde).

PAIN

F) Mikroharte

Die Mikrohéarte nach Vickers der Al-Cr-O-N-Schichten wird in Abh&ngigkeit der Probenpositi-
on und des Stickstoffgasfluss-Verhaltnisses AN, gezeigt (Abb. 3-62).
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Abb. 3-62: Mikrohdrte von AI-Cr-O-N-Schichten in Abhé&ngigkeit des Stickstoffgasfluss-
Verhéltnisses AN, und der Probenposition (Ts = 500 °C, Us = 0, pges = 0,4 Pa).

Die Messwerte bei einem Stickstoffgasfluss-Verhéltnis AN, von 0 stimmten mit denen der
Al-Cr-O-Schichten aus Abb. 3-15 bei einer Substratvorspannung Us von 0 Uberein. Die
Mikroharte der Al-Cr-O-N-Schichten nahm firr ein Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN, von 0,
24,6 %, 50,2 % und 75,1 % mit dem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis bzw. mit der Probenposition ab.
Sie war fur ein Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN, von 81,2 %, 87,4 % und 100 % nahezu
unabhangig von der Probenposition. Bei einem Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN, zwischen 0
und 87,4 % fluhrte eine Erhdhung der Stickstoffzugabe zu einer Erhéhung der Harte. Die
Abscheidung der Schichten in einer Ar-N,-Atmosphére flhrte zu einer Abnahme der Mikro-
harte von einem Mittelwert von 2163 + 24 HVO0,05 im Fall eines Stickstoffgasfluss-
Verhéltnisses AN, von 81,2 % auf einen Mittelwert von 1953 + 31 HVO0,05 im Fall eines
Stickstoffgasfluss-Verhaltnisses AN, von 100 %.
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G) Eigenspannungen

Die Eigenspannungen von Al-Cr-O-N-Schichten wurden Uber die Durchbiegung von Si-
Substraten bestimmt (Kapitel 2.4.6). In Abb. 3-63 sind die Ergebnisse fiir Schichten gezeigt,
die bei einem Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN, von 0, 24,6 %, 50,2 %, 75,1 % und 87,4 %
hergestellt wurden.

Die Eigenspannungen von Schichten, die mit einem Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN, von 0
und 24,6 % abgeschieden wurden, zeigten innerhalb der Standardabweichung keinen
Unterschied. Die kompressiven Eigenspannungen hatten ein Maximum fur Al-reiche Schich-
ten (Pos. 1). Schichten der mittleren Pos. 3 wiesen geringfligige Zugeigenspannungen auf.
Eine VergrdBerung des Stickstoffgasflusses auf ANy = 50,2 % bzw. AN = 75,1 % flhrte zu
einem betragsmaBigen Anstieg der kompressiven Eigenspannungen in den Schichten auf
bis zu -3,1 £ 0,3 GPa. Die Schichten, die mit einem Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN, von 0
bis 75,1 % abgeschieden wurden, zeigten maximal kompressive Eigenspannungen auf der
Pos. 1 und minimal kompressive Eigenspannungen auf der mittleren Pos. 3. Die Eigenspan-
nungen waren bei einem Stickstoffgasfluss-Verhéltnis AN, von 87,4 % nahezu unabhéngig
vom Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis und wiesen einen Mittelwert von -0,9 + 0,1 GPa auf.
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Abb. 3-63: Eigenspannungen von Al-Cr-O-N-Schichten, die in Abhdngigkeit der Probenposi-
tion und des Stickstoffgasfluss-Verhéltnisses AN,, abgeschieden wurden (Ts = 500 °C,
Us =0, PGes = 0,4 Pa)

3.4.3 Einfluss der Substratvorspannung

In diesem Kapitel wird der Einfluss einer hochfrequenten Substratvorspannung Us auf die
Mikrostruktur und die Eigenschaften von Al-Cr-O-N-Schichten dargestellt, die mit einem
Stickstoffgasfluss AN,y von 50 sccm bei einer Substrattemperatur Ts von 500 °C auf Hart-
metall-Substrate abgeschieden wurden (Kapitel 2.1.4).

A) Chemische Zusammensetzung

Die Ergebnisse der chemischen Analysen von AIl-Cr-O-N-Schichten, die bei einem Stick-
stoffgasfluss ANg,s von 50 sccm und einer Substratvorspannung Us zwischen 0 und -200 V
abgeschieden wurden, sind in Tab. 3-7 dargestellt. Die chemische Zusammensetzung von
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Al-reichen Schichten (Pos. 1) und von Cr-reichen Schichten (Pos. 5) wurde mittels Elektro-
nenstrahimikroanalyse untersucht (Kapitel 2.2.1).

, Konzentration in At.%
UsinV 4 cr | o N Ar X 2 °
= 0 28,1 11,3 58,5 1,40 0,02 0,29 0,02 -0,03
'g -50 26,7 11,8 57,9 2,20 0,47 0,31 0,04 -0,08
3 -100 25,8 12,6 56,8 3,14 0,67 0,33 0,05 -0,08
— | -200 24,7 12,5 53,5 6,52 1,99 0,34 0,11 -0,14
= 0 8,8 31,7 58,4 0,56 0,00 0,78 0,01 0,06
-§ -50 9,0 30,5 59,1 0,61 0,03 0,77 0,01 -0,01
(_% -100 8,4 29,5 59,6 1,69 0,07 0,78 0,03 -0,15
©| -200 5,9 32,0 55,8 4,93 0,68 0,84 0,08 -0,13

Tab. 3-7: Chemische Zusammensetzung von Al-Cr-O-N-Schichten der Pos. 1 und Pos. 5, die
bei einer Substratvorspannung Us zwischen 0 und -200 V abgeschieden wurden
(Ts = 500 °C, pges = 0,81 Pa, AN,s = 50 sccm).

Weiterhin wurde die Kohlenstoff-Konzentration in den Schichten ermittelt und ein maximaler
Wert von 0,9 At.% nachgewiesen. Der rel. Chrom- (Gl. (3.1)), der rel. Stickstoff-Anteil
(Gl. (3.4)) und Abweichungen vom idealen Metall- zu Nichtmetall-Verhaltnis & (Gl. (3.2))
wurden aus den Zusammensetzungen berechnet. Die chemische Zusammensetzung bei
einer Substratvorspannung Us von 0 wurde in Kapitel 3.4.1 erlautert. Die Aluminium-
Konzentration nahm auf beiden Probenpositionen mit einer betragsmaBigen Zunahme der
Substratvorspannung Us ab. Die Chrom-Konzentration zeigte keine systematische Abhan-
gigkeit von der Substratvorspannung Us. Die Sauerstoff-Konzentration variierte bei Al-
reichen Schichten (Pos. 1) zwischen 53,5 At.% und 58,5 At.%. Bei Cr-reichen Schichten
(Pos. 5) wurde eine Sauerstoff-Konzentration zwischen 55,8 At.% und 59,6 At.% nachgewie-
sen. Die Stickstoff-Konzentration bzw. der rel. Stickstoff-Anteil y (Gl. (3.4)) nahm bei den
beiden untersuchten Probenpositionen mit einer betragsmaBigen Zunahme der Substratvor-
spannung Us systematisch zu. Die Inkorporation von Stickstoff war bei Al-reichen Schichten
mit Werten zwischen 1,4 At.% und 6,5 At.% grdBer als bei Cr-reichen Schichten mit Werten
zwischen 0,6 At.% und 4,9 At.%. Die Summe aus der Stickstoff- und der Sauerstoff-
Konzentration zeigte eine geringe Variation zwischen 59,0 At.% und 61,3 At.%. Eine be-
tragsmaBig ansteigende Substratvorspannung Us flhrte zu einer zunehmenden Abweichung
von dem idealen Metall- zu Nichtmetall-Verhaltnis von 2/3 durch den Parameter &. Die
chemische Zusammensetzung der Schichten konnte mit einer Summenformel vom Typ
(Al1x,Cry)2.5(01-y,Ny) 3 beschrieben werden.

B) Mikrostruktur

Der Einfluss einer Substratvorspannung Us auf die Phasenausbildung von Al-Cr-O-N-
Schichten bei einem Stickstoffgasfluss AN, von 50 sccm wurde untersucht. Daflir wurde die
Substratvorspannung Us systematisch zwischen 0 und -300 V variiert.

Die XRD-Kurve mit einer Substratvorspannung Us von 0 wurde bereits in Abb. 3-44 bei
einem Stickstoffgasfluss ANg,s von 50 sccm besprochen. Zundchst wurden die Reflexe des
Hartmetall-Substrats (PDF-Nr. 25-1047) und der Cr- bzw. Al-Cr-Zwischenlagen identifiziert
(Anhang A). Die durchgezogene vertikale Linie gehdrte zu dem (214)-Reflex von Eskolait
(PDF-Nr. 38-1479) und die gestrichelte vertikale Linie gehdrte zu dem (214)-Reflex von
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Korund (PDF-Nr. 10-173). Wie in Kapitel 3.4.1 beschrieben, gehdérten die Reflexe bei einem
Beugungswinkel 20 von 19,6 grd und 61,5 grd zu einer metastabilen spinell-dhnlichen
(Al14,Cry)203-Phase. Die Reflexe bei einem Beugungswinkel 20 von 19,6 grd und 61,5 grd
verschwanden bei einer Substratvorspannung Us von -50 V nahezu komplett und ein Reflex
mit einer relativ groBen Halbwertsbreite bei einem Beugungswinkel 20 von 64,7 grd ent-
stand. Dieser wurde von zwei Reflexen des Hartmetall-Substrats und einem Reflex der
Zwischenlagen Uberlagert (Anhang A). Eine betragsmaBige Erhéhung der Substratvorspan-
nung Us auf Werte von -100 V bis -300 V fihrte zur Bildung eines Reflexes mit hoher Intensi-
tat bei einem Beugungswinkel 20 von 64,7 grd. Eine eindeutige Identifizierung des Reflexes
war auf Grundlage dieser Daten nicht méglich. Jedoch konnte die Bildung einer rhomboedri-
schen Al-Cr-O-N-Phase nicht ausgeschlossen werden, denn die Reflexe von Eskolait und
Korund mit der Orientierung (214) schlossen den bisher nicht zugeordneten Reflex ein.
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Abb. 3-64: XRD-Kurven von Al-Cr-O-N-Schichten (Pos. 1), die bei einer Substratvorspan-
nung Us zwischen 0 und -300 V abgeschieden wurden (Ts = 500 °C, pges = 0,81 Pa,
AN, ps = 50 sccm, S = Substrat, ZL = Zwischenlage).

In Abb. 3-65 sind die XRD-Kurven Cr-reicher Schichten der Pos. 5 in Abhangigkeit der
Substratvorspannung Us dargestellt. Hierbei konnten die Reflexe des Hartmetall-Substrats
durch einen Vergleich mit einer WC-Phase (PDF-Nr. 25-1047) identifiziert werden. Die
durchgezogenen vertikalen Linien gehdrten zu den Reflexen von Eskolait (PDF-Nr. 38-1479)
und die gestrichelten vertikalen Linien zu den Reflexen von Korund (PDF-Nr. 10-173). Durch
einen Vergleich der gemessenen Reflexe mit den theoretischen Reflexen von Eskolait und
Korund zeigte sich, dass bei einer Substratvorspannung Us von 0 und einem Stickstoffgas-
fluss ANgs von 50 sccm eine Cr-reiche rhomboedrische Al-Cr-O-N-Phase auf der Pos. 5
gebildet wurde (Kapitel 3.4.1). Eine betragsméaBige Erhdéhung der Substratvorspannung Us
auf -50 V fuhrte zur Bildung von einem Reflex bei einem Beugungswinkel 20 von 64,7 grd.
Dieser Reflex wurde von zwei Reflexen des Hartmetall-Substrats und von einem Reflex der
Zwischenlage Uberlagert. Entsprechend den Analysen von Al-reichen Schichten (Pos. 1)
konnte die Bildung einer rhomboedrischen Al-Cr-O-N-Phase nicht ausgeschlossen werden.
Eine Substratvorspannung Us von bis zu -300 V fihrte zu weiteren Reflexen, die einer
rhomboedrischen Al-Cr-O-N-Phase zugeordnet werden konnten. Die zuséatzliche kinetische
Energie aufgrund der Substratvorspannung Us fUhrte somit zu Keimbildungs- und Wachs-
tumsbedingungen, unter welchen eine rhomboedrische Al-Cr-O-N-Phase aufwuchs.
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Abb. 3-65: XRD-Kurven von Cr-reichen Al-Cr-O-N-Schichten der Pos. 5, die bei einer Sub-
stratvorspannung Us zwischen 0 und -300 V abgeschieden wurden (Ts = 500 °C,
Pges = 0,81 Pa, AN,s = 50 sccm, S = Substrat, ZL = Zwischenlage).

Die XRD-Kurven von Schichten der mittleren Pos. 3 sind in Abb. 3-66 dargestellt.
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Abb. 3-66: XRD-Kurven von Al-Cr-O-N-Schichten, die bei einer Substratvorspannung Us
zwischen 0 und -300 V auf der Pos. 3 abgeschieden wurden (Ts = 500 °C, pges = 0,81 Pa,
ANs = 50 sccm, S = Substrat, ZL = Zwischenlage).

In den XRD-Kurven konnten die Reflexe des Hartmetall-Substrats durch einen Vergleich mit
einer WC-Phase (PDF-Nr. 25-1047) identifiziert werden. Die Reflexe dieser WC-Phase
wurden in Abb. 3-66 mit S markiert (Anhang A). Weiterhin wurden die Reflexe von spinell-
ahnlichem Al,O5; (PDF-Nr. 10-425) eingezeichnet und entsprechend markiert. Die durchge-
zogenen vertikalen Linien gehérten zu den Reflexen von Eskolait (PDF-Nr. 38-1479) und die
gestrichelten vertikalen Linien zu den Reflexen von Korund (PDF-Nr. 10-173). Es waren zwei
Reflexe bei Beugungswinkeln 20 von 20,6 grd und 62,0 grd zu erkennen. Durch einen
Vergleich der gemessenen Reflexe mit den theoretischen Reflexen von Eskolait und Korund
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zeigte sich, dass die Schicht bei einer Substratvorspannung Us von 0 und einem Stickstoff-
gasfluss ANgs von 50 sccm aus einem Zweiphasengemisch mit einer rhomboedrischen
Al-Cr-O-N-Phase und einer spinell-dhnlichen Al-Cr-O-N-Phase bestand (Kapitel 3.4.1). Eine
betragsmaBige Erhéhung der Substratvorspannung Us auf -50 V flihrte zu einer Reduktion
der Intensitét der Reflexe der rhomboedrischen Al-Cr-O-N-Phase und der spinell-dhnlichen
Al-Cr-O-N-Phase. Auch bei einer betragsmaBigen Erhéhung der Substratvorspannung Us
auf bis zu -200 V konnten Reflexe dieser beiden Phasen nachgewiesen werden. Bei einer
Substratvorspannung Us von -300 V bildete sich eine rhomboedrische Al-Cr-O-N-Phase.
Weiterhin konnte die Bildung von einem Reflex bei einem Beugungswinkel 20 von 64,7 grd
und einer Substratvorspannung Us von -200 V beobachtet werden (Abb. 3-66). Dieser Reflex
wurde von zwei Reflexen des Hartmetall-Substrats und von einem Reflex der Zwischenlage
Uberlagert. Das Maximum von diesem Reflex wurde bei einer Substratvorspannung Us von
-300 V zu einem Beugungswinkel 20 von 65,6 grd verschoben. Entsprechend den Analysen
von Al-reichen Schichten (Pos. 1) lag dieser Reflex zwischen dem (214)-Reflex von Korund
und Eskolait. Bei einer Substratvorspannung Us von -300 V konnten weitere Reflexe einer
rhomboedrischen Al-Cr-O-N-Phase zugeordnet werden. Ausgehend von diesem Ergebnis
wurde vorgeschlagen, dass dieser Reflex bei allen Probenpositionen aufgrund des Wachs-
tums einer rhomboedrischen Al-Cr-O-N-Phase entstand.

C) Dichte

Die Dichte der Al-Cr-O-N-Schichten wurde bei einem Stickstoffgasfluss AN,,s von 50 sccm in
Abhéangigkeit der Substratvorspannung Us untersucht (Kapitel 2.4.3). In Abb. 3-67 ist die
Dichte der Schichten in Abhangigkeit der Probenposition und der Substratvorspannung Us
dargestellt.
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Abb. 3-67: Dichte von Al-Cr-O-N-Schichten bei einem Stickstoffgasfluss AN,,s von 50 sccm
in Abhé&ngigkeit der Probenposition und der Substratvorspannung Us (Ts = 500 °C,
Pges = 0,81 Pa).

Die Dichte der AI-Cr-O-N-Schichten wurde in Abb. 3-50 bei einer Substratvorspannung Us
von 0 und einem Stickstoffgasfluss AN,y von 50 sccm erldutert. Die Dichte von rhomboedri-
schem Al,O; betragt 3,97 g/cm® und die Dichte von Cr,O; 5,21 g/cm® (Kapitel 1.1). Fiir alle
Substratvorspannungen Us nahm die Dichte mit einem steigenden Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis zu.
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Eine betragsmaBige Erhéhung der Substratvorspannung Us auf -50 V flihrte zu einer Ab-
nahme der Dichte. Dieser Trend setzte sich durch eine weitere betragsmaBige Erhdhung der
Substratvorspannung Us auf bis zu -300 V fort. Bei einer Substratvorspannung Us von
-300 V wurde eine minimale Dichte von Al-reichen Schichten (Pos. 1) mit 3,28 g/cm® und von
Cr-reichen Schichten (Pos. 5) mit 3,95 g/cm® gemessen.

D) Mikroharte

Die Mikroharte der Al-Cr-O-N-Schichten, die mit einem Stickstoffgasfluss AN, von 50 sccm
abgeschieden wurden, wird in Abhangigkeit der Probenposition und der Substratvorspan-
nung Usvon 0 bis -300 V erldutert (Abb. 3-68).
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Abb. 3-68: Mikrohdrte von AIl-Cr-O-N-Schichten bei einem Stickstoffgasfluss AN,s von
50 sccm in Abhéngigkeit der Probenposition und der Substratvorspannung Us (Ts = 500 °C,
Pges = 0,81 Pa).

Bei einer Substratvorspannung Us von 0 nahm die Mikroharte der Schichten mit zunehmen-
dem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis, d.h. mit zunehmender Probenpositionszahl, ab. Eine Substratvor-
spannung Us von -50 V fuhrte zu einem Anstieg der Mikroharte auf allen Probenpositionen.
Zu beachten ist, dass bei einer Substratvorspannung Us von -50 V die Mikroharte mit dem
Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis anstieg. Das Anlegen einer Substratvorspannung Us von -100 V flhrte
zu einem Maximum der Mikrohérte auf allen Probenpositionen und fir eine Cr-reiche Schicht
der Pos. 5 wurde ein Maximum von 3070 + 100 HVO0,05 erreicht. Eine weitere betragsmaBige
Erhéhung der Substratvorspannung Us auf -200 V bzw. -300 V lieB die Mikroharte der
Schichten sinken. Bei einer Substratvorspannung Us von -300 V sank die Mikroharte von
Schichten der Probenpositionen 1 bis 4 auf Werte unterhalb von denen, die bei einer Sub-
stratvorspannung Us von 0 abgeschieden wurden.

E) Eigenspannungen

Die Eigenspannungen der Al-Cr-O-N-Schichten wurden bei einem Stickstoffgasfluss AN_ps
von 50 sccm in Abhangigkeit der Substratvorspannung Us im Bereich von 0 bis -300 V aus
der Durchbiegung von Si-Substraten bestimmt. Die Ergebnisse dieser Experimente sind in
Abb. 3-69 zu sehen. Die angegebenen Eigenspannungswerte von Schichten zeigten, dass
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bei einer Substratvorspannung Us von 0 die kompressiven Eigenspannungen maximal fir
eine Al-reiche Schicht der Pos. 1 und minimal fir eine Schicht der mittleren Pos. 3 waren.
Durch das Anlegen einer Substratvorspannung Us im Bereich von -50 V bis -300 V waren die
Eigenspannungen nahezu unabhangig von der Probenposition.
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Abb. 3-69: Eigenspannungen von Al-Cr-O-N-Schichten, die mit einem Stickstoffgasfluss
AN_,s von 50 sccm abgeschieden wurden, sind in Abhdngigkeit der Probenposition und der
Substratvorspannung Us gezeigt (Ts = 500 °C, pges = 0,81 Pa).

Die Abhangigkeit von der Substratvorspannung Us zeigte einen Anstieg der Eigenspannun-
gen von -2,6 £ 0,1 GPa (Mittelwert tber die Pos. 1 bis 5) bei einer Substratvorspannung Us
von -50 V auf -3,1 £ 0,2 GPa bei einer Substratvorspannung Us von -100 V. Eine weitere
betragsmaBige Erhéhung der Substratvorspannung Us auf -300 V flhrte zu einem Uber die
Probenpositionen gemittelten Eigenspannungswert von -1,2 + 0,3 GPa.

3.4.4 Einfluss einer Warmebehandlung

In diesem Kapitel wird der Einfluss einer Warmebehandlung auf die Mikrostruktur und die
Mikroharte von AI-Cr-O-N-Schichten gezeigt, die mit einem Stickstoffgasfluss ANap,s von
50 sccm bei einer Substrattemperatur Ts von 500 °C auf Hartmetall-Substrate abgeschieden
wurden (Kapitel 2.1.1). Die Schichten wurden in einem Vakuumofen bei Glihtemperaturen
Tain zwischen 800 °C und 1200 °C behandelt und nach erfolgter Abkihlung charakterisiert.

A) Mikrostruktur

Der Einfluss einer Warmebehandlung auf die Mikrostruktur von Al-Cr-O-N-Schichten wurde
mittels Rontgenfeinstrukturbeugung untersucht. Nach dem Abkihlen der Proben wurden
diese mittels XRD bei Raumtemperatur untersucht. Im Folgenden werden die Kurven von
Al-reichen Schichten (Pos. 1) und von Cr-reichen Schichten (Pos. 5) in Abh&ngigkeit der
Glahtemperatur Tgun erlautert. Die XRD-Kurve im ungegliihten Zustand ist auch in Abb. 3-44
bei einem Stickstoffgasfluss AN, von 50 sccm zu sehen. Die Schichten wurden bei Glih-
temperaturen Tgn von 800 °C, 900 °C, 1000 °C, 1100 °C und 1200 °C sukzessive warme-
behandelt (Abb. 2-9). Die Beugungswinkel von rhomboedrischem Al,O; (PDF-Nr. 10-173 aus
der ICDD-Datenbank) sind mit gestrichelten Linien und die von Cr,Oz (PDF-Nr. 38-1479) mit
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durchgezogenen Linien inklusive der entsprechenden Miller'schen Indizes eingezeichnet. In
Abb. 3-70 sind die XRD-Kurven von Al-reichen Schichten (Pos. 1) dargestellt.
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Abb. 3-70: XRD-Kurven von Al-reichen Al-Cr-O-N-Schichten (Pos. 1), die mit einem Stick-
stoffgasfluss AN_ys von 50 sccm abgeschieden wurden, in Abhdngigkeit der Gliihtemperatur
Taun (Ts = 500 °C, Us = 0, pges = 0,81 Pa, ANs = 50 sccm, S = Substrat, ZL = Zwischenla-
ge).

Zusétzlich ist die (511)-Reflexlage von spinell-dhnlichem Al,O; (PDF-Nr. 10-425) mit fein
gestrichelten Linien eingezeichnet. Im ungeglihten Zustand war ein Reflex bei einem Beu-
gungswinkel von 51,4 grd zu erkennen. Dieser Reflex gehérte zu einer Al-Cr-Phase der
Zwischenlage (Abb. 3-44). Der Reflex bei einem Beugungswinkel 20 von 61,5 grd konnte
einer spinell-dhnlichen Al,O3-Phase zugeordnet werden. Als Modell wurde eine hypotheti-
sche metastabile Phase mit der Summenformel y-(Al.,Cry)2.5(O1.,,Ny)s vorgeschlagen. Die
Warmebehandlung bei einer Glihtemperatur Tg, von 800 °C flhrte zu einer réntgenamor-
phen Schicht, denn alle Reflexe kénnen entweder dem Hartmetall-Substrat oder den Zwi-
schenlagen zugeordnet werden. Die Warmebehandlung bei einer Glihtemperatur Tgg, von
900 °C fuhrte nicht zum Wachstum einer kristallinen Phase. Bei einer Gluhtemperatur Tgn
von 1000 °C kam es zur Bildung eines Reflexes bei einem Beugungswinkel 20 von 40,1 grd.
Dieser Reflex bildete sich durch eine Phasenumwandlung der Al-Cr-Zwischenlage. Eine
weitere Warmebehandlung bei einer Glihtemperatur Tgg, von 1100 °C flhrte zur Bildung
von mehreren Reflexen, die den (104)-, (006)- und (024)-Reflexen einer rhomboedrischen
Al-Cr-O-N-Phase zugeordnet werden konnten. Eine Erhéhung der Glihtemperatur Tggn auf
1200 °C fohrte zu einem weiteren Kornwachstum der kristallinen rhomboedrischen
Al-Cr-O-N-Phase. Weiterhin waren bei einer Glihtemperatur Tgg von 1200 °C mehrere
Reflexe von zwei rhomboedrischen Phasen mit nahezu denselben Gitterkonstanten zu
beobachten (eine rhomboedrische Al,Os;-Phase und eine rhomboedrische Al-reiche Al-Cr-O-
Phase). Diese Reflexe konnten aufgrund einer Phasenumwandlung entstanden sein. Somit
fihrte eine Warmebehandlung im Vakuumofen bei einer Glihtemperatur Tgg, =2 1100 °C zu
einer Phasenumwandlung einer Al-reichen Schicht in zwei rhomboedrische Al-Cr-O-N-
Phasen. Im Folgenden werden die XRD-Kurven von Cr-reichen Schichten der Pos. 5 darge-
stellt (Abb. 3-71). Die drei Reflexe einer WO, q,-Phase sind als punkt-gestrichelte Linien
eingezeichnet (PDF-Nr. 30-1387). Es zeigte sich, dass die Schicht in einer rhomboedrischen
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Al-Cr-O-N-Phase aufwuchs. Durch eine Warmebehandlung bei Glihtemperaturen Tgig, von
800 °C, 900 °C, 1000 °C, 1100 °C und 1200 °C fand keine Phasenumwandlung der Schicht
statt, so dass die rhomboedrische Al-Cr-O-N-Phase bis zur maximalen Glihtemperatur Tgn
von 1200 °C erhalten blieb.
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Abb. 3-71: XRD-Kurven von Cr-reichen Al-Cr-O-N-Schichten der Pos. 5 (Ts = 500 °C, Us = 0,
Paes = 0,81 Pa, ANaps = 50 sccem, S = Substrat, ZL = Zwischenlage).

Bei einer Gluhtemperatur Tg von 1200 °C waren die Reflexe einer WO, g,-Phase zu be-
obachten. Aus den XRD-Kurven von Cr-reichen Schichten der Pos. 4 wurden die Gitterkon-
stanten a und ¢ der hexagonalen Einheitszelle der rhomboedrischen Al-Cr-O-N-Phase in
Abhéangigkeit der Glihtemperatur Tgiun berechnet (Kapitel 2.3.2 und Abb. 3-72).
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Abb. 3-72: Gitterkonstanten a und ¢ von Cr-reichen Al-Cr-O-N-Schichten in Abh&dngigkeit der
Glihtemperatur Tgn (Pos. 4, Ts = 500 °C, Us = 0, pges = 0,81 Pa, AN,s = 50 sccm).
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Ergebnisse

Die Al-Cr-O-N-Phase in der Korundstruktur wurde in dem Simulationsprogramm durch die
Definition der Raumgruppe R3c und der atomaren Positionen innerhalb dieser beschrieben
(Kapitel 1.1). In der ICDD-Datenbank war die Gitterkonstante a von Korund mit 0,4758 nm
und die Gitterkonstante ¢ mit 1,2991 nm angegeben. Fir die Gitterkonstante a von Eskolait
(PDF-Nr. 38-1479) ist ein Wert von 0,495876 nm und fir die Gitterkonstante ¢ ist ein Wert
von 1,35942 nm eingetragen. Die berechneten Gitterkonstanten sind in Abh&ngigkeit der
Glihtemperatur Tggn in Abb. 3-72 dargestellt. Ein Vergleich der Gitterkonstanten mit den
Literaturwerten von Korund und Eskolait zeigte, dass diese unabhangig von der Glihtempe-
ratur Tgan zwischen den theoretischen Werten lagen. Eine Warmebehandlung mit einer
maximalen Glihtemperatur Tgun von 1200 °C flhrte zu einer Reduktion der Gitterkonstanten
aundc.

B) Mikroharte

In Abb. 3-73 ist die Mikroharte von Al-Cr-O-N-Schichten nach einer Warmebehandlung im
Temperaturbereich von 800 °C bis 1200 °C dargestellt.
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Al i Cr

Mz2EmEsE)
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1000 -

Mikroharte in HV0,05
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- RT -0-800 - 900
--1000 +1100 #1200
0 T T T
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Probenposition
Abb. 3-73: Mikrohérte nach Vickers von gegliihten Al-Cr-O-N-Schichten (Ts = 500 °C, Us = 0,
Pces = 0,81 Pa, ANys = 50 sccm).

Die Mikrohéarte der ungeglihten Proben wurde in Kapitel 3.4.1 erldutert und beschrieben.
Bei einer Glihtemperatur Tgig von 800 °C bis 1000 °C der Al-reichen Schichten nahm die
Mikroharte nach Vickers von 2200 + 124 HV0,05 auf Werte zwischen 1868 + 101 HV0,05
und 1991 +85 HV0,05 ab. Eine Wé&rmebehandlung bei einer Glihtemperatur Tgan von
1100 °C flhrte zu einer weiteren Abnahme der Mikroharte auf 1535 + 84 HV0,05. Auf der Cr-
reichen Seite anderte sich die Mikroharte der Schichten aufgrund einer Warmebehandlung
mit Glihtemperaturen Tgn zwischen 800 °C und 1200 °C nicht, denn die Werte der Mikro-
héarte Gberlappten innerhalb der Standardabweichung.
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4 Diskussion

In dieser Arbeit wurden Al-Cr-O- und Al-Cr-O-N-Schichten mittels reaktiver Hochleistungska-
thodenzerstaubung in der Laboranlage vom Typ Leybold Z 550 sowohl mit einem segmen-
tierten Target als auch mit monolithischen Targets hergestellt. Es wurden in der Industriean-
lage vom Typ Hauzer HTC 1000 AI-Cr-O-Schichten mittels dualer Hochleistungskatho-
denzerstaubung mit monolithischen Targets abgeschieden. Im ersten Teil der Diskussion
werden die beiden PVD-Anlagen miteinander verglichen. Im zweiten Teil werden die Ergeb-
nisse zur Konstitution, zur Mikrostruktur und zu ausgewahlten Eigenschaften diskutiert.

4.1 Vergleich der PVD-Anlagen

In Tab. 4-1 ist ein Vergleich der Laboranlage Leybold Z 550 und der Industrieanlage Hauzer
HTC 1000 dargestellt. Die Leistungsdichte des Targets in der Laboranlage war ca. 49 %
gréBer als in der Industrieanlage. In der Laboranlage fuhrte dies in Kombination mit dem
geringeren Abstand von Target- zu Substratoberflache und den unterschiedlichen Abschei-
debedingungen (stationar im Vergleich zur zeitlich inhomogenen Beschichtung aufgrund der
2-fach Rotation) zu anderen Anregungszustanden bzw. hdheren kinetischen Energien der
Teilchen im Plasma. In beiden Anlagen war die thermische Energie der Teilchen aufgrund
einer ahnlichen Substrattemperatur Ts nahezu gleich groB.

Leybold Z 550 Hauzer HTC 1000
Generatortyp HF DMS
Frequenz des Generators 13,56 MHz 0,02 MHz bis 0,10 MHz
Targets segmentiert und monolithisch monolithisch
TargetgroBe D“rcgrir;izsgrn?:] mm. 12 x 161 x 821 mm?
Leistung 0,5 kW 20 kW
Anzahl der Targets 1 2
Leistungsdichte 11,3 W/cm? 7,6 W/cm?
Substratvorspannungstyp HF gepulst unipolar
Substratvorspannung Us 0 bis -300 V -1 V bis -200 V
Substrattemperatur Ts 500 °C 550 °C
Restgasdruck < 8-10° mbar < 4-10”° mbar
Arbeitsgas Argon Argon
Reaktivgase Sauerstoff und Stickstoff Sauerstoff
Atzprozess Ar-lonen mit ca. 200 eV Ti-lonen mit ca. 1000 eV
" Durchmesser 640 mm,
TellergréBe Durchmesser 75 mm HShe 670 mm
Abstand Target - Substrat 40 mm =200 mm
Substratrotation nein 2-fach

Tab. 4-1: Vergleich der Labor- (Leybold Z 550) und der Industrieanlage (Hauzer HTC 1000).
Die Abklirzungen sind im Abklirzungsverzeichnis erldutert.

Die Abhangigkeit der Aufwachsrate vom Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis und der Substratvorspannung
Us wurde in der Laboranlage fiir die Al-Cr-O-Schichten untersucht. In der Laboranlage zeigte
sich bei Verwendung des segmentierten Targets eine maximale Aufwachsrate auf der
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zentralen Pos. 3 und eine Abnahme der Aufwachsrate mit einer betragsmaBig zunehmenden
Substratvorspannung Us aufgrund eines Zerstdubungsprozesses auf der Substratoberflache.
Die Aufwachsrate war bei Verwendung des segmentierten Targets auf der Cr-reichen Seite
geringfiigig hdher als auf der Al-reichen Seite. Die Partikelstrome der Cr-Targethalfte und der
Al-Targethélfte durchmischten sich im Plasma aufgrund von Streuung und es kam in Abhan-
gigkeit der Position unter dem segmentierten Target zu einem Gradienten in dem Cr/(Al+Cr)-
Verhéltnis. Bei den Al-Cr-O-Schichten, die mit monolithischen Targets abgeschieden wur-
den, war die maximale Aufwachsrate unabhangig vom Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis und wurde
lediglich von der Substratvorspannung Us beeinflusst. Ramm [219] untersuchte die Prozesse
an der Oberflache von monolithischen Al-Cr-Targets nach einem Verdampfungsprozess
durch einen Lichtbogen und konnte bei einem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis von 0,3 ein Inselwachs-
tum nachweisen, wohingegen kein solches Wachstum bei reinen Al- oder Cr-Targets beo-
bachtet werden konnte. Es bildeten sich zum einen oxidische Oberflachen, zumindest parti-
ell, und zum anderen blieben diese metallisch. Diese verschiedenen Prozesse an der Ober-
flache von monolithischen und segmentierten Targets kénnten zu den unterschiedlichen
Ergebnissen in Bezug auf die Aufwachsraten gefihrt haben, denn die Zerstdubungsraten
von oxidischen Oberflachen waren deutlich geringer als die von metallischen Oberflachen.

4.2 Konstitution, Mikrostruktur und Eigenschaften der Schichten

In diesem Kapitel werden die Konstitution, Mikrostruktur und ausgewahlte Eigenschaften der
Al-Cr-O- und Al-Cr-O-N-Schichten miteinander verglichen.

Konstitution und Mikrostruktur

Al-Cr-O-Schichten wurden mit segmentierten und monolithischen Targets in der Laboranlage
abgeschieden. Die chemische Zusammensetzung der Al-Cr-O- bzw. Al-Cr-O-N-Schichten
wurde mit einer Summenformel vom Typ (Al Cry)2,503 bzw. (Als4,Cry)2.5(01.y,Ny)s beschrie-
ben. Bei den Al-Cr-O- und Al-Cr-O-N-Schichten, die mit einem variablen Gesamtgasfluss
abgeschieden wurden, war der Parameter & mit Werten zwischen -0,17 und 0,07 gering.
Dieser Parameter wich bei den Schichten, die mit einem konstanten Gesamtgasfluss abge-
schieden wurden, teilweise stark vom idealen Wert ab. Bei diesen Schichten wurde die
chemische Zusammensetzung mit einer Summenformel vom Typ (Ali4,Cry)1.6(O1.y,Ny)
beschrieben.

Das Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis der Al-Cr-O-Schichten stieg bei einer Substratvorspannung Us von
-100 V entsprechend der Position unter dem segmentierten Target monoton an und variierte
zwischen 0,29 und 0,75. Bei Verwendung des monolithischen Targets mit einem Cr/(Al+Cr)-
Verhéltnis von 0,5 in der Laboranlage und einer Substratvorspannung Us von 0 betrug das
Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis der Schichten 0,48. Das Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis der Schichten nahm bei
einer Substratvorspannung Us von -100 V auf 0,43 und bei einer Substratvorspannung Us
von -200 V auf 0,38 ab. Die Reduktion des Chrom-Anteils in diesen Schichten wurde durch
den mittels Substratvorspannung Us induzierten Zerstdubungsprozess auf der Schichtober-
flache aufgrund von Rucksputtern hervorgerufen, denn die Zerstdubungsausbeute
([220,221], Anzahl der zerstaubten Teilchen pro auftreffendem Argon-lon) von Al,O3; war mit
0,18 bei Ea, = 600 eV geringer als die von Cr,O3; mit 0,25 bei Ea., = 400 eV. Analysen der
chemischen Zusammensetzung zeigten bei einer Substratvorspannung Us von 0, dass durch
eine Erhéhung des Cr/(Al+Cr)-Verhaltnisses der monolithischen Targets auch das
Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis in den Al-Cr-O-Schichten anstieg. Das Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis hing bei
den Schichten der Industrieanlage nicht von der Substratvorspannung Us ab. Eine Variation
des Stickstoffgasflusses AN,y der Al-Cr-O-N-Schichten bei einem variablen Gesamtgasfluss
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fihrte zu geringen Veranderungen des Cr/(Al+Cr)-Verhéltnisses. Dieses deutete auf ein
konstantes Verhéltnis der Zerstdubungsausbeuten von der Al-Targethélfte und der Cr-
Targethalfte hin. Bei einem konstanten Gesamtgasfluss kam es zu einem Anstieg des
Cr/(Al+Cr)-Verhaltnisses mit dem Stickstoffgasfluss-Verhéltnis AN, auf den jeweiligen
Probenpositionen. Somit stieg die Zerstdubungsausbeute der Cr-Targethéalfte im Vergleich
zur Al-Targethalfte an.

Die betragsmaBige Erhdéhung der Substratvorspannung Us von 0 auf bis zu -200 V fihrte zu
einer héheren Kkinetischen Energie der Ar-lonen, so dass diese wéahrend der Abscheidung
zunehmend in die Schicht inkorporiert wurden. In der Laboranlage flhrte eine Substratvor-
spannung Us von -100 V zu einer Einlagerung von 0,2 At.% Ar, wohingegen in der Industrie-
anlage bei derselben Substratvorspannung Us mit 1,6 At.% deutlich mehr Argon in die
Schichten eingebracht wurde. Um diesen Effekt detailliert zu beschreiben, ware Plasmadiag-
nostik notwendig gewesen um zum Beispiel den lonisationsgrad oder die Energien der
Teilchen miteinander vergleichen zu kénnen. Eine betragsmaBige Erhéhung der Substrat-
vorspannung Us flhrte an beiden Anlagen zu einer zunehmenden Inkorporation von Argon.
Weiterhin war die Sauerstoff-Konzentration der Al-Cr-O-N-Schichten bei einem variablen
Gesamtgasfluss nahezu konstant bei 60 At.%, wohingegen die Sauerstoff-Konzentration bei
einem konstanten Gesamtgasfluss von ungefédhr 60 At.% bei einem Stickstoffgasfluss-
Verhéltnis AN von 24,6 % auf 0,2 At.% bei einem Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN, von
100 % abnahm. Bei einem variablen Gesamtgasfluss stieg die Stickstoff-Konzentration in
den Schichten monoton mit einem zunehmenden Stickstoffgasfluss AN,y an. In dieser Serie
betrug die maximale Stickstoff-Konzentration 2,0 At.% und war somit deutlich kleiner als die
maximale Stickstoff-Konzentration von 39,6 At.% bei einem konstanten Gesamtgasfluss. Bei
einem Stickstoffgasfluss AN,,s von 69 sccm war das Verhaltnis von Stickstoff- zu Sauerstoff-
gasfluss mit 69 sccm/9,4 sccm = 7 wesentlich gréBer als das Verhaltnis von Stickstoff zu
Sauerstoff in der Al-Cr-O-N-Schicht mit 2,0 At.%/60,2 At.% = 0,03. Die freien Enthalpien fur
die Bildung von AIN und CrN der Metall-Gas-Reaktionen waren im thermodynamischen
Gleichgewicht bei derselben Temperatur betragsméaBig kleiner als diejenigen von Al,O3 und
Cr,03 (Abb. 1-12). Diese Daten waren nur fir Reaktionen im thermodynamischen Gleichge-
wicht gultig und berlcksichtigten nicht die kinetischen Energien der lonen bzw. Atome
wahrend des PVD-Beschichtungsprozesses und die Besonderheiten der Keimbildung bzw.
des Schichtwachstums unter diesen Bedingungen. Trotzdem zeigte sich in den Experimen-
ten entsprechend den thermodynamischen Daten die bevorzugte Bildung von Oxid-Phasen.
Durch eine betragsmaBige Erhéhung der Substratvorspannung Us nahm die Inkorporation
von Stickstoff in die Schichten zu und bei einer Substratvorspannung Us von -200 V wurden
6,5 At.% Stickstoff in eine Al-reiche Schicht (Pos. 1) und 4,9 At.% Stickstoff in eine Cr-reiche
Schicht (Pos. 5) bei einem Stickstoffgasfluss AN,,s von 50 sccm eingelagert. Mit einer
zunehmenden Inkorporation von Stickstoff in die Schichten nahm die Sauerstoff-
Konzentration ab, so dass die Summe aus beiden Konzentrationen nahezu konstant bei
60 At.% blieb.

Es wurden die Bindungsverhéltnisse der Al-Cr-O-N-Schichten untersucht. Hierbei erwies es
sich als problematisch, dass die Unterschiede der N1s-Bindungsenergien in den Verbindun-
gen AIN und CrN sehr gering waren. Ein Vergleich der Ergebnisse von Al-reichen Schichten
(Pos. 1), die mit einem Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN, von 75,1 % und 81,2 % abgeschie-
den wurden, zeigte trotz der deutlich unterschiedlichen Stickstoff-Konzentrationen in den
Schichten von 1,3 At.% bzw. 28,2 At% nahezu keine Verdnderung der Nis-
Bindungsenergie. Dies zeigte, dass Stickstoff unabhangig von der absoluten Konzentration
sowohl an Aluminium und als auch an Chrom gebunden war. Weiterhin zeigte sich keine
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systematische Verschiebung der Bindungsenergie von Stickstoff durch eine Variation des
Cr/(Al+Cr)-Verhaltnisses. Ein Vergleich der ermittelten N1s-Bindungsenergien und den
Literaturdaten deutete an, dass Stickstoff vorzugsweise an das Element Chrom gebunden
wurde.

Thermodynamische Betrachtung

Im thermodynamischen Gleichgewicht besitzt die freie Enthalpie G = H-TSg = Gin mit H der
Enthalpie, T der Temperatur und Sg der Entropie ein Minimum. Im thermodynamischen
Ungleichgewicht gilt G = H-TSg = G,in+AG, wobei AG ein MaB fir den Ungleichgewichtsgrad
darstellt. Fur die freie Enthalpie gilt nach [17]

G(Xp,Xgs T) =XAGA(T) + XgGg(T) + RyT(XaInXs + XgINXg) + Ge(Xa, X5, T) (4.1)
mit
Xa+Xg = 1
Xa, Xg = Molenbriiche der Stoffe A und B
Gag = freie Enthalpie der reinen Stoffe A bzw. B
Rwu = Gaskonstante (Ry = 8,3143 J/(K-Mol))
Ge = Restglied.

Das Restglied Gg(xa,xs,T) beschreibt die Abweichung vom Idealfall Gg(xa,xs, T) = 0 und das
Produkt -Ryu(xalnxa+xglnxg) beschreibt die Mischungsentropie Sy eines Zweiphasenge-
mischs. Fir den Fall der Entmischung und der Bildung von zwei Phasen mit gleicher Kristall-
struktur kann eine spinodale Entmischung d.h. eine spontane Energieerniedrigung ohne
Keimbildung erfolgen. Es kommt zu einem spontanen Zerfall in zwei Phasen fir den Fall

dass
0°G ou
el I et o 0
[ax"‘l (afo “42)

ist, wobei pu das chemische Potential bezeichnet. Dabei verlauft die Diffusion in Richtung
steigender Konzentration d.h. anfanglich vorhandene Konzentrationsschwankungen werden
verstarkt. Durch die Berechnung der reellen Nullstellen von Gl. (4.2) kénnen Bereiche der
spinodalen Entmischung analytisch berechnet werden. Das Restglied Gg wird durch den
Redlich-Kister-Ansatz approximiert ([154] und Tab. 4-2). Dabei gilt

Ge(Xa,Xg, T) = XaXg(Lo(T) +Ly(T)(2xg — 1)) (4.3)
mit
Lo.1 = thermodynamische Parameter.
Druck Thermodynamischer Parameter Referenz
Lo(T) = 47402 J/Mol - 20,065-T J/(Mol-K)
1 bar [154]

L(T) = -44586 J/Mol + 20,516-T J/(Mol-K)

Lo(T) = 17299 J/Mol + 2,26-T J/(Mol-K)
1000 bar [151]
L(T) = -1486 J/Mol + 0,1-T J/(Mol-K)

Tab. 4-2: Thermodynamische Parameter L, und L; bei einem Druck von 1 bar und 1000 bar
in Abhéngigkeit der Temperatur T.

Bei dem Druck von 500 bar wurde zwischen den thermodynamischen Parametern von
Besmann [154] und Degterov und Pelton [151] linear interpoliert. Die freie Enthalpie des
einphasigen Mischkristalls kann bei 25 °C, einem Druck von 1 bar und einem Cr/(Al+Cr)-
Verhéltnis von 0,5 aus Gl. (4.1) und (4.3) berechnet werden.
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G(xa,Xgs T) = XpAGA(T) + xgGg(T) + Ry T(xp InXp +Xg INXg) + Xa Xz (Lo(T) +L(T)(2x5 = 1)) (4.4)
Mit den freien Enthalpien fir die Bildung von Al,O; und Cr,O; aus Tab. 1-9 folgt aus Glei-
chung (4.4) G(xa=0,5, xg = 0,5, T = 298,15 K) = -1328 kJ/Mol. Die freie Enthalpie des
zweiphasigen Mischkristalls kann bei 25 °C und bei einem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis von 0,5
durch lineare Interpolation der freien Enthalpien von Al,O3; und Cr,O3; berechnet werden
(Tab. 1-9). Die Berechnung ergab mit -1337 kJ/Mol fir das Zweiphasengemisch einen
deutlich geringeren Wert als fir den einphasigen Mischkristall mit -1328 kJ/Mol. Die beiden
Gleichungen (4.1) und (4.3) in Kombination mit der Bedingung

%G _
(Wl =0 (4.5)

fihrten zu der folgenden kubischen Gleichung in Normalform:
L, —9L, x2+3L1 -L, X+8,31-T _0
6L, 6L, 12L,
Mit den cardanischen Formeln kénnen die beiden reellen Nullstellen mit 0 < x < 1 fir Tempe-
raturen unterhalb der kritischen Temperatur berechnet werden. Aus der Bedingung, dass es
nur eine reelle Nullstelle fir 0 < x < 1 gibt, kann die kritische Temperatur abgeleitet werden.
Eine analytische Berechnung der kritischen Temperatur ist nicht moglich. In Abb. 4-1 ist
Ge(Xa,Xg, T)-TSu(Xa,xg) bei einem Druck von 1 bar und einer Temperatur T von 1100 °C,
1200 °C und 1295 °C dargestellt, dabei entsprach xg dem Molbruch von Cr,O3 in dem Zwei-
phasengemisch aus rhomboedrischem Al,Oz; und Cr,O3[154].

X 4 (4.6)

Gg-TSy in kd/mol

1295 °C

_6,5 T T T T T T T T

o 01 02 03 04 05 06 07 08 09 1
Al,O, Cr,05-Molbruch

Abb. 4-1: Gg(xa,Xs, T)-TSu(xa,Xs) ist bei einem Druck von 1 bar in Abhdngigkeit der Tempera-
tur und des Cr,Os-Molbruchs dargestellt (nach Besmann [154]).

Die freien Enthalpien von Al,O; und Cr,O; wurden in Abb. 4-1 vernachléssigt. Bei einer
Temperatur oberhalb von 1295 °C lag eine stabile einphasige Lésung vor. Bei Temperaturen
von 1100 °C und 1200 °C zeigten sich Bereiche zwischen den beiden weiB3 ausgefillten
kreisformigen Markierungen, in denen sich der einphasige rhomboedrische (Aly,Crx)203-
Mischkristall (MK) in einen Cr-reichen MK und in einen Al-reichen MK entmischte, denn die
freie Enthalpie war entlang der eingezeichneten Tangenten geringer als flr den einphasigen
rhomboedrischen (Al;4,Cry).O3-Mischkristall (Bereiche 1 und 2 in Abb. 4-1). Zwischen den
beiden weil3 ausgefiliten kreisférmigen Markierungen und auBerhalb der beiden schwarz
ausgefulliten kreisférmigen Markierungen (Bereiche 2 in Abb. 4-1) kam es zu einer Ausschei-
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dung aufgrund der klassischen heterogenen Keimbildung und anschlieBendem Keimwachs-
tum (metastabile Phase) [222]. Die Bildung von zwei Phasen mit geringen Konzentrationsun-
terschieden zur urspriinglichen Phase fUhrte zu einem Anstieg der freien Enthalpie. Der
Konzentrationsunterschied durch die Keimbildung musste so groB werden, dass eine weitere
Konzentrationsverschiebung zu einer Erniedrigung der freien Enthalpie fuhrte [222]. Weiter-
hin musste eine Phasengrenzflache gebildet werden und eventuell Verzerrungsenergie
aufgebracht werden. Zwischen den beiden schwarz ausgefullten kreisférmigen Markierungen
(Bereich 1 in Abb. 4-1) nahm das chemische Potential mit zunehmender Konzentration an
Cr-lonen ab, so dass ein spontaner Zerfall aufgrund einer spinodalen Entmischung eintrat
(instabile Phase). Im Falle einer hohen Abkihlungsgeschwindigkeit kann der Bereich der
metastabilen Phase auch fir andere Konzentrationen Ubersprungen werden und es kommt
zu einer spinodalen Entmischung [222]. Nach dem Zustandsdiagramm aus Abb. 1-11 mUsste
der einphasige MK in Abhangigkeit des Cr/(Al+Cr)-Verhaltnisses bzw. der Temperatur in eine
Al-reiche und eine Cr-reiche rhomboedrische Phase zerfallen:

T erniedrigen auf < Ty
rhom. MK » rhom. Al-reicher MK + rhom. Cr-reicher MK (4.7)
ausgewahlte Konzentration

Experimentell wurde eine solche Ausscheidung bzw. Entmischung weder bei Raumtempera-
tur noch bei einer Substrattemperatur Ts von 500 °C beobachtet. Die Abhangigkeit der
Temperatur bzw. des Cr/(Al+Cr)-Verhéltnisses des kritischen Punktes vom Druck ist in Tab.
4-3 dargestellt.

Druck Temperatur des krit. Punktes Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis des krit. Punktes
1 bar 1295,0 °C 0,27

500 bar 1189,5 °C 0,31

1000 bar 9454 °C 0,45

Tab. 4-3: Abhédngigkeit der Temperatur bzw. des Cr/(Al+Cr)-Verhéltnisses des kritischen
Punktes der Al-Cr-O-Schichten vom Druck.

Die kritische Temperatur der Mischungslicke wird in diesem Modell durch kompressive
Eigenspannungen zu geringeren Werten verschoben, so dass der einphasige Mischkristall
tendenziell bis zu niedrigeren Temperaturen stabilisiert werden sollte. In Abb. 4-2 wird die
Abhangigkeit des Al,O;-Cr,0O;-Zustandsdiagramms vom Druck dargestellt. Unter Vernach-
lassigung der grundsétzlichen Betrachtung, dass Zustandsdiagramme nur Gleichgewichts-
zustédnde beschreiben, und alle Prozesse wahrend des PVD-Schichtwachstums fernab des
Gleichgewichts stattfinden, kénnte folgende Diskussion geflihrt werden. Es wurde gezeigt,
dass die kritische Temperatur im Al,O3-Cr,O5-Zustandsdiagramm von 1295 °C bei einem
Druck von 1 bar (10 GPa) auf 945,5 °C bei einem Druck von 1000 bar (10" GPa) reduziert
werden kann. Die kompressiven Eigenspannungen der Al-Cr-O-Schichten tUberschreiten den
maximalen Druck im Zustandsdiagramm von 10" GPa deutlich. Zu beachten ist, dass der
Druck in den Schichten aufgrund der Eigenspannungen anisotrop und nicht statisch ist.
Weiterhin entstehen die Eigenspannungen und damit der resultierende Druck im Gitter und
werden nicht von auBen aufgebracht. Die kritische Temperatur des Entmischungsbereichs
kann durch die Eigenspannungen reduziert werden, was die Bildung eines einphasigen
rhomboedrischen (Al;4,Cr,).O3-Mischkristalls unterstitzt hatte. Die maximale Temperaturdif-
ferenz, die durch den PVD-Beschichtungsprozess lberwunden werden muss, ist die Diffe-
renz aus der Substrattemperatur Ts von 500 °C und der kritischen Temperatur. Die Erhé-
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hung der Spannungen von 10° GPa auf 10" GPa reduziert die maximale Temperaturdiffe-
renz von 795 K auf 445,5 K. Neben der thermischen Energie durch die Substratheizung und
der kinetischen Energie durch das Plasma missen somit auch die Wechselwirkungen mit
mdoglichen Eigenspannungen in der Schicht bei der Diskussion der Mikrostruktur berlcksich-
tigt werden.

1400 - a-(Aly,Cry)203

Keimbildung und

-wachstum
spinodale

Entmischung

1200

1000 -

1000 bar’

Temperatur in °C
(0]
o
o
|

Al-reicher MK
+
i Cr-reicher MK
7 — —
o o1 02 03 04 05 06 0,7 08 09 1
a-AlL,Os Cr,05-Molbruch

Abb. 4-2: Al-Cr-O- Zustandsdiagramm bei 1 bar, 500 bar und 1000 bar (in Anlehnung an
[151,154]). Die kritischen Punkte sind mit einem Kreis markiert.

PVD-Diagramme

In Abb. 4-3 sind schematische PVD-Diagramme der Al-Cr-O-Schichten dargestellt. In Abb.
4-3 (a) ist die Abhangigkeit der Mikrostruktur der Al-Cr-O-Schichten aus der Laboranlage bei
Verwendung der Substratvorspannung Us, des segmentierten Targets und von HM-
Substraten dargestellt. Schichten, die mit einem segmentierten Target in der Laboranlage bei
einer Substratvorspannung Us von 0 abgeschieden wurden, wuchsen unabhangig vom
Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis als rhomboedrische Al-Cr-O-Phase auf. Nach dem Al,O3-Cr,Os-
Zustandsdiagramm aus Abb. 1-11 hétte sich bei einer Substrattemperatur Ts von 500 °C im
thermodynamischen Gleichgewicht ein Zweiphasengemisch aus einem Al-reichen und einem
Cr-reichen rhomboedrischen Mischkristall bilden missen. Die Energien bzw. die Anregungs-
zustéande der schichtbildenden Teilchen und die hohen Abklhlgeschwindigkeiten wahrend
der Hochleistungskathodenzerstidubung flhrten zur Keimbildung und zum Schichtwachstum
einer rhomboedrischen (Al,Cry)2.503-Phase bei einer Substratvorspannung Us im Bereich
von -200 V bis 0. Bei einer Substratvorspannung Us von -300 V wurde auf der Al-reichen
Seite eine réntgenamorphe Schicht abgeschieden. Das kristalline rhomboedrische Al-Cr-O-
Gitter wurde durch den lonenbeschuss zerstort. Damit erfolgte die Reaktion:

rhom. Al-Cr-O-MK [Us| erhdhen auf>200 V. amorpher Al-Cr-O-MK  (4.8)
Al-reich

Bei den Al-reichen Schichten (Pos. 1) zeigte sich in den XRD-Kurven eine deutliche Abnah-
me der Intensitat der Al-Cr-O-Reflexe aufgrund einer betragsmaBigen Erhéhung der Sub-
stratvorspannung Us, wohingegen Cr-reiche Schichten (Pos. 5) ausgepréagte Al-Cr-O-Reflexe
selbst bei einer Substratvorspannung Us von -300 V zeigten. Dies deutet an, dass das
rhomboedrische Al,O3-Gitter instabiler gegenlber lonenbeschuss ist, als das Cr,Os-Gitter.
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In Abb. 4-3 (b) ist die Abh&ngigkeit der Mikrostruktur der Al-Cr-O-Schichten aus der Laboran-
lage von der Substratvorspannung Us bei Verwendung von monolithischen Targets darge-
stellt. Bei einer Substratvorspannung Us von 0 und einem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis von 0,5 des
monolithischen Targets bildete sich eine réntgenamorphe Schicht. Eine Abscheidung von
monolithischen Targets mit einem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis von 0,6 bzw. 0,7 flhrte zu kristalli-
nen Schichten.

(a) (b)

> 100 - > amorph
£ rhom. (Aly.,,Cry)5,50 £ . 1
% o (Al1-x,Cr)2,505 7100 thom. (Al;.Cr,)2.50s
-200 amorph
-300 : -200 ‘
0,3 0,55 0,8 0,5 0,6 0,7
Cr/(Al+Cr) Cr/(Al+Cr)
(c) . (d)
500
amorph thom. (Al;,Cr.),:0s4
> © 400
C
= -100 - £
= kfz (Al14,Cry)2,503 2 300 |
amorph
-200 200 ‘
0,3 0,55 0,8
Cr/(Al+Cr) = 0,5 Cr/(Al+Cr)

Abb. 4-3: Schematische Darstellung der PVD-Diagramme von Al-Cr-O-Schichten auf Hart-
metall-Substraten in Abhédngigkeit (a) der Substratvorspannung Us beim segmentierten
Target in der Laboranlage, (b) der Substratvorspannung Us beim monolithischen Target in
der Laboranlage, (c) der Substratvorspannung Us beim monolithischen Target in der Indust-
rieanlage und (d) der Substrattemperatur Ts beim segmentierten Target in der Laboranlage
[223].

Das Anlegen einer Substratvorspannung Us von -100 V bzw. von -200 V fUhrte bei Verwen-
dung des monolithischen Targets mit einem Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis von 0,5 zur Bildung einer
kristallinen Schicht in der rhomboedrischen Phase entsprechend der Reaktion:

|Us| erhéhen auf 50 V bis 200 V
Al-reich

Die Abscheidung von Al-Cr-O-Schichten mit einer Substratvorspannung Us von -100 V bzw.
-200 V ergab bei Verwendung eines monolithischen Targets mit einem Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis
von 0,6 bzw. 0,7 ein deutlicheres Bild. In den Untersuchungen mittels XRD wiesen solche
Schichten mehrere Reflexe einer rhomboedrischen Al-Cr-O-Phase auf. Die Ergebnisse der
Schichtabscheidung unter Verwendung des segmentierten Targets mussten nicht zwangs-
laufig mit den Ergebnissen von monolithischen Targets bei &hnlichen Prozessparametern
Ubereinstimmen, denn die Prozesse an den Oberflachen der Targets konnten sich deutlich
unterscheiden. Zur Erlauterung soll nochmals die Untersuchung von Ramm [219] dienen.

amorpher Al-Cr-O-MK

» rhom. Al-Cr-O-MK  (4.9)
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Neben den oben bereits beschriebenen Effekten an der Targetoberflache wurden im Plasma
negativ geladene Sauerstoff-lonen gebildet. Fir den Fall, dass der Betrag der Substratvor-
spannung Us kleiner war als der Betrag der Targetspannung Us (in dieser Arbeit ungefahr
-260 V), wurden die negativ geladenen Sauerstoff-lonen auf die Substratoberflache Gber die
Potentialdifferenz |Ur-Us| beschleunigt. Der Beschuss mit den energiereichen Sauerstoff-
lonen nahm somit mit zunehmendem Betrag der Substratvorspannung Us ab. Diese energie-
reichen Sauerstoff-lonen wurden durch oxidierte Teile der Targetoberflache gebildet
[107,224]. Ramm zeigte, dass der oxidierte Teil der Targetoberflache bei den monolithischen
Targets und bei dem segmentierten Target unterschiedlich groB war und somit der Anteil an
energiereichen negativ geladenen Sauerstoff-lonen. Auf Basis solcher Betrachtungen lassen
sich die nachgewiesenen Unterschiede in dem Schichtwachstum zwischen den Targets
erklaren.

Aus den XRD-Kurven wurde die KorngréBe ermittelt. Diese stieg bei einer Substratvorspan-
nung Us von 0, einer Substrattemperatur Ts von 500 °C und Verwendung des segmentierten
Targets mit einem zunehmenden Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis in den Schichten von 7,8 nm auf
38,4 nm an (Abb. 3-21). Die Zunahme der KorngréBe durch die Zugabe von Cr ist auch aus
der Literatur von heiBgepressten Al-Cr-O-Keramiken bekannt [182]. Weiterhin wird dadurch
die Aussage aus der Literatur unterstiitzt, dass sich eine kristalline CroO3-Schicht bei einer
wesentlich geringeren thermischen und/oder kinetischen Energie bildet als eine kristalline
rhomboedrische Al,O3-Schicht [96]. Im Vergleich zu Us = 0 flhrte das Anlegen einer Sub-
stratvorspannung Us im Bereich von -100 V bis -300 V bei Al-reichen Schichten zu keiner
Veranderung der KorngréBe und jedoch bei Cr-reichen Schichten zu einer Abnahme der
KorngréBe (Abb. 3-10). Brill [92] stellte Schichten mittels Lichtbogenverdampfung in der
rhomboedrischen a-Al-Cr-O-Phase her und zeigte, dass bei einem zusatzlichen lonenbe-
schuss die Substrattemperatur Ts wahrend des Abscheidungsprozesses abgesenkt werden
konnte (Abb. 1-9). Die Lichtbogenverdampfung flhrt zu einem deutlich héheren lonisations-
grad der Metall-lonen als die Hochleistungskathodenzerstaubung, bei der fast ausschlieBlich
Metall-Atome im Plasma vorhanden sind [225]. Der zusatzliche Beschuss der Schichtober-
flache mit den Metall-lonen flhrt zu einem Anstieg der kinetischen Energie der schichtbil-
denden Teilchen und somit zu einem Anstieg der fur das Wachstum verfugbaren Energie.
Dadurch konnte die zugeflihrte thermische Energie bzw. die Substrattemperatur Ts wahrend
der Abscheidung reduziert werden und es bildeten sich trotzdem kristalline rhomboedrische
a-Al-Cr-O-Schichten. Der Beschuss mit positiv geladenen Metall-lonen konnte zu einer
direkten Subplantation aufgrund einer ansteigenden lonenenergie fiihren [100]. Diese direkte
Subplantation beeinflusste auch Prozesse unterhalb der Schichtoberflache wie zum Beispiel
eine Verdichtung, Defekterzeugung oder die Auflésung von Clustern. Im Gegensatz zur
direkten Subplantation flihrte der Beschuss mit Ar-lonen zu einer indirekten Subplantation.
Die indirekte Subplantation konnte im Vergleich zur direkten Subplantation zu einer geringe-
ren Verdichtung aufgrund von Relaxationsprozessen fiihren. Bei der Hochleistungskatho-
denzerstaubung war der lonisationsgrad der Metalle nahezu Null und entsprechend fihrte
eine betragsméaBige Erhéhung der Substratvorspannung Us nicht zu einem zusatzlichen
Kornwachstum, denn die durch die energetischen Ar-lonen verursachten Effekte dominier-
ten. Unter Umstanden kam es sogar zu einem reduzierten Beschuss mit energiereichen,
negativ geladenen Sauerstoff-lonen. Bei beiden AI-Cr-O-Schichten zeigte sich in TEM-
Aufnahmen ein kolumnares Schichtwachstum mit einem Saulendurchmesser von 27 £ 6 nm
(Pos. 2) und 44 + 17 nm (Pos. 5) [223]. Ein Vergleich mit den Analysen der KorngréBen aus
der Roéntgenfeinstrukturbeugung ergab dieselbe GrdBenordnung und eine ahnliche Abhan-
gigkeit. Ein Vergleich der mit dem REM und dem TEM ermittelten Strukturen und deren
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GrbéBen zeigte, dass ein mittels REM beobachteter Stdngel mit einem Durchmesser im
Bereich von wenigen 100 nm aus mehreren Kérnern bestehen musste.

In Abb. 4-3 (c) ist die Abhangigkeit der Mikrostruktur der Al-Cr-O-Schichten, welche in der
Industrieanlage hergestellt wurden, von der Substratvorspannung Us bei Verwendung von
monolithischen Targets dargestellt. Es wurden Schichten unter Verwendung von monolithi-
schen Targets mit einem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis von 0,5 hergestellt. In Abhangigkeit der
Substratvorspannung Us zeigte sich in den XRD-Kurven dieser Schichten ein Reflex bei
einem Beugungswinkel 20 zwischen 44,0 grd und 45,1 grd. Eine eindeutige Phasenanalyse
konnte auf Grundlage von einem Reflex nicht durchgefiihrt werden. Zunachst wurde ange-
nommen, dass es sich um den (400)-Reflex von spinell-dhnlichem Al,O3; bei einem Beu-
gungswinkel 20 von 45,863 grd handelt (PDF-Nr. 10-425). Der Radius von Cr-lonen ist
gréBer als der Radius von Al-lonen. Aus diesem Grund hatte eine spinell-dhnliche (Al,Cr),05-
Phase eine groBere Gitterkonstante als spinell-ahnliches Al,O3; haben missen. Im Vergleich
zu spinell-ahnlichem Al,O3 hatte somit der (400)-Reflex einer spinell-ahnlichen (Al,Cr),Os-
Phase bei einem kleineren Beugungswinkel auftreten missen. Bei einer Substratvorspan-
nung Us von -50 V befand sich das Maximum des Reflexes bei einem Beugungswinkel 20
von 44,79 grd. Dies entsprach nach der Bragg Gl. (2.2) einem Netzebenenabstand von

dexp = NV2/sin(O) = 0,2022 nm. (4.10)

Der theoretische Abstand der (400)-Netzebenen von spinell-ahnlichem Al,O3 betrug
dineo = 0,1977 nm. Aus dem gemessenen Netzebenenabstand und dem theoretischen
Netzebenenabstand lies sich der zu erwartende Netzebenenabstand von anderen Orientie-
rungen des Gitters berechnen. Im Falle des Abstands der (111)-Netzebenen einer spinell-
ahnlichen (Al;.,Cry)2,503-Phase wurde in der Rdntgenfeinstrukturbeugung ein Beugungswin-
kel 20 von 2-arcsin(nM(2d111)dexp/dineo)) = 19,01 grd mit d(111) = 0,456 nm erwartet. Mittels
XRD wurden Texturmessungen bei einem Beugungswinkel 20 von 19,01 grd durchgefihrt.
Dieselben Berechnungen und Messungen wurden auch fir den (311)- und (222)-Reflex
durchgeftihrt. In keiner dieser drei Texturmessungen konnte ein entsprechender Reflex
nachgewiesen werden. Somit kann ein Gitteraufbau entsprechend einer hypothetischen
spinell-ahnlichen (Al;.,Cry)2,503-Phase ausgeschlossen werden. Durch einen Vergleich mit
der ICDD-Datenbank und mit Hilfe von Texturmessungen konnte die Bildung einer rhombo-
edrischen a-Al-Cr-O-Phase und einer hypothetischen spinell-dhnlichen AI-Cr-O-Phase
ausgeschlossen werden. Eine detaillierte Analyse der kristallinen kubischen Phase ergab
eine Ubereinstimmung mit einer kfz Phase, so dass es zu folgender Reaktion kam:

) N
amorpher A-Cr-O-MK — sl erhohenauf250V. o\ cromk (@.11)

Diese kfz Phase mit einem Gitteraufbau &hnlich zu NaCl weist 1/3 strukturelle Leerstellen auf
den Metallplatzen auf, um das korrekte Metall- zu Nichtmetall-Verhéltnis von 2/3 zu erhalten.
In einer Publikation von Khatibi [217] bzw. von Stlber [174] wurden ahnliche Ergebnisse zum
Gitteraufbau von Al-Cr-O- bzw. Al-Cr-O-N-Schichten présentiert. Die chemische Zusammen-
setzung und der Gitteraufbau der Schichten von der Industrieanlage lieBen sich mit der
Formel kfz (Aly4,Cry)2,503 beschreiben. Die Aluminium- und die Chrom-lonen waren statis-
tisch auf den besetzten Metallplatzen verteilt. Aufgrund der in Tab. 4-1 dargestellten Unter-
schiede zwischen der Labor- und der Industrieanlage kann die Phasenausbildung der
Al-Cr-O-Schichten erklart werden. Die geringere Leistungsdichte, der gréBere Abstand von
Target- zu Substratoberflache und die instationédren Abscheidungsbedingungen der Indust-
rieanlage flhrten zu anderen Anregungszustéanden und geringeren kinetischen Energien der
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Teilchen im Plasma. Unter diesen Bedingungen war die Ausbildung einer rhomboedrischen
(Al14,Cry)2,503-Phase nicht méglich und es wurde die kfz (Al;,Cry)..503-Phase gebildet.

In Abb. 4-3 (d) ist die Abhangigkeit der Mikrostruktur der Al-Cr-O-Schichten der Laboranlage
von der Substrattemperatur Ts bei Verwendung des segmentierten Targets dargestellt. Bei
einer ausreichend hohen thermischen Aktivierung aufgrund einer Substrattemperatur Ts von
500 °C bildete sich unabhangig vom Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis eine rhomboedrische
a-(Ali,Cry)2.503-Phase. Auf der Al-reichen Seite bildete sich bei einer Substrattemperatur
Ts <400 °C und auf der Cr-reichen Seite bei einer Substrattemperatur Ts < 200 °C eine
réntgenamorphe Phase entsprechend der Reaktion:

L < .
rhom. Al-Cr-O-MK Ts erniedrigen auf < 200 °C » amorpher Al-Cr-O-MK  (4.12)

Bei einer Substrattemperatur Ts von 200 °C bildete sich unabhangig vom Cr/(Al+Cr)-
Verhéltnis eine réntgenamorphe Schicht. Die unzureichende thermische und kinetische
Energie flihrte dazu, dass die Mobilitdt der schichtbildenden Atome zu gering war fir die
Bildung einer kristallinen Phase und die Al-Cr-O-Schichten in einer réntgenamorphen Phase
aufwuchsen. Bei einer konstanten kinetischen plus thermischen Energie war die KorngroBe
der Cr-reichen rhomboedrischen (Ali4,Cry)2,503-Schichten gréBer als die der Al-reichen
rhomboedrischen (Al,Cry)2,503-Schichten. Weiterhin nahm die KorngréBe bei einer abneh-
menden Substrattemperatur Ts ab, denn die thermische Energie wurde entsprechend verrin-
gert (Abb. 3-10). Die amorphen Schichtanteile nahmen durch die Reduktion der Sub-
strattemperatur Ts bis zur Abscheidung einer vollkommen rdntgenamorphen Schicht bei
einer Substrattemperatur Ts von 200 °C zu.

In Abb. 4-4 (a) ist die Abhangigkeit der Mikrostruktur von Al-Cr-O-N-Schichten der Laboran-
lage vom Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN,y bei Verwendung des segmentierten Targets
dargestellt. Als Ausgangspunkt flr die Abscheidung der AI-Cr-O-N-Schichten wurde eine
Substrattemperatur Tg von 500 °C, ein Gesamtgasdruck pges Von 0,4 Pa und eine Substrat-
vorspannung Us von 0 gewahlt. Diese Beschichtungsparameter fUhrten zur Bildung einer
rhomboedrischen (Aly,Cr,)2,503-Phase auf den finf Probenpositionen bei Verwendung des
segmentierten Targets in der Laboranlage. Die Variation des Stickstoffgasflusses ANgs
fihrte bei einem variablen Gesamtgasfluss zur Untersuchung des maximal zuldssigen
Stickstoffgasflusses fur die Keimbildung und das Schichtwachstum einer rhomboedrischen
Al-Cr-O-N-Phase in Abhéangigkeit des Cr/(Al+Cr)-Verhéltnisses (maximale Stabilitdt der
rhomboedrischen Al-Cr-O-N-Phase gegentber einer Stickstoffzugabe). Der minimal notwen-
dige Sauerstoffgasfluss fur die Keimbildung und das Schichtwachstum einer rhomboedri-
schen Al-Cr-O-N-Phase in Abhangigkeit des Cr/(Al+Cr)-Verhaltnisses konnte durch die
Veranderung des Stickstoffgasfluss-Verhéltnisses AN, bei einem konstanten Gesamtgas-
fluss untersucht werden. Bei einem variablen Gesamtgasfluss kam es unabhangig vom
Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis zur Bildung einer rhomboedrischen a-(Aly.,Cry)2.5(01.y,Ny)s-Phase bis
zu einem Stickstoffgasfluss ANgs von 10 sccm. Eine VergréBerung des Stickstoffgasflusses
AN,y fUhrte zur Bildung einer spinell-ahnlichen Phase bei Al-reichen Schichten und zu einer
rhomboedrischen Phase bei Cr-reichen Schichten:

ANgps erhéhen auf = 30 sccm _ L
rhom. Al-Cr-O-N-MK : > spinell-férmiger Al-Cr-O-N-MK (4.13)
Al-reich
Im a-y-Ubergangsbereich bildete sich ein Zweiphasengemisch aus einem spinell-dhnlichen
Al-Cr-O-N-Mischkristall und einem rhomboedrischen Al-Cr-O-N-Mischkristall.
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Abb. 4-4: Darstellung der PVD-Diagramme von Al-Cr-O-N-Schichten abgeschieden in der
Laboranlage (a) bei einem variablen Gesamtgasfluss, (b) bei einem konstanten Gesamtgas-
fluss und (c) bei einem Stickstoffgasfluss AN,y von 50 sccm in Abhdngigkeit der Substrat-
vorspannung Us [226,227].

Im TEM-Elektronenbeugungsdiagramm einer Al-reichen Schicht (Pos. 1, AN, = 30 sccm)
konnte eine spinell-dhnliche (Al Cry)2,5(01.,N,)s-Phase identifiziert werden. Im Vergleich
zur XRD konnte eine gréBere Anzahl an Netzebenen mittels Elektronenbeugung nachgewie-
sen werden, so dass eine eindeutige Analyse moglich war. Die Analyse des Elektironenbeu-
gungsdiagramms einer Cr-reichen Schicht (Pos. 5, AN,,s = 30 sccm) zeigte die Bildung einer
rhomboedrischen (Al Cry)2.5(01.,Ny)s-Phase. Die Schichten zeigten ein kolumnares
Wachstum mit einem Saulendurchmesser von 22 + 4 nm bei einer Al-reichen Schicht (Pos.
1) und von 34 = 5 nm bei einer Cr-reichen Schicht (Pos. 5). Eine mégliche Erklarung fir den
Phaseniibergang einer rhomboedrischen (Al,Cry)2.5(01.,N,)s-Phase in eine spinell-dhnliche
(Al14,Cry)2,5(01.y,N,)3-Phase ist die fur die Keimbildung bzw. das Schichtwachstum der
rhomboedrischen Al-Cr-O-N-Phase benétigte Mindestenergie. Ein niedriger Stickstoffgas-
fluss ANy bedeutete eine groBe mittlere freie Weglange der Teilchen im Plasma [107].
Somit wurde die Energie der Teilchen bzw. die Mobilitat auf der Substratoberflache erhéht
und das Wachstum einer rhomboedrischen Al-Cr-O-N-Phase ermdglicht. Falls die Energie
der schichtbildenden Teilchen zu gering war, wurde eine spinell-dhnliche Phase gebildet.
Weiterhin wurden im Plasma negativ geladene Sauerstoff-lonen durch oxidierte Bereiche der
Oberflache des Targets gebildet [107,224]. FlUr den Fall, dass der Betrag der Substratvor-
spannungen Us kleiner war als der Betrag der Targetspannung Ur, wurden die negativ
geladenen Sauerstoff-lonen auf die Substratoberflache Uber die Potentialdifferenz |Ur-Us|
beschleunigt. Bei einem konstanten Gesamtgasfluss kam es unabhangig vom Cr/(Al+Cr)-
Verhaltnis zur Bildung einer rhomboedrischen Al-Cr-O-N-Phase bis zu einem Stickstoffgas-
fluss-Verhaltnis AN, von 75,1 %. Ein Stickstoffgasfluss-Verhéltnis AN, von 78,0 % fiihrte im
Fall von Al-reichen Schichten zur Bildung einer kfz Phase und im Fall von Cr-reichen Schich-
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ten zur Bildung einer rhomboedrischen Phase. Ein Stickstoffgasfluss-Verhaltnis
AN, = 81,2 % fUhrte unabhangig vom Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis zum Wachstum einer kfz Phase
entsprechend der Reaktion:

AN erhéhen auf 2 81,2 %

rhom. Al-Cr-O-N-MK » kfz Al-Cr-O-N-MK (4.14)
Diese Phasenumwandlung einer rhomboedrischen Al-Cr-O-N-Phase in eine kfz Al-Cr-O-N-
Phase korrelierte mit einem deutlichen Anstieg der Stickstoff-Konzentration in den Schichten
bei einer Erhdhung des Stickstoffgasfluss-Verhaltnisses AN, von 75,1 % auf 81,2 %. In der
Literatur wurde berichtet, dass Al-Cr-N-Schichten in einer kfz Phase bei einem Cr/(Al+Cr)-
Verhaltnis zwischen 0,25 und 1 stabil waren [164]. Geringere Chrom-Konzentrationen fihr-
ten zur Bildung einer Al-Cr-N-Schicht in einer hexagonalen Wurtzit-Phase. Eine Phasenum-
wandlung in eine hexagonale Wurtzit-Phase war nicht zu erwarten, da in den kfz
(Al1-x,Cry)146(O1.,Ny)-Phasen das Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis gréBer als 0,43 war.

Bei einem Stickstoffgasfluss AN, von 50 sccm und einer Substratvorspannung Us von 0
kam es bei Cr-reichen Schichten zur Bildung einer rhomboedrischen Al-Cr-O-N-Phase und
bei Al-reichen Schichten zur Bildung einer spinell-ahnlichen Al-Cr-O-N-Phase (Abb. 4-4 (c)).
Auf der mittleren Pos. 3 bildete sich wahrend dem Beschichtungsprozess ein Zweiphasen-
gemisch aus einer rhomboedrischen und einer spinell-dhnlichen Al-Cr-O-N-Phase. Schichten
der Pos. 3 zeigten bei einer Substratvorspannung Us von -50 V bis -200 V neben schwachen
XRD-Reflexen einer spinell-ahnlichen Al-Cr-O-N-Phase noch den (214)-Reflex der rhombo-
edrischen Al-Cr-O-N-Phase. Cr-reiche Schichten (Pos. 5) zeigten weitere Reflexe der rhom-
boedrischen a-(Al;.x,Cry)2.5(01.,Ny)s-Phase. Die Phase von Al-reichen Schichten (Pos. 1)
wandelte sich durch das Anlegen einer Substratvorspannung Us von der spinell-dhnlichen in
die rhomboedrische (Al;.4,Cry)2.5(O1.,Ny)s-Phase um:

. o |Us| von 0 auf 300 V erhdhen
spinell-férmiger Al-Cr-O-N-MK » rhom. Al-Cr-O-N-MK (4.15)

Der zusatzliche Energieeintrag durch die erhdhte kinetische Energie der positiv geladenen
lonen wahrend dem Beschichtungsprozess flihrte zu der beobachteten Phasenumwandlung.
Ein Stickstoffgasfluss AN, von 50 sccm reduzierte die mittlere freie Weglange und damit die
kinetische Energie der Teilchen im Vergleich zu einem Stickstoffgasfluss AN,,s von 0. Dieser
Verlust an kinetischer Energie wurde durch eine Substratvorspannung Us von -50 V bis
-300 V kompensiert und eine rhomboedrische a-Al-Cr-O-N-Phase wurde auch im Fall von
Al-reichen Schichten gebildet.

Es wurde eine Zunahme der Gitterkonstanten a und c von Al-Cr-O-Schichten mit einem
steigenden Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis nachgewiesen (Abb. 3-7 bzw. Abb. 3-47). Alle berechneten
Gitterkonstanten lagen zwischen den theoretischen Werten von rhomboedrischem Al,O3; und
Cr,03. Weiterhin wurde hier nachgewiesen, dass die Gitterkonstanten der Schichten in der
rhomboedrischen Al-Cr-O-N-Phase mit einer zunehmenden Inkorporation von Stickstoff
zunahmen (Abb. 3-48). Bei einem Stickstoffgasfluss AN,,s von 0 und 30 sccm nahmen die
Gitterkonstanten a und ¢ der rhomboedrischen (Al,Cry)2.5(01.,N,)s-Phase mit einem stei-
genden Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis zu, denn die Cr-lonen haben einen gréBeren Radius als die
Al-lonen. Die gemessenen Gitterkonstanten der Al-Cr-O- und AI-Cr-O-N-Schichten waren
gréBer als die entsprechend dem Vergard'schen Gesetz berechneten. Die Gitterkonstanten
waren bei einem Stickstoffgasfluss AN,,s von 30 sccm gréBer als diejenigen bei einem
Stickstoffgasfluss AN, von 0. Die Gitterkonstanten einer Schicht der Cr-reichen Pos. 4
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stiegen mit einem zunehmendem Stickstoffgasfluss AN,,s zwischen 0 und 100 sccm an.
Dieses Ergebnis zeigte eindeutig, dass der Stickstoff in das Gitter der rhomboedrischen
Al-Cr-O-N-Phase eingebaut wurde.

Dieses wurde durch eine einfache quantitative Abschatzung bestatigt. Die Gitterkonstanten a
und c der hexagonalen Einheitszelle werden im Wesentlichen durch den Abstand der dicht-
gepackten Sauerstoff-lonen bestimmt. Bei einem Stickstoffgasfluss ANgs von 69 sccm
wurden ungeféhr 2 At.% Stickstoff in das Gitter eingebaut. Experimentell wurde eine Vergré-
Berung der Gitterkonstante a und ¢ von ungefahr 0,21 % bei einem Stickstoffgasfluss ANgps
von 69 sccm im Vergleich zu einem Stickstoffgasfluss AN, von 0 ermittelt. Der Radius nach
Shannon von O*-lonen betrégt 0,135 nm und der Radius von N*-lonen betragt 0,146 nm
[228]. Die Ersetzung von 1,86 At.% der O%-lonen durch N*-lonen (Tab. 3-4) fiihrte zu einem
Anstieg des durchschnittlichen Radius der negativ geladenen lonen von ungeféahr

1,86 At.%-0,146 nm + 58 At.%-0,135 nm
59,86 At.%- 0,135 nm

Dieser Wert stimmte im Rahmen der Abschatzung gut mit der nachgewiesenen VergrdBe-
rung der Gitterkonstanten von ungefahr 0,21 % Uberein. Diese Ergebnisse deuten daraufhin,
dass die N*-lonen auf den Platzen der O*-lonen im rhomboedrischen Gitter sitzen.

Die Hochtemperatur-Réntgenfeinstrukturbeugung der Cr-reichen Al-Cr-O-Schichten mit
einer maximalen Glihtemperatur Tgga, von 950 °C zeigte keine Phasenumwandlung (Abb.
3-25). Aufgrund der thermischen Ausdehnung nahmen in diesen Experimenten die Gitter-
konstanten mit der Gliihtemperatur Tgsn zu (Abb. 3-26). Direkt nach der Abscheidung bildete
sich eine rontgenamorphe Schicht auf den TiAINb-Substraten der Al-reichen Pos. 1 und die
HTXRD-Experimente flhrten zur Bildung eines einphasigen Mischkristalls (Abb. 3-23).
Interessanter Weise bildete sich kein Zweiphasengemisch, welches thermodynamisch
bevorzugt gewesen ware. Damit erfolgte die Reaktion:

~1=0,25%. (4.16)

Tain = 900 °C
amorpher Al-Cr-O-MK : » rhom. Al-Cr-O-MK (4.17)
Al-reich

Die Diffusion war in dem Temperaturbereich von 500 °C bis 950 °C nicht ausreichend, um
Al-reiche bzw. Cr-reiche Bereiche zu bilden, so dass es nur zu lokalen Umordnungen kam
und ein einphasiger nanokristalliner Mischkristall gebildet wurde. Erst bei den hdheren
Gluhtemperaturen war die thermisch induzierte Diffusion ausreichend, um entsprechend
zwei separate Phasen zu bilden. Bei einer maximalen Glihtemperatur Tgg von 1250 °C
zeigten Schichten der Probenpositionen 1 und 5 eine Entmischung des einphasigen rhom-
boedrischen (Aly4,Cr,).03-Mischkristalls in ein Zweiphasengemisch aus einer Al-reichen
rhomboedrischen (Al ,Cry).03-Phase und einer Cr-reichen rhomboedrischen (Al ,Cry)203-
Phase. Eine AI-Cr-O-Schicht der Pos. 3 zeigte eine Entmischung bei einer maximalen
Glihtemperatur Tgn von 1300 °C. Die Berechnung von Gl. (4.4) ergab mit einem Wert von
-1337 kd/Mol fur das Zweiphasengemisch einen deutlich geringeren Wert als fir den einpha-
sigen Mischkristall mit -1328 kJ/Mol. Diese Differenz in der freien Enthalpie wurde vom
System durch die Warmebehandlung abgegeben und war die Triebkraft der Phasenumwand-
lung.

Eine Warmebehandlung mit einer ausreichenden Haltezeit bei einer Glihtemperatur ober-
halb der Phasengrenze in Kombination mit einer ausreichend langsamen Abkihlung musste
somit zu einer Entmischung entsprechend dem thermodynamischen Gleichgewicht flhren.
Dies stimmte im Rahmen der Messunsicherheiten mit den experimentellen Ergebnissen
Uberein. Cr-reiche Schichten mit einem Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis von 0,75 entmischten sich Uber
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den metastabilen Prozess mittels Keimbildung und -wachstum. Al-reiche Schichten mit
einem Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis von 0,29 entmischten sich wahrscheinlich auch Gber Keimbil-
dung und -wachstum, denn die spinodale Entmischung héatte bei geringeren Glihtemperatu-
ren deutlich unterhalb der Phasengrenze stattfinden kénnen. Dieses Modell der Phasenum-
wandlung wurde stark vereinfacht, denn wesentliche Details wie die Stéchiometrie, Korn-
grenzenphasen, Verzerrungs- oder Oberflachenenergien wurden vernachlassigt [102]. Nach
einer Warmebehandlung mit einer maximalen Glihtemperatur T, von 1300 °C wurde die
Mikrostruktur mit einem Mikro-Diffraktometer untersucht. In dieser Untersuchung zeigten sich
ein Bereich aus einer Cr,O3-Phase mit geringen Al-Anteilen und ein Bereich aus einer
rhomboedrischen Al,Oz-Phase mit geringen Cr-Anteilen. Somit flihrte die Warmebehandlung
zu einer Entmischung des nanokristallinen, einphasigen Mischkristalls in ein Zweiphasenge-
misch mit Separationsbereichen in der GréBenordnung von mindestens 200 um (entspre-
chend der Punktauflésung des Mikro-Diffraktometers).

Eine Warmebehandlung von Al-reichen Al-Cr-O-N-Schichten im Vakuumofen bei einer
Glihtemperatur Tgg = 1100 °C fihrte zu einer Phasenumwandlung von der spinell-
ahnlichen Al-Cr-O-N-Phase in die rhomboedrische AI-Cr-O-N-Phase. Eine Warmebehand-
lung der Cr-reichen Schichten zeigte, dass die wahrend des Beschichtungsprozesses gebil-
dete rhomboedrische Al-Cr-O-N-Phase bis zur maximal gewahlten Glihtemperatur Tgan von
1200 °C thermisch stabil war. Eine thermisch induzierte Diffusion von Stickstoff aus der
rhomboedrischen (Ali,Cry)2,5(01.y;Ny)s-Phase hin zu der rhomboedrischen (Als,Cry)2,503-
Phase und der (Al;,Cr,)N-Phase ware aus thermodynamischer Sicht zu erwarten gewesen,
denn die Zwangslésung von Stickstoff in der rhomboedrischen Al-Cr-O-N-Phase erhéhte
wahrscheinlich die freie Enthalpie des Werkstoffs (Abb. 1-12). Die thermisch zugeflhrte
Energie durch die Warmebehandlung flhrte zu Diffusions- und Relaxationsprozessen im
Gitter, so dass die Anzahl an Gitterbaufehlern und damit auch die Verzerrungen der Ein-
heitszellen abnahmen. Die Gitterkonstanten a und ¢ der hexagonalen Einheitszelle nahmen
mit einer zunehmenden Glihtemperatur Tgn ab (Abb. 3-72). Diese Reduktion der Gitterkon-
stanten a und ¢ war deutlich gréBer als die Zunahme der Gitterkonstanten durch die Stick-
stoffzugabe wéahrend des Beschichtungsprozesses. Daraus konnte geschlossen werden,
dass die Gitterkonstanten nicht nur aufgrund der Diffusion des zwangsgel6sten Stickstoffs
abnahmen.

In Abb. 4-5 ist das Kristallstruktur-Modell (a) einer rhomboedrischen (Aly,Cr,)2.s03-Phase
und (b) einer rhomboedrischen (Ali,Cry)2.5(01.,N,)s-Phase gezeigt. In diesem Modell
wurden Al**-lonen in einer rhomboedrischen Al,Os-Phase statistisch verteilt durch Cr**-lonen
ersetzt. AnschlieBend wurden O%-lonen statistisch verteilt durch N*-lonen ersetzt, wobei sich
hierbei die Oxidationszahl anderte. Sauerstoffatome erreichen mit einer Oxidationszahl von
2- und Stickstoffatome mit einer Oxidationszahl von 3- die Edelgaskonfiguration von Neon.
Somit ist eine einfache Ersetzung nach der Summenformel (Ali4,Cr,)2(O1.,N,)s chemisch
instabil, denn jedes N*-lon benétigt ein zusatzliches Elektron, um die stabile Konfiguration zu
erreichen. Um diese Inkonsistenz zu I6sen, waren entweder Leerstellen auf den Sauerstoff-
platzen oder eine zuséitzliche Besetzung der unbesetzten Oktaederliicken durch Al**- bzw.
Cr¥*-lonen denkbar. In einer Publikation von Karimi [180] wurde im Stoffsystem Al-Cr-Si-O-N
der Ubergang von einer kubischen Al-N-Phase in eine kubische Al-O-N-Phase durch die
partielle Bildung von Leerstellen auf den Metallplatzen zum Ladungsausgleich erklart. In
Abb. 4-5 (c) ist das Modell einer kubischen Einheitszelle einer kfz (Al;.,Cry)2,503-Phase
dargestellt. Diese Phase wurde bei den Experimenten auf der Industrieanlage synthetisiert.
Die Gitterkonstante der kubischen Einheitszelle wurde zu b = 0,412 nm bestimmt.
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Abb. 4-5: Dargestellt ist das Modell (a) der hexagonalen Einheitszelle der rhomboedrischen
(Ali,Cr)2.503-Phase inklusive des AlOs- bzw. CrOs-Oktaeders, (b) der hexagonalen Ein-
heitszelle der rhomboedrischen (Al;.x,Cry)2.5(01.,N,)s-Phase und (c) der kubischen Einheits-
zelle der kfz (Aly.,Cr,)2.s05-Phase (O%: weiB, N*: grau, AI**: schwarz, Cr*: dunkelgrau,
unbesetztes Al**-/Cr® -lon: hellgrau).

Mechanische und physikalische Eigenschaften

Die Mikroharte der Al-Cr-O-Schichten nahm bei Verwendung des segmentierten Targets in
der Laboranlage von 1571 + 92 HVO0,05 bei Al-reichen auf 994 + 40 HV0,05 bei Cr-reichen
Al-Cr-O-Schichten mit einem steigenden Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis in den Schichten ab. Eine
maogliche Erklarung dafir ist die erhdhte KorngréBe von Cr-reichen Schichten im Vergleich
zu Al-reichen Schichten. In Abb. 4-6 ist die Mikroharte von Al-Cr-O-Schichten in Abh&ngig-
keit der Korngr6Be dargestellt. Die Hall-Petch-Beziehung

R=R,+ % (4.18)
mit
R = Streckgrenze
Ro = Spannung fir die Versetzungsbewegung
Kk = Korngrenzenwiderstand
KG = KorngrdBe der Al-Cr-O-Schichten

gilt streng genommen nur fir metallische Werkstoffe. Es zeigte sich, dass die Hall-Petch-
Beziehung bei einer Variation der Substrattemperatur Ts erflllt war, wohingegen es zu einem
nicht-linearen Zusammenhang bei einer Variation der Substratvorspannung Us mit einem
Maximum bei einer KorngréBe von 10,7 nm kam. Die Reduktion der Substrattemperatur Ts
fihrte zu einer Abnahme der Mobilitat der schichtbildenden Teilchen auf der Substratoberfla-
che. Dies fuhrte zu einer geringeren KorngrdBe, die Uber die Hall-Petch-Beziehung einen
Einfluss auf die Mikrohdrte hatte. Eine betragsmaBig steigende Substratvorspannung Us
fihrte zu einer héheren kinetischen Energie der lonen und dadurch wurde auch die Mobilitat
der schichtbildenden Teilchen auf der Oberflache des Substrats beeinflusst. Zusétzlich
konnte die Substratvorspannung Us z.B. zu einer Subplantation, Verdichtung oder Zerst6-
rung der kristallinen Bereiche flhren [100]. Diese weiteren Effekte der Substratvorspannung
fihrten zu den Abweichungen von der Hall-Petch-Beziehung bei KorngréBen kleiner als ca.
10,7 nm. Tendenziell fihrte ein abnehmendes Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis, eine abnehmende
Substrattemperatur Ts und eine betragsméaBig steigende Substratvorspannung Us zu einer
geringeren KorngrdBe der Al-Cr-O-Schichten.
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Abb. 4-6: Abhdngigkeit der Mikrohédrte von Al-Cr-O-Schichten von der KorngréBBe bei einer
Substratvorspannung Us zwischen 0 V und -300 V (parabolische Ausgleichskurve,
Ts =500 °C, pges = 0,4 Pa) und bei einer Substrattemperatur Ts zwischen 300 °C und 500 °C
(Ausgleichsgerade, Us = 0 V, pges = 0,4 Pa).

Die Abhéangigkeit der Mikroharte von den Eigenspannungen der Al-Cr-O-Schichten ist in
Abb. 4-7 dargestellt. Die Substratvorspannung Us wurde zwischen 0 und -300 V variiert. Die
mittels lonenbeschuss induzierten Eigenspannungen flhrten zu einer Verzerrung des kristal-
linen Gitters und zu einer erhdhten Mikroharte, die parabelférmig mit betragsméaBig zuneh-
menden kompressiven Eigenspannungen zunahm. Ein ansteigendes Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis
fUhrte tendenziell zu betragsmaRBig geringeren Eigenspannungen (Abb. 3-15).
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Abb. 4-7: Abhédngigkeit der Mikrohérte von den Eigenspannungen der Al-Cr-O-Schichten
(Ts =500 °C, Us = 0 bis -300 V, pges = 0,4 Pa) mit eingezeichneter Ausgleichsparabel.

Auch bei den Al-Cr-O-N-Schichten konnte ein Anstieg der Mikroharte mit steigenden kom-
pressiven Eigenspannungen nachgewiesen werden (Abb. 4-8). Als Modell wurden paraboli-
sche Kurven an die Messdaten angepasst. Bei einem Stickstoffgasfluss AN von 50 sccm
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fihrte das Anlegen einer Substratvorspannung Us zu einer héheren Mikroharte bei ahnlich
hohen kompressiven Eigenspannungen als durch die Variation des relativen Stickstoffgas-
fluss-Verhaltnisses AN, ohne Substratvorspannung Us erreicht wurde. Tendenziell nahm die
Mikroharte mit einem steigenden Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis ab (Abb. 3-62 und Abb. 3-69).
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Abb. 4-8: Abhéngigkeit der Mikrohédrte von den Eigenspannungen der Al-Cr-O-N-Schichten
(Ts = 500 °C, Us = 0 bis -200 V bei pges = 0,81 Pa und AN_ps = 50 sccm, AN, = 0 bis 87,4 %
bei pges = 0,4 Pa) mit eingezeichneten Ausgleichsparabeln.

Die in Abb. 4-7 und Abb. 4-8 eingezeichneten Ausgleichsparabeln zeigten, dass es trotz der
relativ groBen Streuung einen Zusammenhang zwischen den Eigenspannungen und der
Mikroharte der Al-Cr-O- und Al-Cr-O-N-Schichten zu geben scheint. Daraus kann geschlos-
sen werden, dass der Anstieg der Mikroharte durch das Anlegen einer Substratvorspannung
Us < 0 V zu einem Teil auf den Anstieg der kompressiven Eigenspannungen zurickzufihren
war. Ein Vergleich der Messdaten aus Abb. 4-7 mit denen aus Abb. 4-8 ergab, dass die
betragsmaBige Erh6hung der Substratvorspannung Us bei den Al-Cr-O-N-Schichten zu einer
héheren Mikroharte und vergleichbaren kompressiven Eigenspannungen als bei den
Al-Cr-O-Schichten fihrte. Bei den Al-Cr-O-N-Schichten fiihrte eine betragsmaRBig steigende
Substratvorspannung Us zu einer steigenden Inkorporation von Stickstoff in den Mischkris-
tall. Somit korrelierte die Mikroharte dieser Schichten mit einer Substratvorspannung Us < 0
sowohl mit den Eigenspannungen als auch mit der Inkorporation von Stickstoff.

In Abb. 4-9 und Abb. 4-10 sind die Abhangigkeiten der Mikrohéarte der Al-reichen und der Cr-
reichen Schichten von der Stickstoff-Konzentration dargestellt. Bei den Schichten, die bei
einem variablen Gesamtgasfluss bzw. einem Stickstoffgasfluss AN, zwischen 0 und
69 sccm abgeschieden wurden, fihrte eine Erhéhung der Stickstoffzugabe zu einer Steige-
rung der Mikroharte unabhangig vom Cr/(Al+Cr)-Verhélinis der Schichten (Abb. 4-9). Es
wurden logarithmische Ausgleichskurven eingezeichnet. Entsprechend diesen Kurven sollte
es bei einer Stickstoff-Konzentration oberhalb von ca. 1 At.% zu einer Sattigung der Mikro-
harte kommen. Auch bei einem konstanten Gesamtgasfluss kam es zu einer Steigerung der
Mikroharte durch eine Erhéhung des relativen Stickstoffgasfluss-Verhaltnisses AN, auf bis
zu 87,4 % (Abb. 4-10). Die Steigerung der Mikrohé&rte konnte durch einen statistisch verteil-
ten Einbau von Stickstoff in das Gitter des rhomboedrischen (Ali,Cry)2:5(01-y,Ny)s-
Mischkristalls erklart werden.
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Abb. 4-9: Abhédngigkeit der Mikrohérte der Al-reichen und der Cr-reichen Al-Cr-O-N-

Schichten von der Stickstoff-Konzentration (logarithmische Ausgleichskurven, Ts = 500 °C,
Us = 0, AN,ps = 0 bis 69 sccm, pges = 0,4 Pa bis 0,98 Pa).

Dadurch kam es zu einer zunehmenden Verzerrung des Gitters gegentber einer rhombo-
edrischen (Aly,Cry)2,503-Phase und zu einer erhdhten Mikroharte der Al-Cr-O-N-Schichten.
Bei den Schichten, die in einer kfz Phase aufwuchsen, zeigte die Mikroharte nahezu keine
Abhéangigkeit vom Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis.
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Abb. 4-10: Abhéngigkeit der Mikrohdrte der Al-reichen und der Cr-reichen Al-Cr-O-N-
Schichten von der Stickstoff-Konzentration (parabolische Ausgleichskurven, Ts = 500 °C,
Us= 0, AN,o; = 24,6 % bis 100 %, pges = 0,4 Pa).

In der Literatur wurde berichtet, dass die Harte von AI-Cr-N-Schichten vom Cr/(Al+Cr)-
Verhéltnis abhing [162,229,230]. Eine mdgliche Erklarung fir das abweichende Verhalten
kénnte sein, dass das (Al+Cr)/N Verhaltnis der Schichten bei einem Stickstoffgasfluss-
Verhéltnis AN, von 100 % mit 1,50 fir eine Al-reiche Schicht der Pos. 1 und 1,85 fiir eine
Cr-reiche Schicht der Pos. 5 deutlich vom idealen Wert von 1 abwich. Die kfz Phase wies bei
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einem Stickstoffgasfluss-Verhaltnis AN, von 81,2 % und 87,4 % eine héhere Mikroharte als
bei einem von 100 % auf, denn der zusétzliche Sauerstoff flihrte zu einer Verspannung des
Gitters.

Die Mikroharte von AI-Cr-O-N-Schichten wurde auch in Abh&ngigkeit der Glihtemperatur
Taun untersucht (Abb. 3-73). Die Harte von Al-reichen Schichten nahm mit einer zunehmen-
den Gluhtemperatur Tggn ab, wohingegen die Harte von Cr-reichen Schichten nahezu
konstant blieb. Diese Abnahme der Mikroharte von Al-reichen Schichten war mit einer
Phasenumwandlung von einer spinell-dhnlichen in eine rhomboedrische Al-Cr-O-N-Phase
verbunden. Die mittels einer Warmebehandlung induzierte Keimbildung und das darauf
folgende Wachstum einer rhomboedrischen a-Al-Cr-O-N-Phase fihrten zu defekt- und
spannungsarmen Schichten, die eine geringe Harte aufwiesen. Die mittels physikalischer
Gasphasenabscheidung induzierte Zwangslésung von Stickstoff in der spinell-dhnlichen
Al-Cr-O-N-Phase wurde aufgehoben und der dadurch erreichte Hartezuwachs abgebaut.

Nun soll die Korrelation zwischen den Eigenspannungen und der KorngréBe von Al-Cr-O-
Schichten diskutiert werden (Abb. 4-11). Als Modell wurde eine parabolische Ausgleichskur-
ve eingezeichnet. Die kompressiven Eigenspannungen der Schichten hingen bei einer
Variation der Substratvorspannung Us von der KorngréBe ab. Bei einer KorngréBe im Be-
reich von 8 nm bis 14,5 nm kam es zu einem Sattigungseffekt und zu keiner weiteren Zu-
nahme der kompressiven Eigenspannungen mit abnehmender KorngréBe.

Eigenspannungen in GPa

0 10 20 30 40
KorngréBe in nm

Abb. 4-11: Abhéngigkeit der Eigenspannungen von der KorngréBe der Al-Cr-O-Schichten bei
einer Variation der Substratvorspannung Us zwischen 0 und -300 V (Ts = 500 °C,
Pges = 0,4 Pa) mit eingezeichneter parabolischer Ausgleichskurve.

In Abb. 4-12 wird die Abhangigkeit der Eigenspannungen von der Stickstoff-Konzentration
der Al-Cr-O-N-Schichten dargestellt.
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Abb. 4-12: Abhédngigkeit der Eigenspannungen von der Stickstoff-Konzentration der
Al-Cr-O-N-Schichten (Ts = 500 °C, Us = 0, ANps = 0 bis 69 sccm, pges = 0,4 Pa bis 0,98 Pa)
mit eingezeichneter linearer und logarithmischer Ausgleichskurve.

Erkennbar ist, dass die kompressiven Eigenspannungen von den Cr-reichen Schichten der
Pos. 5 tendenziell mit einer zunehmenden Stickstoff-Konzentration in den AI-Cr-O-N-
Schichten anstiegen. Dies unterstreicht das Modell aus Abb. 4-5 (b), dass der Stickstoff zu
einer Verzerrung des Gitters der rhomboedrischen Al-Cr-O-N-Phase fluhrte und dass der
Anstieg der Mikroharte auf die statistisch verteilte Ersetzung der O*-lonen durch N*-lonen
zurlckzuflhren war.

Die Dichte der Al-Cr-O- und AI-Cr-O-N-Schichten stieg mit einem ansteigenden Cr/(Al+Cr)-
Verhaltnis an. In Kombination mit der chemischen Zusammensetzung kann aus der theoreti-
schen Dichte von Korund und Eskolait auf die zu erwartenden Werte mit Hilfe der linearen
Mischungsregel geschlossen werden (Abb. 4-13). Die Dichte von Cr-reichen Schichten
(Pos. 5) entsprach nahezu dem theoretisch zu erwartenden Wert, wohingegen die gemesse-
ne Dichte von Al-reichen Schichten (Pos. 1) deutlich unterhalb des theoretisch erwarteten
Werts lag (mit Ausnahme der AI-Cr-O-N-Schichten in der kfz Phase). Bei den Al-Cr-O-
Schichten wurde die Differenz zwischen den theoretischen Erwartungen und den gemesse-
nen Werten mit einer zunehmenden Cr-Konzentration in den Schichten geringer (Abb. 4-13).
Die evitl. amorphen Korngrenzenphasen wiesen eine geringere Dichte auf als die kristallinen
Phasen. Ein steigender Korngrenzenphasenanteil flihrte zu einer steigenden Differenz
zwischen den Messwerten und den theoretischen Erwartungen. Die KorngréBe von Al-
reichen Schichten war kleiner als diejenige von Cr-reichen Schichten und damit war der
Korngrenzenphasenanteil bei Al-reichen Schichten héher als bei Cr-reichen Schichten,
wodurch sich die héhere Differenz bei Al-reichen Schichten im Vergleich zu Cr-reichen
Schichten erklarte.
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Abb. 4-13: Abhéngigkeit der Dichte von dem Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis der Al-Cr-O- und
Al-Cr-O-N-Schichten, die mit dem segmentierten Target abgeschieden wurden (Al-Cr-O bei
Us = -100 V, AI-Cr-O-N bei Us = 0, AN = 0 bis 69 sccm, AN, = 24,6 % bis 81,2 %,
Ts =500 °C). Neben den Messdaten ist die theoretische Dichte errechnet aus der linearen
Mischungsregel eingezeichnet.

4.3 Eigenschaftsprofile der Stoffsysteme Al-Cr-O und Al-Cr-O-N

Die Eigenschaftsprofile der Stoffsysteme Al-Cr-O und Al-Cr-O-N wurden exemplarisch fur Al-
reiche Schichten der Pos. 1 und fir Cr-reiche Schichten der Pos. 5 miteinander verglichen.
Die thermische Stabilitat, die Mikroharte, die Eindringharte Hyr, der reduzierte Elastizitatsmo-
dul E.q, die Eigenspannungen und die Dichte sind in zwei Netz-Diagrammen dargestellt
(Abb. 4-14).

Die Beurteilung der thermischen Stabilitdt wurde anhand der maximalen Glihtemperatur
durchgefthrt, bei der gerade noch keine Phasenumwandlung stattgefunden hat. Die
Al-reiche Al-Cr-O-N-Schicht der Pos. 1 war bis 1150 °C temperaturstabil und wies somit die
geringste thermische Stabilitat der ausgewahlten Schichten auf (Abb. 4-14 (a)). Die Cr-reiche
Al-Cr-O-N-Schicht und die beiden Al-Cr-O-Schichten zeigten bei einer Glihtemperatur von
1200 °C keine Phasenumwandlung (Abb. 4-14 (b)). Die Mikro- und die Eindringhé&rte waren
beim selben Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis in den ausgewahlten Schichten des Stoffsystems
Al-Cr-O-N- héher als im Stoffsystem AI-Cr-O. Der reduzierte Elastizitdtsmodul E4 von Cr-
reichen Schichten war aufgrund der Stickstoffzugabe héher als der von Schichten aus dem
Stoffsystem AI-Cr-O. Im Gegensatz dazu konnte bei den beiden ausgewahlten Al-reichen
Schichten nur ein geringer Einfluss von Stickstoff auf den reduzierten Elastizitditsmodul E,eq
nachgewiesen werden. Ein geringeres Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis und eine hdhere Stickstoff-
Konzentration flhrte bei den vier Schichten zu betragsmaéssig erhéhten kompressiven
Eigenspannungen. Bei den Al-reichen Schichten der Pos. 1 veranderte sich die Dichte nur
geringflgig aufgrund der Stickstoffzugabe. Im Gegensatz dazu kam es bei den Cr-reichen
Schichten zu einem Anstieg der Dichte mit steigender Stickstoff-Konzentration.
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Abb. 4-14: Eigenschaftsprofile von Al-Cr-O- und Al-Cr-O-N-Schichten der (a) Pos. 1 (Al-
reich) und (b) Pos. 5 (Cr-reich; Ts = 500 °C, Us = 0 V, pges = 0,4 Pa bei den Al-Cr-O- bzw.
Pges = 0,98 Pa und ANy, = 69 sccm bei den Al-Cr-O-N-Schichten, Ausnahme: thermische
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Stabilitdt von Al-Cr-O-N bei pges = 0,81 Pa und AN_ps = 50 sccm).

Zusammenfassend lasst sich aus diesen Eigenschaftsprofilen schlieBen, dass sich die
Al-Cr-O-N-Schichten aufgrund der héheren Mikroharte, der héheren Eindringhéarte, des
héheren reduzierten Elastizititsmoduls und der weiterhin moderaten Eigenspannungen
vermutlich besser als VerschleiBschutz im Bereich der Hochleistungszerspanung eignen.
Aus diesen Grinden werden im folgenden Kapitel die AI-Cr-O-N-Schichten gegeniber
aktuellen Standardschneidstoffen diskutiert.
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4.4 Folgerungen fir die Anwendbarkeit

In Bezug auf die industrielle Verwendung der Al-Cr-O- bzw. Al-Cr-O-N-Schichten im Bereich
der Zerspanungstechnologie missen die verfligbaren Abscheideverfahren und die Anwen-
dungen berlcksichtigt werden. Das Zerspanverfahren, der Werkstlckstoff und die Ver-
schleiBformen (Kammrisse, Bildung einer Aufbauschneide, plastische Deformation, Ausbri-
che, Kolk-, Freiflachen-, Kerb- oder OxidationsverschleiB) sind zu beachten [231]. Schichten
auf Basis von Al-O weisen gegenlber Ti-Al-N-Schichten eine héhere chemische bzw. ther-
modynamische Stabilitat und geringere Oxidations- bzw. Diffusionsneigung auf [232].

In industriell genutzten PVD-Anlagen mit Volumen von z.B. 1000 | und mehreren 1000
Substraten aus Hartmetall werden als Abscheideverfahren die Lichtbogenverdampfung, das
gepulste, duale, DC- oder Hochleistungsimpuls-Magnetronsputtern verwendet. Im Gegen-
satz zu einer Laboranlage werden in diesen Anlagen andere Anregungszustande und gerin-
gere Teilchendichten im Plasma aufgrund der reduzierten Leistungsdichte am Target, der
mehrfach Rotation der Substrate, der rdumlich inhomogenen Plasmaverteilung und des
gréBeren Abstands zwischen den Target- und Substratoberflachen erreicht (Tab. 4-1). Bei
der industriellen Abscheidung von oxidbasierten PVD-Schichten missen Effekte wie z.B.
Potentialverschiebungen im Rezipienten aufgrund von elektrisch isolierenden Schichten
berlcksichtigt werden [233].

Der Einsatz von Sauerstoff-basierten Schichten bei der Zerspanung mittels Frasen fuhrt
aufgrund der Schlagbelastung und der inharenten Sprddigkeit zu einer notwendigen Kombi-
nation mit Stickstoff-basierten Schichten wie z.B. Ti-Al-N oder AI-Cr-N. In einer Viellagen-
schicht aus AI-Cr-O-N- und Ti-Al-N-Schichten muss die Haftfestigkeit zunachst Uberprift
werden. Auftretende Haftfestigkeitsprobleme kénnten mit Zwischenschichten, die einen
Gradienten in der chemischen Zusammensetzung z.B. von AI-N, Cr-N, Al-Cr-N, Al-Cr oder
Ti-Al-O-N hin zu AI-Cr-O-N erzeugen, geldést werden. Die industriell nach dem PVD-
Verfahren produzierten AI-O-Schichten wachsen im Temperaturbereich von 300 °C bis
500 °C in einer amorphen bzw. y-Al,Os-Phase auf [93]. Die Al-Cr-O-N-Schichten besitzen mit
Hir =38 £ 4 GPa und E,.g = 429 + 27 GPa eine héhere Mikrohé&rte und einen héheren redu-
zierten Elastizitdtsmodul bei kompressiven Eigenspannungen von -2,7 £ 0,5 GPa als indust-
riell produzierte Al,Oz-Schichten mit Hir = 25 GPa und E,.q = 320 GPa [79].

Bei der Zerspanung mittels Drehen stellen CVD-Schichten auf Basis der Stoffsysteme Ti-C-N
und Al-O den industriellen Standard dar. Die CVD-Abscheidung flhrt zu einer Versprédung
der Substrate aufgrund der notwendigen Substrattemperaturen von bis zu 1100 °C [62].
Beim Hochleistungsdrehen bilden sich am Werkzeug hohe Temperaturen von bis zu 1000 °C
[234]. Die industriell mittels PVD-Verfahren produzierten Al-O-Schichten kénnen bei diesen
Temperaturen nur bedingt eingesetzt werden, denn die metastabile y-Al,Os;-Phase wirde in
die thermodynamisch stabile a-Al,O3;-Phase umwandeln und zum Versagen des Werkzeugs
fuhren [103]. Im Gegensatz dazu sind die in dieser Arbeit abgeschiedenen Al-Cr-O-N-
Schichten bis zu 1200 °C temperaturstabil und werden bei Substrattemperaturen von 300 °C
bis 500 °C abgeschieden. Bei der Zerspanung von rostfreiem Stahl mittels Drehen ist einer
der HauptverschleiBmechanismen die Bildung einer Aufbauschneide. In dieser Anwendung
kénnte eine mittels PVD abgeschiedene Al-Cr-O-N-Schicht aufgrund der Oxidationsbestén-
digkeit und der chemischen Stabilitat vorteilhaft gegentber bestehenden Schichtsystemen
sein.
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5 Zusammenfassung

Entwicklungen wie die Steigerung der Produktivitat in der Zerspanungstechnologie erfordern
maBgeschneiderte Werkzeugbeschichtungen fiir die jeweilige Kombination aus Schneid-
werkzeuggeometrie, Werkstuckstoff und Schnittbedingungen. Die Kenntnis fundierter werk-
stoff-wissenschaftlicher Konzepte ist unerldsslich. Das Magnetronsputtern erméglicht die
direkte Umsetzung dieser Konzepte in Form neuer Schichtmaterialien fir den VerschleiB-
schutz.

Aus diesem Grund wurden in der vorliegenden Forschungsarbeit nanokristalline und
metastabile PVD-Schichten aus den Stoffsystemen AIl-Cr-O und AI-Cr-O-N in Form von
Mischkristallen abgeschieden. Der Einfluss der Beschichtungsparameter auf die Konstitution
und die Mikrostruktur der Schichten wurde durch systematische Variationen der Sub-
strattemperatur, der Substratvorspannung, des Cr/(Al+Cr)-Verhaltnisses und der Reaktivgas-
flusse von Sauerstoff und Stickstoff untersucht. Ruckschlusse auf die Keimbildungs- und
Wachstumsbedingungen wurden gezogen und Modelle bezilglich des atomaren Gitterauf-
baus der Schichten wurden entwickelt. Weiterhin wurde der Einfluss der Beschichtungspa-
rameter auf ausgewahlte Eigenschaften wie die Mikroharte, den reduzierten Elastizitatsmo-
dul oder die Eigenspannungen analysiert und materialwissenschaftlich erklart. Die Abschei-
dungen mit den monolithischen Al-Cr-Targets in der Laboranlage und in der Industrieanlage
zeigten deutliche Unterschiede in Bezug auf die Konstitution, Mikrostruktur und ausgewahlte
mechanische bzw. physikalische Eigenschaften der Schichten. Fir die Untersuchungen
wurde ein kombinatorischer Ansatz verwendet, mit dem groBe Zusammensetzungsbereiche
systematisch hergestellt und parallel dazu die Zusammenhange mit ausgewahlten Eigen-
schaften analysiert wurden. Mit einem segmentierten Target konnten in einem Beschich-
tungsvorgang Schichten unterschiedlicher chemischer Zusammensetzung gleichzeitig in der
Laboranlage abgeschieden werden.

Die Abscheidung und der Nachweis einer rhomboedrischen (Al;.,Cr,)..503-Phase auf
Hartmetall-Substraten mittels einem segmentierten Al-Cr-Target wurde bei einer Sub-
strattemperatur Ts von 500 °C in der Laboranlage durchgefiihrt. Die Gitterkonstanten a und
c der hexagonalen Einheitszelle lagen zwischen denen von rhomboedrischem Al,O3; und
Cr,0;. Die Gitterkonstanten zeigten einen Anstieg mit einem zunehmendem Cr/(Al+Cr)-
Verhaltnis der Al-Cr-O-Schichten.

Darauf aufbauend wurde die kinetische Energie der positiv geladenen Teilchen Uber die
Substratvorspannung Us systematisch variiert. Bei einer Substratvorspannung Us von 0 bis
-200 V und der Verwendung des segmentierten Targets bildete sich eine rhomboedrische
Al-Cr-O-Phase unabhéngig vom Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis. Eine betragsmaBig hohe Substratvor-
spannung Us von -300 V fUhrte bei der Abscheidung zur Bildung einer amorphen Phase auf
der Al-reichen Probenposition.

Die thermische Energie zur Keimbildung bzw. zum Schichtwachstum wurde Uber die
Substrattemperatur Ts zwischen 200 °C und 500 °C gezielt und systematisch variiert. Eine
minimale Substrattemperatur Tg von 200 °C flhrte zum Wachstum réntgenamorpher Schich-
ten. Im Temperaturbereich zwischen 300 °C und 400 °C bildete sich in Abhangigkeit des
Cr/(Al+Cr)-Verhaltnisses auf der Al-reichen Seite eine amorphe Phase und auf der Cr-
reichen Seite eine rhomboedrische (Al;.,Cry)..:03-Phase. Eine abnehmende Substrattempe-
ratur Ts fUhrte zu einer Reduktion der KorngréBe.

Die thermische Stabilitat der Al-Cr-O-Schichten wurde in Warmebehandlungen untersucht.
Wahrend der Abscheidung bei 500 °C bildeten sich réntgenamorphe Schichten auf TiAINb-
Substraten der Al-reichen Seite. Im Temperaturbereich bis zu 950 °C wurden Hochtempera-
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tur-Réntgenfeinstrukturbeugungsuntersuchungen durchgefiihrt. In diesen Experimenten
wandelte sich die Al-reiche Schicht der Pos. 1 aufgrund einer zu geringen Diffusion in einen
einphasigen Mischkristall und nicht in das thermodynamisch stabile Zweiphasengemisch um.
Die Diffusion erméglichte lokale Umordnungen und die Bildung eines nanokristallinen rhom-
boedrischen (Aly,Cry)2,503-Mischkristalls. Bei Glihtemperaturen von 1250 °C bis 1300 °C
war die thermisch induzierte Diffusion ausreichend um entsprechend zwei separierte Phasen
zu bilden. Bei einer maximalen Glihtemperatur T, von 1250 °C zeigten Al-reiche Schich-
ten (Pos. 1) und Cr-reiche Schichten (Pos. 5) eine Entmischung des einphasigen rhombo-
edrischen (Aly4,Cr,)203-Mischkristalls in ein Zweiphasengemisch aus einer Al-reichen und
einer Cr-reichen rhomboedrischen Al-Cr-O-Phase. Die Schichten der Pos. 2 bis 4 entmisch-
ten sich analog zum Zustandsdiagramm bei einer héheren Glihtemperatur Tgg, von
1300 °C.

Al-Cr-O-Schichten wurden auch in der Industrieanlage hergestellt. Im Vergleich zur Labor-
anlage fuhrten die geringere Leistungsdichte, der gr6Bere Abstand von Target- zu Substrat-
oberflache und die instationdren Abscheidungsbedingungen der Industrieanlage zu anderen
Anregungszustédnden der Teilchen und zu geringeren Plasmadichten. Das Anlegen einer
Substratvorspannung Us von -1V fiihrte zum Wachstum einer amorphen Al-Cr-O-Phase. Bei
einer Substratvorspannung Us im Bereich von -50 V bis -200 V konnte die Bildung einer
metastabilen kfz (Aly.,Cry)2,503-Phase durch eine Kombination der Réntgenfeinstrukturbeu-
gung und der Transmissionselektronenmikroskopie nachgewiesen werden.

Neben dem Stoffsystem AI-Cr-O wurden auch nanokristalline Schichten im Stoffsystem
Al-Cr-O-N in der Laboranlage abgeschieden. Der gezielte Einbau von Stickstoff in das
Stoffsystem AI-Cr-O fihrte zu einer Beeinflussung der chemischen Bindungen und damit
verbunden zu einer Modifikation des Gitteraufbaus. Der Ubergang vom Stoffsystem Al-Cr-O
zum Stoffsystem Al-Cr-O-N erfolgte bei einem konstanten und einem variablen Gesamtgas-
fluss, wodurch sowohl der minimal notwendige Sauerstoffgasfluss flr die Bildung einer
rhomboedrischen (Al;.4,Cry)2.5(01.y,Ny)s-Phase als auch die maximale Stabilitat dieser
Phase gegenlber einer Stickstoffzugabe untersucht wurden. Mit der Herstellung und dem
Nachweis einer rhomboedrischen (Ali4,Cry)2.5(01.y,Ny)s-Phase wurden neuartige PVD-
Hartstoffe auf Grundlage werkstoffwissenschaftlicher Konzepte mit einer definierten atoma-
ren Struktur entwickelt. Durch eine Kombination der Ergebnisse aus der chemischen Analy-
se, der Rontgenfeinstrukturbeugung und der Rdntgen-Photoelekironenspektroskopie wurde
gezeigt, dass der Stickstoff in das Gitter der rhomboedrischen Al-Cr-O-N-Phase eingebaut
wurde. Dadurch wurden die Gitterkonstanten gegeniber einer rhomboedrischen
(Al14,Cry)2,503-Phase vergréBert und statistisch verteilt Sauerstoff-lonen durch Stickstoff-
lonen substituiert. In den Untersuchungen der chemischen Bindungen deutete sich an, dass
die Bindungsenergie des Stickstoffs zwischen der von AIN und CrN lag. Durch eine systema-
tische Untersuchung der Mikrostruktur wurde bei einem variablen und einem konstanten
Gesamtgasdruck jeweils ein PVD-Zustandsdiagramm fir eine Substrattemperatur Ts von
500 °C abgeleitet. Es wurde gezeigt, dass sich im Fall eines variablen Gesamtgasflusses
und eines Stickstoffgasflusses ANy = 30 sccm eine spinell-dhnliche (Ali,Cry)2.5(O1-y,Ny)3-
Phase auf der Al-reichen Seite bildete. Je hdher der Stickstoffgasfluss AN, war, umso
gréBer musste das Cr/(Al+Cr)-Verhéltnis fir die Bildung einer rhomboedrischen
(Al14,Cry)2,5(01.y,N,)3-Phase sein. Im Fall eines konstanten Gesamtgasflusses bildete sich
eine kfz (Ali«,Cry)1.6(01.y,Ny)-Phase bei einem Stickstoffgasfluss-Verhéltnis AN 2 81,2 %.
Die zusétzliche kinetische Energie der lonen durch das Anlegen einer Substratvorspan-
nung Us < O bei der Abscheidung mit einem Stickstoffgasfluss AN,,s = 50 sccm fuhrte zu
Phasenibergangen. Bei einer Substratvorspannung Us von 0 bildete sich eine spinell-
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ahnliche Al-Cr-O-N-Phase, bei Us = -100 V bis -200 V ein a-y-Phasengemisch und bei
Us =-300 V eine rhomboedrische a-Al-Cr-O-N-Phase. Somit konnten durch eine gezielte
Variation der Substratvorspannung Us unterschiedliche Phasen in den Al-Cr-O-N-Schichten
eingestellt werden. Weiterhin wurde durch den zusétzlichen lonenbeschuss aufgrund der
betragsmaBig erhéhten Substratvorspannung Us deutlich mehr Stickstoff in die Schichten
eingelagert.

In Warmebehandlungen wurde die thermische Stabilitit einer rhomboedrischen
(Al14,Cry)2,5(01.y,N,)3-Phase bis zu 1200 °C nachgewiesen. Weiterhin nahmen die bei Raum-
temperatur gemessenen Gitterkonstanten a und ¢ der hexagonalen Einheitszelle aufgrund
der mittels Warmebehandlung induzierten Diffusionsprozesse, insbesondere von Stickstoff,
ab.

Die Mikroharte der Al-Cr-O-Schichten korrelierte entsprechend der Hall-Petch-Beziehung
mit der KorngréBe bei einer Variation der Substrattemperatur Ts. Es zeigte sich, dass es
unabhangig von der Substratvorspannung Us oder der chemischen Zusammensetzung zu
einem Anstieg der Mikroharte der AI-Cr-O- und AI-Cr-O-N-Schichten mit zunehmenden
kompressiven Eigenspannungen kam. Bei den Al-Cr-O-N-Schichten konnte die Mikrohérte
durch eine Erhéhung des Stickstoffgasflusses wahrend der Abscheidung erhéht werden.
Dieser Anstieg der Mikroharte konnte durch einen statistisch verteilten Einbau von Stickstoff
in das Gitter des rhomboedrischen (Aly.,Cry)2.5(O1.y,Ny)s-Mischkristalls erklart werden. Im
Vergleich zum Stoffsystem AI-Cr-O kam es dadurch zu einer zunehmenden Verzerrung der
hexagonalen Einheitszelle und zu einer erhdhten Mikroharte der Al-Cr-O-N-Schichten ge-
genuber a-(Ali,Cry)2,503. Eine steigende Inkorporation von Stickstoff in die Al-Cr-O-N-
Schichten fuhrte tendenziell zu einem Anstieg der kompressiven Eigenspannungen. Dies
unterstreicht das Modell, dass der Anstieg der Mikroharte auf die statistisch verteilte Erset-
zung der O%- durch N*-lonen zuriickzufiihren war. Bei den Schichten, die in einer kfz Phase
aufwuchsen, hing die Mikrohérte nicht vom Cr/(Al+Cr)-Verhaltnis ab.

Die Dichte der Al-Cr-O- und Al-Cr-O-N-Schichten stieg mit einem ansteigenden Cr/(Al+Cr)-
Verhéltnis an. Die Dichte von Cr-reichen Schichten entsprach nahezu dem theoretisch zu
erwartenden Wert entsprechend der linearen Mischungsregel, wohingegen die gemessene
Dichte von Al-reichen Schichten deutlich unterhalb dieses Werts lag. Der Korngrenzenpha-
senanteil war aufgrund der geringeren KorngréBe bei Al-reichen Schichten héher als bei Cr-
reichen Schichten. Aus der Phasenanalyse bzw. der KorngréBenbestimmung wurde abgelei-
tet, dass die im Vergleich zu den nanokristallinen Kérnern geringere Dichte der Korngren-
zenphase zu den erhdhten Dichteunterschieden bei den Al-reichen Schichten flihrte.
Schichten aus dem Stoffsystem Al-O stellen einen Standardschneidstoff in der Werkzeugin-
dustrie dar. Fir Anwendungen der Schichten als VerschleiBschutz in der Zerspanungs-
technologie kann neben der Mikroharte und den Eigenspannungen auch der reduzierte
Elastizitditsmodul durch die Inkorporation von Stickstoff an die Anforderungen aus Werk-
stlickstoff, Werkzeuggeometrie und Schnittbedingungen angepasst werden. Auf Basis der
Ergebnisse aus dieser Arbeit zeigt sich, dass Schichten aus dem Stoffsystem Al-Cr-O-N ein
groBes Potential haben, um derzeitige Schichten aus dem Stoffsystem Al-O im Bereich der
industriellen Werkzeugbeschichtungen zu ersetzen.
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Anhang

7 Anhang

Im Folgenden werden drei XRD-Kurven dargestellt und diskutiert. Die eine Kurve wurde von
einem Hartmetall-Substrat ohne Zwischenlagen, die andere von einem Hartmetall-Substrat
mit einer Cr-Zwischenlage und einer Al-reichen Al-Cr-Zwischenlage, und die dritte von einem
Hartmetall-Substrat mit einer Cr-Zwischenlage und einer Cr-reichen Al-Cr-Zwischenlage
mittels XRD aufgenommen. Die Cr-Zwischenlage wurde mit einem Cr-Target und die Al-Cr-
Zwischenlage mit einem segmentierten Al-Cr-Target in der Laboranlage abgeschieden.
Dabei wurden fiir das Atzen bzw. den Beschichtungsprozess die in Kapitel 2.1.4 dargestell-
ten Parameter verwendet.

| 1O 0401010 O O4dO 000 - O
N sNsz sNONzNO & =Nz mzs=N =
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N W Cr-reiche Al-Cr-ZL
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JImE IR
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Intensitat in w. E.

bu

| U

XRD-Kurven eines Hartmetall-Substrats ohne bzw. mit Zwischenlagen.

In der XRD-Kurve des Hartmetall-Substrats wurde eine WC-Phase (PDF-Nr. 25-1047) mit
Reflexen entsprechend der folgenden Tab. identifiziert. Weiterhin konnten Reflexe einer Co-
Phase (PDF-Nr. 15-806) nachgewiesen werden. Es ist die XRD-Kurve eines Hartmetall-
Substrats mit einer Cr-Zwischenlage und einer darauf abgeschiedenen Al-reichen Al-Cr-
Zwischenlage (Pos. 1) bzw. mit einer Cr-Zwischenlage und einer darauf abgeschiedenen Cr-
reichen Al-Cr-Zwischenlage der Pos. 5 dargestellt. Eine detaillierte Beschreibung des
Schichtaufbaus wird in Kapitel 2.1.4 gegeben. Die Reflexe der Zwischenlagen sind als fein
gestrichelte Linien eingezeichnet und eine Kombination aus Reflexen einer AlgCrs-Phase
(PDF-Nr. 29-15), einer Al;3Cr,-Phase (PDF-Nr. 29-14) und einer Cr-Phase (PDF-Nr. 6-694).
Die Zuordnung und Analyse der XRD-Kurven von Al-Cr-Zwischenlagen bei Verwendung von
monolithischen Targets erfolgte analog.
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Phase PDF-Nr. (hkl) Beugungswinkel 20 in grd
WC 25-1047 (001) 31,475
WC 25-1047 (100) 35,627
WC 25-1047 (101) 48,267
~ WC 25-1047 (110) 63,981
I WC 25-1047 (002) 65,703
2 WC 25-1047 (111) 73,066
a WC 25-1047 (200) 75,444
= WC 25-1047 (102) 77,103
© wWC 25-1047 (201) 84,017
£ TaC 35-801 (111) 34,856
£ TaC 35-801 (200) 40,461
TaC 35-801 (220) 58,561
TaC 35-801 (311) 70,005
Co 15-806 (111) 44217
Co 15-806 (200) 51,524
AlgCrs 29-15 (211) 24,118
AlgCrs 29-15 (303) 42,071
AlgCrs 29-15 (223) 44,508
S | AlCrs 29-15 (502) 47,150
2| AlCrs 29-15 (413) 51,319
= | ACr 29-16 (110) 42,570
S| ACr, 29-16 (103) 43,517
2| _AlCr, 29-16 (116) 80,572
N | AlsCr, 29-14 (622) 32,031
Al45Cr, 29-14 (820) 43,872
Cr 6-694 (110) 44,393
Cr 6-694 (200) 64,583

Ubersicht der Phasen inklusive der Reflexe, der Miller'schen Indizes und den Beugungswin-
keln des Hartmetall-Substrats und der Zwischenlagen.
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